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МОДЕЛИРОВАНИЕ АТОМНОЙ СТРУКТУРЫ
В ОКРЕСТНОСТИ СФЕРИЧЕСКИХ ПОР В АЛЮМИНИИ

И РАСЧЕТ АНИЗОТРОПИИ СКОРОСТИ РОСТА ПОР
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Моделируется структура в окрестности пор разного размера в алюминии с помощью модифициро-
ванного метода молекулярной статики (МС). В этом варианте МС атомная структура в окрестности
нанопор и параметры, определяющие смещения атомов, помещенных в упругий континуум вокруг
основной расчетной ячейки, определяются самосогласованным образом. Для расчетов скорости пе-
ремещения элементов поверхности пор в определенных кристаллографических направлениях при-
меняются полученные ранее кинетические уравнения. Эти уравнения учитывают влияние полей
деформации на потоки вакансий. Рассчитаны скорости перемещений в зависимости от температу-
ры. Результаты показывают, что анизотропии скорости роста пор в алюминии заметно меньше, чем
в ОЦК-железе и вольфраме.

Ключевые слова: поры, моделирование структуры, потоки вакансий, упругие поля, изменение фор-
мы пор
DOI: 10.31857/S0015323023600752, EDN: DMIRRH

ВВЕДЕНИЕ
Известно, что в материалах под облучением

образуются и растут поры [1–12]. Фундаменталь-
ное понимание кинетики образования [5–7] и ро-
ста пор является важным в прогнозировании рас-
пухания в облученных материалах и изменений
прочностных свойств [1–4, 10–13]. Более того, во
многих случаях изначально сферически-симмет-
ричные поры со временем приобретают кубоид-
ную форму [9, 10, 13–15]. Авторы ряда работ вы-
деляют несколько факторов, влияющих на изме-
нение формы пор при облучении [9, 14]:

1. Анизотропия поверхностной энергии для
разных кристаллографических плоскостей.

2. Предпочтительная адсорбция атомов на опре-
деленных кристаллографических поверхностях.

3. Анизотропия диффузионных потоков ва-
кансий в окрестности пор.

Обычно в моделях, прогнозирующих поведе-
ние материалов под облучением, не учитываются
упругие поля, создаваемые порами [1]. Однако,
как показано ранее [16–18], эти поля влияют на
диффузионные потоки и в случае нанопор оказы-

вают существенное влияние на потоки вакансий,
и, как следствие, на скорость роста и растворения
пор [19–21]. Компонента плотности потока ва-
кансий по направлению X в нулевом приближе-
нии по влиянию упругого поля, согласно резуль-
татам [18], имеет вид:

 (1а)

где Jx – плотность потока вакансий в направле-
нии x,  – объем, приходящийся на атом, c –
концентрация вакансий, DV – коэффициент диф-
фузии вакансий в идеальной (недеформирован-
ной) системе, ε – тензор деформаций, Spε – след
тензора деформаций, k – константа Больцмана,
T – температура. Вклад упругого поля в поток ва-
кансий [18] определяет величина KV:

 (1б)
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НАЗАРОВ и др.

где xk, yk, zk – координаты атомов k, которые мо-
гут принадлежать только основной расчетной
ячейке [16], xks = xk – xs, yks = yk – ys, zks = zk – zs,
k ≠ s, xs, ys, zs – координаты атомов s, которые мо-
гут принадлежать и основной расчетной ячейке, и
упругой среде, окружающей основную расчетную
ячейку [16].

Расстояния  рассчитываются по координа-
там конфигурации системы, содержащей вакан-
сию. Следует подчеркнуть, что энергия системы E
зависит от расстояний  и не зависит от внеш-
них упругих полей [18].

Во многих работах поля смещений в окрестно-
сти дефектов определяют из уравнений изотроп-
ной теории упругости. Решение уравнений для
изолированной поры сферической формы радиу-
са R имеет вид [22]:

(2)

где ui – смещение атома из исходного положения
в направлении xi, r – расстояние от центра поры,
C1 определяется как характеристиками материа-
ла, так и параметрами системы:

(3)

где R – радиус сферической поры, γ – поверх-
ностная энергия, ν – коэффициент Пуассона, E –
модуль Юнга.

Компоненты тензора деформаций определя-
ются по формулам:

(4)

После подстановки (2) в (4) диагональные ком-
поненты тензора деформаций будут иметь вид:

(5)

след тензора деформации в этом случае равен по-
стоянной величине, и его производная равна нулю:

(6)
Таким образом, при таком описании упругие

поля не влияют на диффузионные потоки и ско-
рости роста пор. По этой причине во многих ра-
ботах и монографиях поры называются нейтраль-
ными стоками [1].

В нашей работе используется модифициро-
ванный вариант метода молекулярной статики
[23–25], для определения изменений атомной
структуры вблизи пор и нахождения смещений
атомов [20, 21, 27]. Этот подход учитывает дис-
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кретность структуры и ее анизотропию. В резуль-
тате найденные смещения атомов для различных
кристаллографических направлений различают-
ся, след тензора деформаций отличен от констан-
ты и его градиент не равен нулю. Как следствие в
уравнениях для потоков вакансий появляется до-
полнительное слагаемое, неодинаковое для различ-
ных кристаллографических направлений. Модель
подробно описана в [20], там же и в [21] приведены
некоторые результаты для ОЦК-железа.

В настоящей работе проводится изучение за-
висимости скоростей перемещения элементов
поверхности нанопор для различных кристалло-
графических направлений от температуры в алю-
минии, металле с ГЦК-структурой. В наших рабо-
тах [20, 21] было показано, что упомянутые зависи-
мости для кристаллографических направлений
типа 100, 110, 111 существенно различаются.
Таким образом, анизотропия упругого поля в
окрестности пор в металлах с ОЦК-структурой
может быть причиной изменения формы изна-
чально сферических пор в облучаемых материа-
лах. Как оказалось, в алюминии упомянутые эф-
фекты выражены гораздо слабее.

МЕТОДЫ И МОДЕЛИ
Модифицированный метод молекулярной

статики (МММС) [23–25] применяется для опре-
деления атомной структуры в окрестности нано-
поры. Атомы окружают сферическую пору радиу-
сом R, положения атомов определяются радиус-
вектором r. Систему разбивают на две зоны – ос-
новная расчетная ячейка (зона I) и упругая среда
(зона II), в которую погружены атомы. Структура
зон представлена на рис. 1. Координаты атомов
первой зоны рассчитывают с использованием
обычной вариационной процедуры, применяе-
мой в методе МС. Атомы, окружающие основную
расчетную ячейку, погружены в упругую среду, а
их смещения определяются на основе решений
уравнения теории упругости, см. (2).

Важной особенностью модели, в отличие от
ранее разработанной в работе [26], является само-
согласованная итерационная процедура вычис-
ления положений атомов в основной расчетной
ячейке, и расчетов константы C1, определяющей
смещения в упругой зоне. Константа C1 рассчи-
тывается на основе результатов моделирования
смещений атомов в шаровом слое, расположен-
ном примерно посередине между дефектом и гра-
ницей основной расчетной ячейки, по формуле:

(7)

полученной из уравнения (2), N – число атомов в
шаровом слое. В работе [25] показана устойчивая
сходимость итераций.

( )
=

= + +1
1

1 ,
N

x y z
k k k k k k k

k

C r u x u y u z
N
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Модель позволила получить структуру в
окрестности пор различных размеров в α-Fe и W
[20, 21]. В следующем разделе представлены ре-
зультаты моделирования для алюминия, которые
в дальнейшем используются при расчете скоро-
сти перемещения элементов поверхности пор.

РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ 
АТОМНОЙ СТРУКТУРЫ 
В ОКРЕСТНОСТИ ПОР

Моделирование проводили с применением
многочастичного EAM потенциала [28]. Этот по-
тенциал был использован нами ранее [25] для
расчетов диффузионных характеристик в Al. На
рис. 2 и 3 представлены зависимости смещений
атомов от расстояния до центра поры в Al для
кристаллографических направлений типа 100,
110, 111. Там же для сравнения приведены рас-
четы смещений атомов на основе решения урав-
нения изотропной теории упругости для поры та-
кого же размера. Из приведенных на этих рисун-
ках данных следует, что смещения атомов для

различных кристаллографических направлений
отрицательны и отличаются по величине. Однако
эти отличия значительно меньше, чем те, что бы-
ли получены при моделировании аналогичных
величин для α-Fe [20, 21]. Так, в частности, для
направлений типа 100 смещения вблизи поры
положительны для α-Fe. Причем изменение зна-
ка смещения на отрицательный происходит для
атомов, удаленных от центра поры на расстояние
более 42 Å (более 12 параметров решетки) и для
пор разных размеров (вплоть до 20 Å [33]), зави-
симости имеют аналогичный вид.

Из анализа результатов видно, что след тензо-
ра деформации не равен нулю, и уравнения для
потоков вакансий, и как следствие, кинетические
уравнения для скорости роста пор должны содер-
жать дополнительные слагаемые, обусловленные
упругим полем:

(8)∇ ≠ε 0.Sp

Рис. 1. Схема расчетной ячейки в окрестности поры радиуса R (сечение для z = 0). RG – общий радиус зоны вычислений.

II Упругая зона.
Атомы, погруженные
в упругую среду

Область
для определения С1

I Основная
расчетная ячейка
радиуса RS

RS

R

RG

U = C1/r3

Рис. 2. Смещения атомов по различным направлени-
ям в алюминии для нанопоры (R = 12.7 Å).
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Рис. 3. Смещения атомов по различным направлени-
ям в алюминии для нанопоры (R = 16.91 Å).
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Поэтому в следующем разделе мы приводим
вывод уравнений для скоростей перемещения
элементов поверхности пор, основываясь на ре-
зультатах оригинального теоретического подхо-
да, развиваемого нами в последние годы [17, 18],
позволяющего описывать диффузионные потоки
под напряжением. Компонента потока вакансий
по направлению X в нулевом приближении по
влиянию упругого поля, согласно результатам
[19], имеет вид (1а).

СКОРОСТЬ ПЕРЕМЕЩЕНИЯ ЭЛЕМЕНТОВ 
ПОВЕРХНОСТИ НАНОПОР 

ДЛЯ РАЗЛИЧНЫХ 
КРИСТАЛЛОГРАФИЧЕСКИХ НАПРАВЛЕНИЙ

Можно показать способом, аналогичным ис-
пользованному нами ранее в [20], что перемеще-
ние элементов поверхности нанопор в опреде-
ленном направлении определяется уравнением:

(9)

где R – радиус поры, n – нормаль к поверхности
поры, j – плотность потока вакансий на поверх-
ность поры.

Для оценки влияния упругого поля на поток
вакансий в области вблизи пор и получения ана-
литических решений используется метод после-
довательных приближений. В качестве первого
приближения выберем решение уравнения диф-
фузии для концентрации вакансий, в котором не
учитывается влияние поля, аналогично тому, как
это сделано в [29, 30], в этом случае скорость из-
менения радиуса поры R описывается уравнени-
ем [29]:

(10)

( )= −
 ,dR ,

dt
n j

−   γ= Δ + −   −   
1

eq
21 exp ,

f
G

V
G

R VdR C D R
dt R R kTR

где ceq – равновесная концентрация вакансий для

плоской поверхности,  – объем образования

вакансии,  – пересыщение вакансия-

ми,  где RG – радиус сферы, приходя-
щейся на одну пору (половина среднего расстоя-
ния между порами).

Следующим шагом является получение урав-
нений для скорости перемещения элемента по-
верхности нанопор для различных кристаллогра-
фических направлений с учетом поля упругих де-
формаций. Преобразования для получения таких
уравнений приведены в [20], где используется мо-
дель для перемещения элемента поверхности,
предложенная ранее в [31]. Окончательные выра-
жения для скоростей перемещения элементов по-
верхности сферических пор для трех характерных
кристаллографических направлений имеют вид:

Для направлений типа 100:

(11)

Для направлений типа 110:

(12)

Для направлений типа 111:

(13)

На основе аппроксимированных результатов
моделирования для смещений атомов вблизи по-
верхности пор рассчитываются компоненты тен-
зора деформаций для каждого из кристаллогра-
фических направлений, след тензора деформа-
ций и его производные по соответствующим
координатам. Это позволяет рассчитать, исполь-
зуя уравнения (11)–(13), скорости перемещения
элементов поверхности пор в зависимости от тем-
пературы при различных значениях пересыщений.
На рис. 4 приведены нормированные зависимости
упомянутых скоростей от температуры для алюми-
ния при степени пересыщения ∆ = 10.

Аналогичные зависимости таких скоростей от
температуры были получены для пор нескольких
других размеров. Во всех случаях различие скоро-
стей мало. Отметим, что с уменьшением степени

fV
−

= eq

eq

Δ    mc c
c

( )= ,m Gc c R

  γ= + − −     
 γ ∂ ε−   ∂ 

eq
21 Δ 1 exp

2exp .

f

V

fV

VdR c D
dt R kTR

V SpK
kT kTR x

  γ= + − −     
 γ  ∂ ε ∂ ε− +   ∂ ∂  

eq 22 Δ 1 exp
2

2exp .

f
V

fV

c D VdR
dt R kTR

V Sp SpK
kT kTR x y

   γ= + − −  
   

 γ  ∂ ε ∂ ε ∂ ε− + +   ∂ ∂ ∂  

eq 23 Δ 1 exp
3
2exp .

f
V

fV

c D VdR
dt R kTR

V Sp Sp SpK
kT kTR x y z

Рис. 4. Нормированные скорости перемещения эле-
ментов поверхности поры по разным направлениям,
ГЦК-Al, R = 12.7 Å, ∆ = 10.
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пересыщения вакансий различие скоростей по
разным кристаллографическим направлениям
немного увеличивается в области низких темпе-
ратур, однако остается небольшим.

ОБСУЖДЕНИЕ

Как видно из уравнений (11)–(13), дополни-
тельное слагаемое, связанное с упругим полем
смещений в окрестности пор, может вносить
вклад в скорости перемещения элементов по-
верхности пор. По результатам ранее проведен-
ного моделирования для α-Fe [20, 21, 32], ско-
рость перемещения элементов поверхности поры
в направлении типа 100 существенно отличается
от направлений типа 110 и 111. Для W [21] сме-
щения в направлении 100 также положительны.
Однако смещения атомов на поверхности поры в
вольфраме заметно меньше, чем в железе, и влия-
ние упругих полей в меньшей степени сказывает-
ся на скорости перемещений элементов поверх-
ности пор.

Вклад упругих смещений в скорость переме-
щения элементов поверхности поры в ГЦК-Al
(рис. 4) значительно меньше, чем в железе и воль-
фраме. Причем в алюминии скорость роста пор в
направлениях типа 110 заметно уменьшается по
сравнению с другими направлениями по мере по-
нижения температуры.

Нужно подчеркнуть, что из вида уравнений (11)–
(13) следует, что вклад второго слагаемого будет
тем более значимым, чем меньше величина пере-
сыщения. Этот эффект характерен как для ОЦК
металлов [20, 21], так и для ГЦК-алюминия.

Таким образом, если для α-Fe [20, 21] основ-
ной причиной, влияющей на изменение формы
изначально сферических пор, является анизотро-
пия потока вакансий из-за асимметрии атомных
смещений в окрестности пор, то для алюминия
этот эффект не является определяющим. Для алю-
миния, вероятно, основной причиной изменения
формы поры является различие поверхностных
энергий для кристаллографических плоскостей
разного типа. Однако в этой работе мы примени-
ли линеаризованное уравнение для потока вакан-
сий (1а). Следует ожидать, что использование бо-
лее общего уравнения для потока вакансий [18]
должно приводить к большему влиянию упругого
поля на компоненты скорости роста пор в обла-
сти низких температур. (Отметим, что упомяну-
тое уравнение учитывает нелинейную зависи-
мость элементов матрицы коэффициентов диф-
фузии от компонент тензора деформаций). И как
следствие применения такого уравнения, боль-
шему различию скоростей роста по разным кри-
сталлографическим направлениям как для метал-
лов с ОЦК-структурой, так и с ГЦК.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Разработана модель для определения атомной

структуры вблизи нанопор и расчета скоростей
смещения элементов поверхности пор в ГЦК-ме-
таллах.

Получена атомная структура вблизи нанопор в
алюминии.

Расчеты скоростей смещения элементов по-
верхности пор в ГЦК-Al выполнены с использо-
ванием результатов атомного моделирования.

Показано, что если основной причиной ани-
зотропии скорости роста пор в ОЦК-железе явля-
ется существенное различие в смещениях атомов
по разным кристаллографическим направлени-
ям, то в алюминии эти эффекты выражены замет-
но слабее.

Нет конфликта интересов.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Was G.S. Fundamentals of radiation materials science:

Metals and alloys. Second edition, Springer-Verlag
Berlin Heidelberg. 2016. P. 827.

2. Garner F.A. Radiation damage in austenitic steels, in:
Comprehensive Nuclear Materials., Elsevier Ltd. 2012.
P. 33–95.

3. Конобеев Ю.В., Голубов С.И., Печенкин В.А. Распу-
хание и газы в металлах под облучением // Вопр.
атомной науки и техники. Сер. Физика радиаци-
онных повреждений и радиационное материало-
ведение. 1981. Вып. 3(17). С. 44–55.

4. Wang Xu, Monterrosa Anthony M., Zhang Feifei, Huang
Hao, Yan Qingzhi, Jiao Zhijie, Was Gary S., Wang Lu-
min. Void swelling in high dose ion-irradiated reduced
activation ferritic–martensitic steels // J. Nucl. Mater.
2015. V. 462. P. 119–125.

5. Singh B.N., Bilde-sbrensen J.B., Leffers T., Ozhigov L.S.,
Gann V.V. Cavity formation in aluminium irradiated
with a pulsating beam of 225 mev electrons // J. Nucl.
Mater. 1984. V. 122–123. P. 542–546.

6. Девятко Ю.Н., Тронин В.Н. Возникновение заро-
дышей новой фазы в облучаемых металлах //
ФММ. 1987. Т. 63. № 4. С.635–643.

7. Девятко Ю.Н., Каган М.Ю., Хомяков О.В. Новый
механизм образования вакансионных пор // Фи-
зика низких температур. 2010. Т. 36. № 4. С. 398–
402.

8. Антропов А.С., Озрин В.Д., Стегайлов В.В., Тара-
сов В.И. Cвязь поверхностной самодиффузии и
подвижности пузырей в твердом теле: теория и
атомистическое моделирование // ЖЭТФ. 2019.
Т. 156. № 1. С. 7.

9. Chen C.W. The shapes of irradiation-produced voids in
nickel // Phys. Stat. Sol. (a). 1973. V. 16. P. 197–210.

10. Zinkle S.J. Radiation-induced effects on microstruc-
ture // Comprehen. Nucl. Mater. 2012. P. 4.

11. Ge W., Zhao S., Wang C., Liu H., Su Y., Huang J.,
Gao Z., Xue J., Wang Y. A Model for Dose Dependence
of the Void Swelling in Electron Irradiated Alloys //
Metals. 2022. V. 12. P. 244–255.



790

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 9  2023

НАЗАРОВ и др.

12. Портных И.А., Козлов А.В. Рост вакансионных пор
на начальной стадии нестационарного распухания //
ФММ. 2018. Т. 119. № 6. С. 636–644.

13. Niwase K., Ezawa T., Fujita F.E., Kusanagi H., Takaku H.
Morphology of micro-cavities in nickel during Helium
bombardment and post-irradiation annealing // Radi-
ation Effects. 1998. V. 106. № 1–2. P. 65–76.

14. Han G.M., Wang H., Lin D.Y., Zhu X.Y., Hu S.Y.,
Song H.F. Phase-field modeling of void anisotropic
growth behavior in irradiated zirconium // Comp. Mater.
Sci. 2017. V. 133. P. 22–34.

15. Kitayama M., Glaeser A.M. The kinetics of pore shape
evolution in alumina // J. Mater. Synthesis and Pro-
cessing. 1998. № 6. P. 161–167.

16. Nazarov A.V., Mikheev A.A. Diffusion under a stress in
fcc and bcc metals // J. Phys.: Condens. Matter. 2008.
V. 20. P. 485203-7.

17. Nazarov A.V., Mikheev A.A., Valikova I.V., Zaluzhnyi A.G.
Diffusion under a stress in metals and interstitial alloys //
Solid State Phenomena. 2011. V. 172–174. P. 1156–1163.

18. Nazarov A.V., Mikheev A.A. General Approach to Dif-
fusion under a Stress in Metals and Interstitial Alloys //
Defect and Diffusion Forum. 2015. V. 363. P. 112–119.

19. Mikheev A.A., Nazarov A.V., Ershova I.V., Zaluzhnyi A.G.
Kinetics of Void Growth in Cubic Metals. Theory and
Simulation // Defect and Diffusion Forum. 2015.
V. 363. P. 91–98.

20. Nazarov A.V., Mikheev A.A., Melnikov A.P. Simulation
of the atomic structure near voids and estimation of
their growth rate anisotropy // J. Nucl. Mater. 2020.
V. 532. P. 152067-7.

21. Nazarov A.V., Melnikov A.P., Mikheev A.A., Ershova I.V.
Modeling the atomic structure in the vicinity of the
spherical voids and calculation of void growth rate an-
isotropy in bcc iron and tungsten // IOP Conf. Ser.:
Mater. Sci. Eng. 2020. V. 1005. P. 012026-6.

22. Eshelby J.D. The continuum theory of lattice defects in
Solid State Physics / Ed. by F. Seitz and D. Turnbull. Ac-
ademic Press. New York, 1956. P. 79–144.

23. Valikova I.V., Nazarov A.V. Simulation of Pressure Ef-
fects on Self-Diffusion in BCC Metals // Defect and
Diffusion Forum. 2008. V. 277. P. 125–132.

24. Валикова И.В., Назаров А.В. Моделирование харак-
теристик, определяющих влияние давления на
концентрацию и диффузионную подвижность ва-
кансий в ОЦК металлах: Новый подход // ФММ.
2008. Т. 105. № 6. С.1–9.

25. Валикова И.В., Назаров А.В. Моделирование харак-
теристик, определяющих влияние давления на са-
модиффузию в ОЦК и ГЦК металлах // ФММ.
2010. Т. 109. № 3. С. 237–244.

26. Ganchenkova M., Nazarov A., Kuznetsov A. Formation
and stability of radiation defect complexes in Si and
Si:Ge: Composition and pressure effects // Nucl. In-
strum. Method B. 2003. V. 202. P. 107–113.

27. Germanov A.B., Ershova I.V., Kislitskaya E.V., Nazarov A.V.,
Zaluzhnyi A.G. Atomic structure in the vicinity of nano-
voids and features of these defects // Met. Phys. Adv.
Techn. 2013. V. 35. № 10. P. 1391–1403.

28. Mishin Y., Farkas D., Mehl M.J., Papaconstantopoulos D.A.
Interatomic potentials for monoatomic metals from ex-
perimental data and ab initio calculations // Phys. Rev.
B. 1999. V. 59. № 5. P. 3393–3407.

29. Nazarov A.V., Ershova I.V., Volodin Y.S. Simulation of
Atomic Structure Near Nanovoids in BCC Iron // KnE
Mater. Sci. 2018. 
https://doi.org/10.18502/kms.v4i1.2197

30. Черемской П.Г., Слезов В.В., Бетехтин В.И. Поры в
твердых телах. M.: Энергоатомиздат, 1990. 615 с.

31. Slezov V.V. Kinetics of First-order Phase Transitions.
WILEY-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, 2009. 415 p.

32. Назаров А.В. Нескомпенсированный поток вакан-
сий и эффект Киркендалла // ФММ. 1973. Т. 35.
№ 3. С. 645–649. Nazarov A.V. // Phys. Metals. and
Metallography, 1973. V. 35. № 3. P. 184–186. https://
www.researchgate.net/publication/283492271_Uncom-
pensated_vacancy_flow_and_the _kirkendall_effect.

33. Nazarov A.V., Ershova I.V., Volodin Y.S. Simulation of
Atomic Structure Near Nanovoids in BCC Iron // KnE
Mater. Sci. 2018. 
https://doi.org/10.18502/kms.v4i1.2197w



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2023, том 124, № 9, с. 791–805

791

АТОМИСТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ
ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ В НАСЫЩЕННЫХ ВОДОРОДОМ 

ДВУХФАЗНЫХ БИКРИСТАЛЛАХ Al/θ'
© 2023 г.   П. А. Безбородоваa, *, В. С. Красниковa, А. Е. Майерa

aЧелябинский государственный университет, ул. Бр. Кашириных, 129, Челябинск, 454001 Россия
*e-mail: ibragimova-polin@mail.ru
Поступила в редакцию 05.04.2023 г.

После доработки 01.07.2023 г.
Принята к публикации 01.08.2023 г.

Методом молекулярной динамики изучено влияние атомов водорода на деформационное поведе-
ние Al/  бикристаллов с (001)Al//(001)  межфазной границей при сдвиге. При сдвиге в направле-
нии [100]Al параллельном плоскости (001)Al первоначальное испускание дислокаций с межфазной
границы приводит к развитию проскальзывания по границе с образованием разупорядоченного
слоя атомов в алюминии. Критическое напряжение активации пластической релаксации в этом
случае достигает 6.4 ГПа. При сдвиге [100](010)Al пластическая релаксация происходит за счет гене-
рации и скольжения дислокаций в алюминии, а так же пластического течения в слое -фазы, в этом
случае пластическая релаксация активируется при сдвиговом напряжении 7.9 ГПа. Введение водо-
рода в систему приводит к понижению критических напряжений в среднем на 34% вследствие зна-
чительного снижения стойкости материала -фазы к сдвигу. Системы с водородом демонстриро-
вали большую чувствительность к понижению скорости деформации, снижение скорости деформа-
ции в 20 раз сопровождается снижением критических напряжений на 20%, в то время как для
бикристаллов без водорода аналогичное снижение составляет 5%. Повышение температуры приво-
дит к снижению критических напряжений со средним коэффициентом температурной чувстви-
тельности −4 МПа/К.

Ключевые слова: деформация, водородное охрупчивание, межфазные границы, -фаза, молекуляр-
ная динамика
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ВВЕДЕНИЕ
Проблема снижения механических свойств

металлов и сплавов при насыщении их атомами
водорода, называемая водородным охрупчивани-
ем (ВО), привлекает внимание исследователей
уже более ста лет [1, 2]. Известно, что сплавы
Al−Cu обладают высокой стойкостью к водород-
ному охрупчиванию, однако и в их случае водо-
род проникает в объем материала в процессе
функционирования, приводя к снижению экс-
плуатационных характеристик сплава [3]. Меха-
нические свойства сплавов во многом определя-
ются фазовым составом и распределением по раз-
мерам интерметаллических включений. В
настоящее время вопросы, связанные с влиянием
атомов водорода на деформационное поведение
сплавов Al−Cu, активно изучаются, однако пол-
ное понимание деформационных механизмов не
достигнуто. В работах [4, 5] показано, что упроч-
няющие включения вторых фаз накапливают во-

дород, что в значительной мере ответственно за
деградацию механических свойств сплава.

Пластические свойства сплавов, обеспечивае-
мые, в том числе, межфазными процессами, и
процессами, происходящими на границах зерен,
активно изучаются с помощью атомистического
моделирования и электронной микроскопии,
позволяющими выявить особенности пластиче-
ской деформации на атомарном уровне [6]. По
сравнению с монокристаллическим состоянием
металла, в бикристаллах наблюдаются более
сложные деформационные механизмы [7–9].
Межфазные границы в сплавах Al–Cu оказывают
существенное влияние на деформационное пове-
дение, в настоящее время существует множество
как экспериментальных [10–14], так и теоретиче-
ских [14, 15] работ, посвященных влиянию меж-
фазных границ на поведение кристалла при де-
формации.
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При изучении свойств сплавов Al–Cu особое
внимание уделяется изучению свойств -фазы –
основного упрочняющего включения в сплавах
Al–Cu [16–18]. Широкая грань  полностью ко-
герентна с матрицей ГЦК-Al по плоскости (001),
а кромка включения полукогерентна с матрицей
ГЦК-Al по плоскости (010), что приводит к боль-
шому соотношению длин сторон: включения

-фазы часто имеют толщину 1–10 нм при длине
0.1−1 мкм. По сравнению с   демонстрирует
более высокую устойчивость к деформации и ча-
стоту образования. Помимо высокой плотности и
прочности, а также отношения размеров сторон

 границы раздела (001)Al//(001)  вносят значи-
тельный вклад в ползучесть сплавов Al−Cu, препят-
ствуя движению дислокаций при деформации [19].

Большое количество работ посвящено изуче-
нию роли наноразмерных упрочняющих включе-
ний  [20–23]. В то же время, плохо исследован-
ными остаются механизмы развития пластиче-
ского течения в случае крупных включений 
когда существенную роль могут играть процессы
на межфазных границах. В работе [24] показано,
что взаимодействие дислокации в системе

 с протяженной межфазной границей
может приводить к активации скольжения по
плоскости (100) вдоль когерентной границы вклю-
чения  с Al-матрицей. В работе [25] изучены меха-
низмы деформации, инициирующиеся на межфаз-
ной границе Al и  и исследованы структура и
свойства границ раздела (001)Al//(001)  с исполь-
зованием атомистического моделирования. Ре-
зультаты моделирования показывают, что меж-
фазная граница состоит из двух наборов дислока-
ций несоответствия. При приложении сдвиговой
деформации реализуется межфазный сдвиг за
счет скольжения дислокаций несоответствия
вдоль границы раздела. Развитие деформации
приводит к накоплению решеточных дислокаций
на межфазных границах раздела и последующей
активации пластичности включений  реализу-
ющейся посредством локализованных сдвигов в
плоскостях  Для системы Al–  остается
неизученной активация пластического течения
на межфазной границе в случае отсутствия перво-
начальных дислокаций, что может быть актуаль-
ным при изучении деформации малых объемов
вещества, например, микро- и наностолбиков,
или в случае высокоскоростной деформации.

В ранее опубликованной работе [26], методом
молекулярной динамики определены энергетиче-
ски предпочтительные места накопления водоро-
да вблизи межфазной границы -фазы в Al-мат-
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рице. Показано, что энергии атомов водорода на
межфазной границе и внутри включения значи-
тельно ниже энергии атомов водорода в алюми-
ниевой матрице на удалении от границы. Накоп-
ление водорода в объеме θ′ вызывает снижение
сопротивляемости включения сдвигу и вызывает
смену механизма взаимодействия дислокации с
включением от формирования петли Орована к
перерезанию. Для оценки критических напряже-
ний сдвига в чистых и насыщенных водородом

-фазах рассматривались системы, состоящие
только из материала -фазы. Было показано, что
при насыщении водородом материала θ′ фазы
сдвиговые напряжения в системе снижаются.

В предыдущих работах было проведено иссле-
дование взаимодействия дислокаций и уединен-
ных включений размером до 20 нм [22, 26–28]. В
упомянутых работах исследовались механизмы
огибания и перерезания включения  в том чис-
ле, насыщенного водородом. В настоящее время
достаточно активно ведутся работы по возбужде-
нию ударных волн в тонких пленках ультракорот-
ким лазерным облучением, в которых на фронте
скорость деформации составляет 109−1010 1/c
[29–31]. Интерес в таких исследованиях связан
как с развитием теоретических представлений о
механизмах деформации вещества при ультравы-
соких скоростях деформации, так и с практиче-
скими задачами разработки защиты космических
аппаратов, движущихся с высокой скоростью, и
применения коротких лазерных импульсов для
поверхностного упрочнения металлов [32, 33].
При указанных скоростях деформации феноме-
нологические модели пластичности перестают
работать, что требует применения физически
обусловленных моделей для описания распро-
странения ударных волн. В условиях столь высо-
ких скоростей деформации амплитуды упругих
предвестников могут достигать нескольких ГПа,
а малое время нарастания напряжений может вы-
зывать ситуацию, когда имеющихся в металле
дислокаций и других носителей пластической де-
формации может быть недостаточно для эффек-
тивной релаксации сдвиговых напряжений. В
этих условиях могут реализовываться специфиче-
ские особенности пластической релаксации, та-
кие как сверхзвуковое движение дислокаций, го-
могенное зарождение дислокаций в объеме ме-
талла, гетерогенное зарождение дислокаций с
межфазных границ и др. В нашей работе мы рас-
сматриваем возможный вклад межфазных границ
в релаксацию напряжений при сверхвысоких
скоростях деформации, когда классические меха-
низмы не успевают снимать напряжения.

Для дальнейшего изучения влияния атомов
водорода на пластическую деформацию Al−Cu
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сплава предложена система, представляющая со-
бой бикристалл, одна из частей которого состоит
из ГЦК-Al, а вторая из тетрагональной -фазы.
Система бикристалла позволяет изучить поведе-
ние межфазных границ и механизмы генерации
дислокаций, а также другие возможные особен-
ности пластической деформации, наблюдаемые
при высокой скорости деформации в образцах,
где экспериментально обнаружены включения 
c характерными размерами порядка 100 нм. Ис-
следования ВО-сплавов и роли межфазных гра-
ниц в нем в настоящее время только начинают
развиваться. Получены только результаты перво-
принципных расчетов энергии растворения водо-
рода и когезии матрицы и границы [34]. Эти ре-
зультаты свидетельствуют о высокой значимости
именно межфазных границ в накоплении водо-
рода и последующим его влиянии на ВО алюми-
ниевых сплавов. Особенности пластической де-
формации вблизи межфазной границы Al/  в
присутствии водорода к настоящему времени не
исследовались.

ПОСТАНОВКА МД ЗАДАЧИ

В данной работе исследовали влияние атомов
водорода на активацию пластического течения в
Al/  бикристалле с изначально совершенной
кристаллической решеткой внутри каждой части
системы. На рис. 1 представлено схематическое
изображение бикристалла, межфазные границы
закрашены серым. При моделировании кристал-
лографические направления [100]Al//[100]
[010]Al//[010]  и [001]Al//[001]  были заданы как
оси x, y и z декартовой системы координат. Все
направления системы выбраны периодическими,
что дает возможность рассматривать системы с
протяженной межфазной границей. Системы для
молекулярно-динамических расчетов создава-
лись путем сопряжения слоев каждого из матери-
алов, так чтобы на межфазной границе алюмини-
евая матрица была когерентна решетке -фазы.
Каждый слой сформирован транслированием
элементарных ячеек Al и  по трем кристаллогра-
фическим направлениям с учетом того, что по-
стоянные элементарной ячейки ГЦК-алюминия
а = 4.04 Å и тетрагональной ячейки -фазы a =
= 4.04 Å, c = 5.8 Å известны из эксперимента [14].

Молекулярно-динамические (МД) расчеты
выполняли с использованием пакета LAMMPS
[35]. Для описания межатомных взаимодействий
в тройной системе Al–Cu–H применяли потен-
циал BOP, предложенный в работе [36]. Как пока-
зали авторы, потенциал хорошо воспроизводит
константы решетки, энергию когезии, упругие
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свойства, близкие к результатам расчетов по тео-
рии функционала плотности в первом приближе-
нии и к экспериментальным данным. В нашем
исследовании мы рассматриваем простой сдвиг в
направлении [100]Al параллельном плоскости
(001)Al, соответствующий деформации εxz, и сдвиг
[100](010)Al с деформацией εxy. В предварительных
расчетах было установлено, что системы демон-
стрируют одинаковое течение пластической де-
формации при сдвиге [100](001)Al и [010](001)Al.
Деформация производится при температурах:
100, 300, 500, 700 K и скоростях 1010 и 5 × 108 с−1.
Выбор высоких скоростей деформации обуслов-
лен ресурсозатратностью МД расчетов с выбран-
ным потенциалом. Скорости деформации такого
порядка достигаются на фронте ударной волны,
возбуждаемой мощным ультракоротким лазер-
ным облучением [37]. Последнее время большое
внимание исследователей привлекает технология
лазерной ударной обработки, используемая для
увеличения прочности поверхности металлов и
сплавов [37–39]. Таким образом, исследование
процессов высокоскоростной деформации поми-
мо научного интереса важно и в технологических
приложениях.

Рассмотрены два размера бикристаллов:
1) первая система представляет собой бикристалл
с размерами 240 × 160 × 340 Å3, одна половина ко-
торого состоит из материала  а другая – ГЦК-
алюминия; данная система содержит 844 800 ато-
мов; 2) создавая вторую систему мы увеличили в
два раза слой бикристалла, состоящий из ГЦК-
алюминия. Данная система имеет размеры 240 ×
× 160 × 520 Å3 и содержит 1257600 атомов. На-
чальные состояния систем созданы с использова-
нием пакета Atomsk [40].

θ',

Рис. 1. Схематическое изображение системы.
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Для двух размеров систем были рассмотрены
два состояния: системы без водорода и системы с
26% концентрацией атомов водорода в материале

-фазы. Основные исследования проведены для
бикристалла меньшего размера. Для него прове-
дена серия из 16 расчетов при скорости деформа-
ции 1010 с−1: рассматривались два направления
деформации (εxz и εxy), четыре температуры (100,
300, 500, 700 K) и два состояния (без водорода и с
26% концентрацией водорода в материале ).
Для исследования скоростной зависимости про-
ведены 4 расчета с пониженной скоростью де-
формации 5 × 108 с−1 для малой системы при ком-
натной температуре. Для системы большего раз-
мера проведено 4 расчета при температуре 300 K и
скорости деформации 1010 с−1.

Молекулярно-динамические расчеты включа-
ют в себя два этапа. На первом этапе для исход-
ной структуры бикристалла производилась ми-
нимизация энергии. Далее для систем, содержа-
щих водород, для гашения волн, возникающих в
кристалле вследствие расширения системы при
нагревании, реализована следующая процедура:
1) атомам системы задавалось распределение ско-
ростей по Максвеллу при заданной температуре;
2) после чего производилась выдержка системы в
NPT-ансамбле, реализующем гашение колеба-
ний, при заданной температуре и нулевых компо-
нентах тензора напряжений в течение 5 пс. Ком-

θ'

θ'

бинация вязкого гашения осцилляций при тер-
мостатировании системы и случайного задания
скоростей в начале каждой итерации процедуры
эффективно гасила согласованное движение ато-
мов, подавляя волны в системе. Такая процедура
повторялась 10 раз, суммарная длительность со-
ставляла 50 пс. В случае отсутствия водорода си-
стема помещается в условия NPT баро- и термо-
статирования на 20 пс при заданной температуре
и нулевых компонентах тензора напряжений.

На втором этапе сдвиговая деформация с фик-
сированной скоростью сдвига, эквивалентной
скорости деформации 1010 и 5 × 108 с−1, осуществ-
лялась с помощью команды fix deform. Системы,
деформируемые со скоростью 1010 с−1, достигают
величины деформации 0.5, для скорости 5 × 108 с−1

достигается деформация 0.25.
Анализ и визуализация полученных данных

осуществляется с помощью пакета OVITO [41].
Дислокационные сегменты идентифицируются с
помощью алгоритма DXA [42]. В дополнение к
DXA для обнаружения других дефектов, возника-
ющих при пластической деформации, использу-
ется центрально-симметричный параметр [43].
Дополнительно вычислялись вектора смещений
атомов из их начальных положений за вычетом сме-
щений, связанных с общей деформацией системы
(аффинное преобразование). В качестве количе-
ственных характеристик изучаемых процессов ис-
пользуются усредненные по системе механические
напряжения, которые получаются усреднением по
большому числу атомов и поэтому могут рассмат-
риваться как полный аналог напряжений, исполь-
зуемых в механике сплошной среды.

РЕЗУЛЬТАТЫ МД ИССЛЕДОВАНИЯ
В данной работе исследуется влияние атомов

водорода на активацию пластического течения и
механизмы пластической релаксации в Al/  би-
кристалле. Полученные данные показывают
сложную взаимосвязь деформационных процес-
сов в алюминиевой и заполненной -фазой ча-
стях бикристаллической системы.

На рис. 2 приведены сдвиговые напряжения в
системе в зависимости от времени деформации
для малой МД-системы при скорости деформа-
ции 1010 с−1. Первоначальный упругий рост на-
пряжений приводит к активации пластического
течения и сбросу напряжений, которые далее ко-
леблются вблизи уровня, лежащего в пределах от
1 до 2 ГПа. В табл. 1 приведены максимальные на-
пряжения в больших МД-системах при той же
скорости деформациии для температуры 300 К.
Видно, что размер системы слабо влияет на поро-
говые напряжения начала пластического течения

θ'

θ'

Рис. 2. Зависимость напряжения в системе от време-
ни деформации. Малый бикристалл, скорость дефор-
мации 1010 с−1, T = 300 K.
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и дальнейшую эволюцию напряжений. Также в
табл. 1 представлены результаты расчетов при T =
= 300 K для малого бикристалла при скорости де-
формации 5 × 108 с−1. Для систем без водорода
средние по системе сдвиговые напряжения выше,
по сравнению с системами, содержащими водо-
род в материале  для деформаций εxz и εxy.

Первоначальная деформация вызывает упру-
гий рост напряжений, продолжающийся до мо-
мента начала пластической деформации. Откло-
нения кривых от линейной зависимости на ран-
них стадиях связаны с изменением упругих
модулей с ростом деформации. Пластическая де-
формация в системах развивается за счет актива-
ции дислокационных источников, а также акти-
вируются другие механизмы пластичности. От-
сутствие первоначальных дислокаций в системе
позволяет достигнуть высоких напряжений до
момента активации того или иного механизма
пластической релаксации.

В случае деформации εxz активируется про-
скальзывание по границам и разориентация зе-
рен, также наблюдается зарождение дислокаций
как в объеме Al, так и с межфазных границ. Для εxy
деформации характерно формирование дислока-
ционных петель преимущественно с межфазных
границ.

В МД-расчетах рассматривалось два размера си-
стемы: бикристалл с размерами 240 × 160 × 340 Å3 и
бикристалл с увеличенным слоев алюминия и
размерами 240 × 160 × 520 Å3. Исследование вли-
яния толщины слоя алюминия важно, поскольку
в реальных сплавах Al−Cu включения -фазы
разделены большими слоями алюминия. Увели-
чение размера алюминиевого слоя в два раза
практически не влияет на механизмы деформа-
ции как при εxy, так и при деформации εxz. Разни-
ца в уровнях напряжений при температуре 300 K
для бикристаллов двух размеров не превышает
5%, что укладывается в рамки статистического
разброса типичного для МД-расчетов.

θ',

θ'

Для выявления зависимости напряжений в си-
стеме от времени деформации при различных
температурах были проведены расчеты для мень-
шего размера бикристалла при скорости дефор-
мации 1010 с−1 при температурах 100, 300, 500 и
700 K. С ростом температуры атомы в системе
становятся более подвижными, роль термических
активаций возрастает, вследствие чего понижа-
ются пороги зарождения дислокаций и актива-
ции проскальзывания зерен по границам. В связи
с этим наблюдается снижение уровня напряже-
ний с увеличением температуры для всех рас-
смотренных случаев во всем диапазоне деформа-
ций. Зависимости критических сдвиговых напря-
жений от температуры (рис. 3) демонстрируют с
хорошей точностью линейное снижение крити-
ческих напряжений с увеличением температуры.

Рис. 3. Зависимости критических напряжений в си-
стемах от температуры для разных направлений сдви-
га и содержания водорода. Малый бикристалл, ско-
рость деформации 1010 с−1.
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Таблица 1. Максимальные напряжения в системах при температуре 300 K, ГПа

Малый бикристалл, 1010 с−1 Малый бикристалл, 5 × 108 с−1 Большой бикристалл, 1010 с−1

ε εxz εxy εxz εxy εxz εxy

Без Н 6.4 7.9 4.4 7.5 6.4 7.5

26% H 4.1 6.7 3.5 6 4 5.5
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Средний коэффициент теплового разупрочнения
составляет −4 МПа/К.

МЕХАНИЗМЫ 
ПЛАСТИЧЕСКОЙ РЕЛАКСАЦИИ

1. Скорость деформации 1010 с−1

На рис. 4 отражены зависимости напряжения в
системе без водорода и с водородом от времени
для бикристалла малого размера и скорости де-

формации 1010 с−1. Для более детального описа-
ния механизма пластической деформации рас-
смотрим случай для бикристалла меньшего раз-
мера без водорода и εxz-деформации (рис. 4а).
Стадии развития пластической деформации при
εxz-деформации и системы без водорода представ-
лены вна рис. 5. Максимальное достигнутое сдви-
говое напряжение в этом случае составляет
6.4 ГПа. На рис. 5a видно формирование разрыва
смещений верхней и нижней частей системы на

Рис. 4. Зависимость напряжения в системе от времени деформации для бикристалла малого размера при T = 300 K:
εxz-деформация, система без водорода (а); εxz-деформация, система с 26% H (б).
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межфазной границе. При этом алюминиевая
часть системы свободна от дефектов.

Рисунок 5б демонстрирует распределение век-
торов смещений атомов. Отчетливо заметен раз-
рыв смещений на межфазных границах, а харак-
тер распределения вдоль вертикального направ-
ления свидетельствует о вращении половинок
бикристалла. При проскальзывании частей би-
кристалла относительно друг друга в алюминии
вблизи межфазной границы формируется разу-
порядоченный слой атомов (рис. 5б и 5в), за счет
которого становится возможным взаимное дви-
жение половинок системы. Скорость релаксации
напряжений, связанная с вращением зерен, ока-
зывается недостаточной для компенсации скоро-
сти внешней деформации, что приводит к актив-
ной генерации дислокаций в системе на момент
времени 23 пс (см. рис. 5б). Формирование дис-
локаций происходит из слоя разупорядоченных
атомов в алюминии вблизи обеих межфазных гра-
ниц. Дислокации имеют типичный характер для
ГЦК-системы с частичным вектором Бюргерса

 лежащим в плоскости (111). При увеличе-
нии сдвиговой деформации происходит интен-

][112 ,

сивное испускание дислокаций из разупорядо-
ченного слоя вблизи межфазных границ, что при-
водит к значительному росту числа дислокаций в
системе. Совместное действие двух механизмов
пластической релаксации – межфазного про-
скальзывания при вращении частей системы и
дислокационного скольжения – приводит к рез-
кому понижению действующих в системе напря-
жений, а поскольку при активации вращения
происходит согласованное движение атомов каж-
дой из частей системы, то такой процесс обладает
инерционностью, вследствие которого напряже-
ния в системе понижаются в область отрицатель-
ных значений.

Провал напряжений в системе происходит на
момент 26 пс до величины −2.3 ГПа и соответ-
ствует максимальному смещению атомов в гори-
зонтальном направлении. Угол разориентировки
в этот момент времени максимальный и состав-
ляет около 5°. Остановка вращения приводит к
понижению скорости пластической релаксации,
что вызывает рост сдвиговых напряжений, начи-
ная с момента времени 26 пс. Испущенные дис-
локации, двигаясь в алюминиевой части систе-
мы, аннигилируют друг с другом, на рис. 5б вид-

Рис. 5. Стадии развития пластической деформации в малом бикристалле: εxz-деформация, система без H, скорость де-
формации 1010 с−1, T = 300 K. В верхней части рисунка показаны атомы меди (оранжевые точки on line), атомы алю-
миния, центральносимметричный параметр которых превосходит 5 (серые точки) и дислокационные сегменты (зеле-
ные линии on line). В нижней части рисунка показаны все атомы системы и вектора их смещений из начального по-
ложения. а–г – разные стадии деформации.
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Рис. 6. Стадии развития пластической деформации в малом бикристалле: εxz-деформация, система c 26% концентра-
цией H, скорость деформации 1010 с−1, T = 300 K. В верхней части рисунка показаны атомы меди (оранжевые точки
on line), атомы алюминия, центральносимметричный параметр которых превосходит 5 (серые точки) и дислокацион-
ные сегменты (зеленые линии on line). В нижней части рисунка показаны все атомы системы и вектора их смещений
из начального положения. а–г – разные стадии деформации.
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ны дефекты, образованные примерно посередине
алюминиевой части системы в результате анниги-
ляции дислокационных сегментов. Дислокацион-
ные сегменты могут, приближаясь к противопо-
ложной межфазной границе, поглощаться разупо-
рядоченным слоем атомов. Совместное действие
аннигиляции и поглощения дислокаций приво-
дит систему к состоянию без дислокаций на мо-
мент 26 пс (см. рис. 5в). Дальнейшая деформация
ведет к чередованию циклов активного испуска-
ния и поглощения дислокаций межфазными гра-
ницами (рис. 5г), в результате чего зависимости
напряжений от времени приобретают зигзагооб-
разный вид (см. рис. 4а).

Для системы с 26% концентрацией водорода в
слое -фазы зависимость напряжения в системе
от времени деформации приведена на рис. 4б.
Стадии развития пластической деформации в ма-
лом бикристалле с 26% концентрацией водорода
отражены на рис. 6. В этом случае происходит ак-
тивация проскальзывания и разориентировка
двух частей бикристалла, дислокации появляют-
ся с межфазной границы (рис. 6а) на момент
18 пс, максимальное достигнутое сдвиговое на-
пряжение в этом случае составляет 4 ГПа. По

θ'

сравнению с системой без водорода в данной си-
стеме активация пластического течения происхо-
дит раньше, что может быть объяснено пониже-
нием устойчивости материала -фазы к сдвигу,
как отмечалось в [23]. Первоначальное формиро-
вание дислокаций на межфазной границе на мо-
мент времени 18 пс (рис. 6а) приводит к быстрому
нарушению структуры межфазной границы, в ре-
зультате чего развивается проскальзывание вдоль
границы с формированием разупорядоченного
слоя атомов (рис. 6б, 6в, 6г). Дислокационные ме-
ханизмы оказываются подавленными, поскольку
скорости пластической релаксации за счет про-
скальзывания достаточны для снятия напряже-
ний. Алюминиевая часть системы остается чистой
от дислокаций на протяжении всей деформации
(рис. 6). Падение напряжений после максималь-
ного значения происходит до величины 0.17 ГПа
на 25 пс (см. рис. 4б). В этом случае не наблюдает-
ся провала сдвигового напряжения до отрица-
тельных значений, что объясняется ранней акти-
вацией вращения частей системы, в результате
чего силы, действующие на части системы, ока-
зываются ниже и инерционность приводит к па-

θ'
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дению напряжений, но не до отрицательных зна-
чений.

Участок на графике, соответствующий мини-
мальному значению напряжений, соответствует
локальному максимуму смещения атомов частей
системы (рис. 6в). С дальнейшим развитием де-
формации дислокации в системе не образуются,
происходит поворот обеих частей бикристалла на
угол равный 5° против часовой стрелки с про-
скальзыванием по межфазной границе. При
дальнейшей деформации этот угол поворота на-
чинает уменьшаться.

На рис. 7 показаны моменты активации про-
скальзывания и поворота (рис. 7а, 7б) и достиже-
ния максимального угла разориентировки
(рис. 7в, 7г) обеих частей бикристалла для систе-
мы без водорода и с 26% концентрацией водоро-
да. Видно, что появление разориентировки акти-
вирует проскальзывание вдоль межфазной грани-
цы, что ведет к снижению напряжений в системе
(см. рис. 7).

В случае εxy-деформации со скоростью 1010 с−1

дислокации начинают зарождаться с межфазных
границ, а затем заполняют весь объем алюминия,
как в случае системы с водородом, так и для си-

стемы без водорода (рис. 8). Пластическая релак-
сация в этом случае происходит за счет испуска-
ния дислокаций с межфазных границ. Дислока-
ции в алюминии скользят по плоскостям (111) и
имеют характер частичных дислокаций Шокли с
вектором Бюргерса, направленным вдоль  В
системе без водорода максимальное напряжение
в системе соответствует 7.9 ГПа, далее происхо-
дит зарождение первых петель в момент 27 пс
(рис. 8а), а на момент 28.5 пс в алюминиевой ча-
сти наблюдается большое количество дислокаци-
онных сегментов.

Развития проскальзывания по границам в
этом случае не происходит и слой разупорядочен-
ных атомов не формируется. Отсутствие погло-
щения дислокаций приводит к их накоплению в
алюминиевой части. Так же отсутствие проскаль-
зывания приводит к совместному деформирова-
нию обеих частей системы, а отсутствие враще-
ния приводит к росту сдвиговых напряжений в
слое  Рост сдвиговых напряжений в слое 
приводит к развитию пластического течения в
нем, что происходит на момент 33 пс (рис. 8в).

Пластическое течение в θ'-фазе отчетливо вид-
но по формированию локальных областей сме-

[ ]112 .

θ' . θ'

Рис. 7. Активация проскальзывания и поворота (а, б) и достижение максимального угла разориентировки (в, г) в ма-
лом бикристалле, T = 300 K. εxz-деформация, система без водорода (а, в); εxz-деформация, система с 26% H (б, г).
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щенных атомов. На 40 пс напряжения достигают
минимальных значений 0.96 ГПа. Дальнейшая
деформация ведет к активному пластическому те-
чению в обеих частях системы (рис. 8г), приводя-
щему к искажению межфазной границы и всей
структуры бикристалла.

С добавлением водорода в слой  пластиче-
ское течение в системе начинается раньше, за-
рождение дислокаций на межфазной границе
происходит в момент 17 пс (рис. 8д). Развитие
пластической деформации в слое  начинается с
момента 22 пс (рис. 8е), до этого в системе наблю-
даются максимальные напряжения 5.4 ГПа. В
сравнение с системой без водорода деформация в
слое  при добавлении водорода происходит бо-
лее хаотично (см. рис. 8ж и 8з), что связано со
значительным понижением стойкости материала
θ' к сдвигу. Минимальные напряжения в системе
зарегистрированы на 34 пс и соответствуют 1.1 ГПа.

θ'

θ'

θ'

2. Скорость деформации 5 × 108 с−1

При снижении скорости деформации до 5 ×
× 108 с−1 (в 20 раз) наблюдается та же тенденция к
снижению напряжений в системе при добавле-
нии атомов водорода (см. табл. 1). Зависимости
напряжения от времени при обеих скоростях де-
формации имеют схожий вид, в системах наблю-
даются аналогичные механизмы перехода от
упругой деформации к пластической.

В случае системы без водорода происходит
практически одновременная активация испуска-
ния дислокаций с межфазной границы и про-
скальзывание обеих межфазных границ (рис. 9);
зарождение дислокаций начинается в момент
времени 373 пс (рис. 9а) при напряжении около
6 ГПа. При дальнейшей деформации наблюдается
увеличение плотности дислокаций в объеме алю-
миния вплоть до момента 376 пс, после чего дисло-

Рис. 8. Стадии развития пластической деформации в малом бикристалле: εxy-деформация; а–г – система без водорода,
д–з – система с водородом, скорость деформации 1010 с−1, T = 300 K. На вкладках (а, б, г, д, е, з) показаны атомы меди
(оранжевые точки on line), атомы алюминия, центральносимметричный параметр которых превосходит 5 (серые точ-
ки) и дислокационные сегменты (зеленые, синие, красные линии on line). На вкладках (в, ж) показаны все атомы си-
стемы и вектора их смещений из начального положения, видно, что в случае с водородом (ж) пластическая деформа-
ция развивается в объеме 
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Рис. 9. Стадии развития пластической деформации в малом бикристалле: εxz-деформация, система без водорода, ско-
рость деформации 5 × 108 с−1, T = 300 K. В верхней части рисунка показаны атомы меди (оранжевые точки on line) и
дислокационные сегменты (зеленые, синие и красные линии on line). В нижней части рисунка показаны все атомы си-
стемы и вектора их смещений из начального положения. а–г – разные стадии деформации.
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кации аннигилируют и поглощаются аморфным
слоем атомов. Дальнейшая деформация осуществ-
ляется преимущественно посредством поворота ча-
стей системы при проскальзывании границ.

Для системы с водородом (рис. 10) пластиче-
ское течение активируется формированием дис-
локаций на межфазной границе на момент 297 пс
(рис. 10а) при напряжении 3.4 ГПа. Возникнове-
ние первых дислокаций на межфазных границах
стимулирует образования аморфного слоя ато-
мов. В этом случае разрыв векторов смещений
возникает только на одной межфазной границе,
вдоль которой и осуществляется проскальзыва-
ние частей системы. Развитие скольжения по
межфазной границе подавляет дислокационный
механизм пластичности.

На рис. 11 изображены стадии развития пла-
стической деформации при εxy-деформации для
бикристалла малого размера и скорости деформа-
ции 5 × 108 с−1. Здесь видно, что для системы с во-
дородом дислокации начинают зарождаться с
нижней межфазной границы, и активация пла-
стического течения происходит раньше, на 326 пс
(рис. 11е). Для системы без водорода пластиче-

ское течение активируется на 503 пс (рис. 11б).
При добавлении водорода в систему в структуре

 после активации пластического течения прак-
тически сразу происходит нарушение идеальной
кристаллической структуры. Для системы без во-
дорода идеальная кристаллическая структура слоя

 сохраняется значительно дольше. Максималь-
ные напряжения для системы без водорода состав-
ляют 7.5 ГПа, для системы с водородом – 6 ГПа.

3. Влияние температуры

В случае εxy-деформации (см. рис. 2) провалы в
напряжениях до отрицательных значений на гра-
фике зависимости от времени деформации не на-
блюдаются ввиду отсутствия проскальзывания на
межфазных границах в системе и последующего
поворота частей бикристалла. Для εxz-деформа-
ции в случае систем без водорода (см. рис. 2) на
графике наблюдаются провалы в напряжениях до
отрицательных значений. Установлено, что про-
валы в напряжениях сохраняются для всех рас-
смотренных температур. Это связано с тем, что
даже при повышении температуры механизмы

θ'

θ'
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пластической деформации сохраняются. Сниже-
ние критических напряжений с увеличением тем-
пературы укладывается с хорошей точностью на
линейную зависимость (см. рис. 3). Средний ко-
эффициент температурной чувствительности,
оцененный по МД-данным, равен −4 МПа/К.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом молекулярной динамики проведено
исследование механизмов пластической дефор-
мации, возникающих при сдвиговой деформации
в Al/ -бикристаллах в отсутствии водорода и с
насыщенным водородом слоем -фазы. Для каж-
дого состояния рассмотрены два размера систем
и два направления сдвига [100](001)Al и
[100](010)Al. Характер пластической деформации
при сдвиге в значительной мере зависит от на-
правления деформации, а наличие водорода по-
нижает величину критических напряжений акти-
вации пластической релаксации, сохраняя основ-
ной механизм пластической деформации.

При εxz-деформации системы без водорода
пластическая релаксация активируется при фор-
мировании дислокационных петель в алюминии
на межфазной границе при напряжении 6.4 ГПа.

θ'
θ'

Появление дефектов на межфазной границе при-
водит к формированию разупорядоченного слоя
атомов вблизи межфазных границ, вдоль которо-
го осуществляется проскальзывание и поворот
частей системы. В случае системы, не содержа-
щей водород, дальнейшая пластическая релакса-
ция осуществляется также за счет дислокацион-
ного механизма, проскальзывания вдоль межфаз-
ных границ и разориентировки кристаллитов.
Присутствие водорода в объеме слоя  приводит
к более раннему зарождению дислокаций вблизи
межфазной границы в силу снижения стойкости
материала  к сдвигу. Активация пластического
течения происходила при напряжении 4 ГПа. За-
рождение дислокаций провоцирует межфазное
проскальзывание, скорость которого оказывает-
ся достаточной для эффективного снятия напря-
жений, в результате чего пластическая релакса-
ция в дальнейшем развивалась за счет межфазно-
го скольжения. При деформации εxz наблюдается
поворот каждой части системы на угол 5° против
часовой стрелки как для системы без водорода,
так и для системы с водородом.

При εxy-деформации пластическая релаксация
происходит за счет генерации и последующего
скольжения дислокаций в алюминии, а также

θ',

θ'

Рис. 10. Стадии развития пластической деформации в малом бикристалле: εxz-деформация, система c 26% концентра-
цией H, скорость деформации 5 × 108 с−1, T = 300 K. В верхней части рисунка показаны атомы меди (оранжевые точки
on line) и дислокационные сегменты (зеленые линии on line). В нижней части рисунка показаны все атомы системы и
вектора их смещений из начального положения. а–г – разные стадии деформации.
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пластической релаксации в материале  имею-
щей не дислокационную природу. Введение во-
дорода в систему приводит к существенному по-
нижению величины критических напряжений от
7.5 до 5.5 ГПа. Это связано с более низкой стойко-
стью материала -фазы к сдвигу. Насыщенный
водородом слой  демонстрировал более раннее
нарушение кристаллической структуры при де-
формации.

Увеличение толщины алюминиевой прослой-
ки в два раза не сказывается на величине крити-
ческих напряжений и механизмах пластической
релаксации. Понижение скорости деформации в
20 раз приводит к уменьшению пороговых напря-
жений для систем без водорода на 5%. Слабую
скоростную чувствительность алюминиевого

θ',

θ'
θ'

сплава ранее фиксировали в эксперименте на ди-
намический сдвиг [44]. Системы, содержащие во-
дород, демонстрируют большую чувствитель-
ность к скорости деформации, для них снижение
напряжений составляет 20%. Нагрев системы при-
водит к понижению критических напряжений с
температурной чувствительностью −4 МПа/К.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 18-71-10038.

.
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Электрофизическим методом искрового разряда получены наночастицы оксида гадолиния. Осо-
бенности их структуры, магнитные и магнитокалорические свойства сравнительно проанализиро-
ваны. По данным рентгенофазового анализа синтезированные наночастицы Gd2O3 содержат две
кристаллографические фазы: кубическую и моноклинную. Изменение магнитной части энтропии
ΔSM было определено по данным измерений магнитных изотерм на основе соотношения Максвел-
ла. Максимальная величина ΔSM для амплитуды изменения магнитного поля 2 Tл составила при-
мерно 17 Дж/(кг К) и наблюдалась при температуре 2.5 K.
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ВВЕДЕНИЕ
Наночастицы оксида гадолиния продолжи-

тельное время привлекают внимание исследова-
телей как материал, имеющий большой потенци-
ал для использования в устройствах преобразова-
ния УФ- и ИК-излучений в видимый свет [1], в
качестве контрастного агента для такого диагно-
стического метода как магниторезонансная то-
мография [2]. Сравнительно недавно интерес к
данному материалу усилился в связи с возможно-
стью использовать оксид гадолиния Gd2O3 как
рабочее тело для систем криогенного магнитного
охлаждения [3–5]. В последние годы необходи-
мость в охлаждении в области криогенных темпе-
ратур заметно увеличилась для сжижения гелия и
водорода, а также создания криогенных сред для
квантовых вычислений [6]. Ожидается, что маг-
нитное охлаждение придет на смену традицион-
ной технологии, основанной на расширении ра-
бочего газа. Магнитное охлаждение базируется на
магнитокалорическом эффекте (МКЭ), который
заключается в изменении температуры магнит-
ного образца при его намагничивании или раз-
магничивании. МКЭ исследуют уже на протяже-
нии столетия, но только современный прогресс в
области материаловедения, в том числе и воз-
можность получения ансамблей наночастиц с за-
данными свойствами и суспензий на их основе

приближает выход устройств магнитного охла-
ждения в широкую практику [7, 8].

Известно, что магнитокалорические свойства
наноструктурированных материалов зависят не
только от химического состава и кристалличе-
ской структуры, как у объемного материала, но и
от ряда других факторов [9]. В частности, особен-
ности МКЭ наночастиц определяются размером
частиц, их концентрацией, взаимодействием
между ними, наличием магнитоупорядоченного
ядра и разупорядоченной оболочки и особенно-
стями свойств поверхности, определяющими
возможность получения устойчивых суспензий
на их основе [10]. Кроме того, порошки обладают
дополнительной гибкостью с точки зрения кон-
струирования конкретных устройств, так как на
их основе могут быть получены полимерные ком-
позиции различного типа и суспензии с исполь-
зованием стабилизаторов различного типа.

Одним из основных параметров магнитокало-
рического эффекта является величина изменения
магнитной части энтропии ΔSM. Первые работы
по исследованию МКЭ частиц оксида гадолиния
[3, 4] показали, что по данному параметру части-
цы Gd2O3 не уступают бинарным и тройным ин-
терметаллическим соединениям на основе редко-
земельных элементов, которые рассматриваются
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как перспективные материалы для криогенного
магнитного охлаждения [11].

Проведенные ранее исследования МКЭ окси-
да гадолиния были осуществлены на образцах,
полученных химическими методами, будь то на-
ностержни [12], нанотрубки [3] или наночастицы,
встроенные в периодическую пористую матрицу
SiO2 [4, 5]. В настоящей работе наночастицы ок-
сида гадолиния были получены электрофизиче-
ским методом искрового разряда. Этот метод ши-
роко используется для приготовления наночастиц
самых разных материалов (металлов, сплавов, по-
лупроводников, оксидов) и различных размеров
вплоть до единиц нанометров [13, 14]. Технологи-
ческие параметры синтеза (изменение энергии,
выделяющейся в разрядном промежутке, напря-
жения заряда емкостного накопителя и расстоя-
ния между электродами) позволяют варьировать
размер получаемых частиц, а состав рабочего газа
влияет на особенности фазового состава.

Настоящая работа посвящена исследованию
кристаллической структуры, магнитных и магни-
токалорических свойств наночастиц оксида гадо-
линия Gd2O3, полученных методом искрового
разряда.

ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Наночастицы оксида гадолиния были получе-
ны электрофизическим методом искрового раз-
ряда. Схема экспериментальной установки пока-
зана на рис. 1. Разряд осуществляли в атмосфере
азота с небольшим содержанием кислорода при
давлении 0.12 МПа. В качестве электродов ис-
пользовали цилиндрические прутки гадолиния
(Goodfellow, 99.9%) диаметром 6 мм. Частота сле-
дования разрядных импульсов составляла 60 Гц.
Компрессор установки обеспечивал циркуляцию
рабочего газа с расходом 70 л/мин. Частицы по-
рошка, образующиеся в процессе искрового раз-
ряда, вместе с потоком рабочего газа проходили
через ловушку инерционного типа, в которой от-
деляли крупные микронные частицы, а нанораз-
мерные частицы собирались на поверхности
фильтра.

Рентгенофазовый анализ наночастиц, извле-
ченных из фильтра, осуществляли на дифракто-
метре D8 DISCOVER (излучение CuKα1,2, λ =
= 1.542 Å). Обработка дифрактограмм выполнена
с использованием программы полнопрофильно-
го анализа TOPAS 3 (Bruker, Германия). Величину
удельной поверхности определяли методом БЭТ
(Брунауэра–Эммета–Теллера) по низкотемпера-
турной адсорбции азота [15].

Магнитные измерения проводили на базе из-
мерительного комплекса РРМS DynaCool 9T. Из-
меряли как температурные зависимости намаг-

ниченности M(T) по методике ZFC–FC [15], так
и кривые намагничивания при разных температу-
рах в температурном интервале от 2 до 300 K.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Средний диаметр частиц порошка, определен-
ный по величине удельной поверхности, составил
около 8 нм. Рентгенофазовый анализ показал, что
порошки Gd2O3 содержат две фазы: кубическую
(Ia-3) и моноклинную (C2/m), причем большую
часть объема образцов (∼60 мас. %) составляет
кубическая фаза (рис. 2). При этом область коге-
рентного рассеяния (ОКР) для обеих фаз состави-
ла примерно 3 нм. Соотношение величин средне-
го диаметра, полученного из данных БЭТ и ОКР,
свидетельствует о том, что наночастицы Gd2O3,
скорее всего, состоят из кристаллического ядра и
рентгено-аморфной оболочки.

Кривые температурной зависимости намагни-
ченности M(T), измеренные по методике ZFC–
FC при величине поля μ0H = 0.01 Tл, совпадают,
т.е. ZFC не отличается от FC. На них отсутствуют
какие-либо особенности (рис. 3). Температурная
зависимость обратной восприимчивости 1/χ, из-
меренная при μ0H = 0.01 Tл, хорошо аппроксими-
руется линейной зависимостью в рамках закона
Кюри–Вейса:

(1)

где CС – константа Кюри, θ – парамагнитная тем-
пература Кюри. Величина θ ≈ –3 K, что свиде-

χ = θС (/ – ,)C T

Рис. 1. Принципиальная схема установки для получе-
ния наночастиц электрофизическим методом искро-
вого разряда. Основные части установки обозначены
на схеме; U0 – генератор импульсов напряжения; C –
конденсатор.
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тельствует об антиферромагнитном взаимодей-
ствии между магнитными моментами ионов Gd3+

и хорошо согласуется с литературными данными
для наночастиц оксида гадолиния [16, 17]. Отсут-
ствие особенностей на кривых ZFC–FC означа-
ет, что температура Нееля исследованных нано-
частиц Gd2O3 меньше 2 K. Для кубической фазы
Gd2O3 в объемном состоянии отсутствие магнит-
ного упорядочения было подтверждено данными
других исследователей до температур вплоть до
1.2 K, для моноклинной фазы антиферромагнит-
ное упорядочение возникает в интервале темпе-
ратур 3.4–3.9 K [18]. Однако в случае наночастиц
влияние размерного фактора может приводить к
заметному снижению температуры возникнове-
ния магнитного упорядочения [19], поэтому тем-
пература Нееля моноклинной фазы в исследован-
ных частицах Gd2O3 может лежать ниже 2 K.

Используя выражение для константы Кюри:

(2)

где n – плотность носителей магнитных момен-
тов, μ – магнитный момент, k – константа Больц-
мана, была определена величина эффективного
магнитного момента μэфф = (6.7 ± 0.2)μB/Gd, что
меньше μэфф = 7.94μB для свободного иона Gd3+.
Подобное уменьшение μэфф наблюдали ранее для
наночастиц и наностержней Gd2O3 и связывали с
размером объектов [12, 17]. Также недавно было
показано, что при диаметре частиц Gd2O3 в диа-
пазоне 20–50 нм, на поверхности частиц форми-
руется слой толщиной 2–10 нм с пониженной на-
магниченностью [20].

Полевые зависимости намагниченности ис-
следованных наночастиц Gd2O3 характеризуются
отсутствием гистерезиса и остаточной намагни-
ченности. В качестве примера на рис. 4 приведе-
ны кривые M(H) для некоторых температур.
Здесь же приведена нормированная зависимость
M(H) для T = 2 K, построенная с помощью функ-
ции Бриллюэна BJ(μH/kBT), где μ = gμBJ, J – угло-
вой момент иона Gd3+, g = 2 – множитель Ланде.
Видно, что экспериментальная кривая M(H) име-
ет более пологий ход, чем расчетная, описываю-
щая намагниченность идеального парамагнети-
ка. Такое расхождение обычно связывают с нали-
чием в образце заметных антиферромагнитных
взаимодействий дипольной или обменной при-
роды [21]. Данный результат коррелирует с полу-
ченной выше отрицательной величиной θ.

= μ2
С /3 ,С n k

Рис. 2. Дифрактограмма порошка Gd2O3, полученно-
го методом искрового разряда: синяя линия – экспе-
риментальные данные; 1 и 2 – результаты подгонки с
использованием программы TOPAS 3 для анализа
профиля.
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Рис. 3. Зависимости магнитного момента от темпера-
туры для порошка Gd2O3, измеренные по методике
ZFC–FC при μ0H = 0.01 Tл. На вставке показана тем-
пературная зависимость обратной восприимчивости
(точки), описываемая законом Кюри–Вейсса (линия).
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Рис. 4. Кривые намагничивания для порошка Gd2O3,
измеренные при разных температурах, и нормиро-
ванная зависимость M(H) для T = 2 K, построенная с
помощью функции Бриллюэна.
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Изменение магнитной части энтропии ΔSM
было определено по данным измерений магнит-
ных изотерм на основе соотношения Максвелла:

(3)

где Н – магнитное поле, М – намагниченность,
Т – температура. Кривые намагничивания изме-
ряли в поле до 9 Tл в температурном интервале от
2 до 45 K с шагом 1 K.

Температурные зависимости ΔSM(T) для раз-
личных амплитуд изменения поля Δμ0H пред-
ставлены на рис. 5. Зависимости –ΔSM(T) демон-
стрируют типичное парамагнитное поведение с
резким увеличением величины –ΔSM при при-
ближении к низким температурам. Наличие пика
на зависимости –ΔSM(T) при T = 3.5 K наблюдали
только для Δμ0H > 7 Tл. Недостаток данных в обла-
сти самых низких температур не исключает воз-
можности, что данный пик является артефактом.

Величина ΔSM, измеренная при Δμ0H = 5 Tл, не
уступает аналогичному параметру для частиц
Gd2O3, приготовленных методом химического
синтеза [4], и превосходит величину ΔSM для по-
ликристаллического гадолиния вблизи темпера-
туры фазового перехода при амплитуде внешнего
магнитного поля Δμ0H = 2 Tл, которое может
быть создано системами на основе современных
постоянных магнитов [22, 23].

Природа такой большой величины МКЭ в на-
ночастицах Gd2O3 в настоящее время является
предметом дискуссий. В первую очередь это свя-
зывают с большой величиной магнитного момен-
та гадолиния μнас = gμBJ ≈ 7μB. Известно, что наи-
большая величина МКЭ наблюдается вблизи

( )∂Δ = −
∂

1

2

,
H

M
HH

MS dH
T

температуры фазового перехода [8]. Поэтому в
работе [4] высказано предположение, что макси-
мальные значения зависимости ΔSM(T) связаны с
фазовым переходом из парамагнитного состоя-
ния в состояние спинового стекла, которое обу-
словлено разориентацией спинов на поверхности
частиц. Авторы работы [5] связывают большую
величину МКЭ с возможным магнитным фазо-
вым переходом в оксиде гадолиния из парамаг-
нитной фазы в антиферромагнитную при T < 2 K.
Результаты настоящих исследований находятся в
согласии с данным предположением, если учесть
полученную величину температуры Кюри–Вейс-
са θ ≈ –3 K и наличие моноклинной фазы в нано-
частицах Gd2O3, в которой ранее наблюдали воз-
никновение антиферромагнитного упорядоче-
ния при T ∼ 3 K [18].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Наночастицы Gd2O3 были синтезированы

электрофизическим методом искрового разряда.
Их средний размер, определенный из данных из-
мерения удельной поверхности, составил при-
мерно 8 нм. Порошки Gd2O3 содержали две фазы:
кубическую и моноклинную, причем большую
часть объема образцов (∼60 мас. %) составляла
кубическая фаза.

Полученные максимальные значения измене-
ния магнитной части энтропии ΔSM исследован-
ных наночастиц Gd2O3 не уступают величине ΔSM
наночастиц Gd2O3, полученных химическими ме-
тодами, а также бинарных и тройных интерметал-
лических соединений на основе редкоземельных
элементов.

Метод искрового разряда является перспек-
тивной технологией изготовления нанопорошков
оксида гадолиния как материала для систем
криогенного магнитного охлаждения.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 23-29-00025,
https://rscf.ru/project/23-29-00025/ ФГАОУВО
Уральский федеральный университет имени пер-
вого Президента России Б.Н. Ельцина, Сверд-
ловская обл.).
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МАГНИТНЫЕ СВОЙСТВА И СТРУКТУРА СПЛАВА Fe63.5Mn10Cu1Nb3Si13.5B9, 
НАНОКРИСТАЛЛИЗОВАННОГО В ПРИСУТСТВИИ
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Изучено влияние введения 10 ат. % Mn за счет Fe в классический Файнмет (Fe73.5Cu1Nb3Si13.5B9) на
его магнитные свойства, магнитную анизотропию и структуру после нанокристаллизующего отжи-
га при 520°C продолжительностью от 10 мин до 4 ч в присутствии растягивающих напряжений σ =
= 200 МПа и без них. Показано, что в сплаве Fe63.5Mn10Cu1Nb3Si13.5B9, как и в классическом Файн-
мете, отжиг в присутствии растягивающих напряжений приводит к наведению поперечной магнит-
ной анизотропии, однако константа наведенной магнитной анизотропии уменьшается в 4 раза. Ко-
эрцитивная сила сплава с Mn растет с увеличением продолжительности отжига как в присутствии рас-
тягивающих напряжений, так и без них, в то время как у Файнмета практически не меняется. Показано,
что в сплаве с Mn уже после 10-минутных обработок наряду с твердым раствором α-Fe(Si,Mn) и фазой
Fe3Si образуются бориды. Это приводит к изменению соотношения объемных долей компонентов
структуры с отрицательной и положительной магнитострикцией, что, скорее всего, вызывает
уменьшение константы наведенной магнитной анизотропии сплава с Mn. Показано также, что
средний размер зерна в сплаве с Mn растет с увеличением продолжительности обработок, что сов-
местно с образованием боридов приводит к росту коэрцитивной силы.

Ключевые слова: Файнмет с добавкой марганца, термомеханическая обработка, магнитные свойства,
структура
DOI: 10.31857/S0015323023601137, EDN: EDKVHI

ВВЕДЕНИЕ
В 1988 г. авторы работы [1] впервые сообщили о

нанокристаллическом (размер зерен около 10 нм)
сплаве Файнмет на основе железа, кремния и бора с
добавками ниобия и меди (Fe73.5Cu1Nb3Si13.5B9).
Сплав продемонстрировал рекордные магнитомяг-
кие свойства [2–4], такие как малые потери на пе-
ремагничивание, высокую магнитную проницае-
мость и практически нулевую магнитострикцию.
В последующем был проведен ряд исследований,
в которых варьировали состав сплава с целью мо-
дификации структуры и свойств для расширения
области применения. Так частичная замена же-
леза кобальтом позволила улучшить динамиче-
ские характеристики при намагничивании в по-
ле частотой до 10 МГц [5] и повысить темпера-
турную границу стабильности магнитных
свойств на 50–70°C за счет роста температуры
Кюри аморфной матрицы и нанокристалличе-
ских фаз [6]. Замена железа 2–3 ат. % хрома в
сплавах Fe73.5–xCrxCu1Nb3Si13.5B9 (x = 0–5) привела к

снижению коэрцитивной силы, тогда как 5 ат. % Cr
уже приводит к увеличению коэрцитивной силы
в несколько раз и снижению намагниченности на
20% [7]. Кроме того, магнитоимпедансный от-
клик также увеличивается, и его максимум сме-
щается в сторону больших полей, что может пред-
ставлять интерес для создания датчиков магнит-
ного поля. Введение такого количества Cr
способствует улучшению термической стабиль-
ности материала [8]. В некоторых работах предла-
гается вводить в состав классического Файнмета
никель, что позволяет улучшить коррозионную
стойкость и механические свойства [9–12].

Марганец также используют для частичной за-
мены железа в Файнмете. Так, в работах [13, 14]
показано, что присутствие марганца существенно
влияет на температуру фазового превращения и
относительные доли нанокристаллических со-
ставляющих. Высокое легирование марганцем
приводит к более высоким температурам первич-
ной кристаллизации и более низким температу-
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рам вторичной. В сплаве Fe73.5–xMnxSi13.5B9Cu1Nb3
(x = 1–15), начиная с x ≈ 9, температуры первич-
ной и вторичной кристаллизации становятся
близкими к ~600°С. С увеличением концентра-
ции Mn температура Кюри и намагниченность на-
сыщения снижаются. В работе [15] исследовано
влияние частичного замещения железа марганцем в
быстрозакаленном сплаве Fe68.5Mn5Cu1Nb3Si13.5B9
на процесс кристаллизации и магнитные свой-
ства. Тонкая нанокристаллическая структура, со-
стоящая из обогащенных железом ОЦК-нанозе-
рен, окруженных остаточной аморфной матри-
цей, была получена после отжигов при 550–
600°С. Результаты указывают на значительную
роль атомов Mn в формировании магнитных
свойств сплава. Миграция атомов Mn к границам
зерен сопровождается ослаблением обменной
связи между кристаллической и аморфной фаза-
ми, что способствует повышению магнитной
твердости нанокристаллического сплава. Резуль-
таты работы [16] свидетельствуют о том, что вли-
яние замещения Mn на кинетику кристаллизации
в Fe73.5–xMnxSi13.5B9Cu1Nb3 (x = 1–7) не единооб-
разно. Размер зерна показал почти плавное увели-
чение с ростом содержания Mn. Однако энергия ак-
тивации не демонстрировала такой же тенденции, а
скорее имела изменения колебательного типа с из-
менением содержания Mn.

Представленная работа направлена на изуче-
ние и сравнение магнитных свойств и структуры
сплава Fe63.5Mn10Cu1Nb3Si13.5B9, нанокристалли-
зованного в присутствии растягивающих напря-
жений и без них. Она является продолжением се-
рии работ по магнитным свойствам и структуре
Файнмета с частичным замещением железа ко-
бальтом [17, 18], хромом [7, 8] и никелем [19–21].

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Сплавы Fe63.5Mn10Cu1Nb3Si13.5B9 и
Fe73.5Cu1Nb3Si13.5B9 в виде ленты толщиной 20 мкм
и шириной 1 мм получали в аморфном состоянии
методом закалки из расплава на вращающийся
массивный диск. Нанокристаллизующий отжиг
(НО) сплавов проводили на воздухе как при нали-
чии растягивающих напряжений (термомехани-
ческая обработка – ТМехО), так и без них. Для
проведения НО и ТМехО была выбрана темпера-
тура 520°С. Эта температура близка к нижней гра-
нице интервала (510–570°С), в котором происхо-
дит нанокристаллизация Файнмета [22], что поз-
воляет детально отследить изменения в магнитных
свойствах и структуре с увеличением продолжи-
тельности нанокристаллизующего отжига. Вели-
чина растягивающих напряжений (σ) в процессе
ТМехО составляла 200 МПа. Продолжительность
НО и ТМехО варьировали от 10 мин до 4 ч. ТМехО
проводили в вертикальной печи, нагружение ста-

тическое; охлаждение до комнатной температуры
осуществляли в присутствии нагрузки вместе с
печью.

Магнитное состояние лент длиной 100 мм
контролировали по петлям гистерезиса, измеряе-
мым вдоль длинной стороны образца в полях до
16 кА/м в открытой магнитной цепи с помощью
гальванометрического компенсационного мик-
ровеберметра Ф-190. Для образцов, прошедших
НО, из петель гистерезиса определяли коэрци-
тивную силу Нс, максимальную индукцию Bm
(индукция в магнитном поле Hm = 15 кА/м), оста-
точную индукцию Br и отношение Br/Bm. По-
грешности измерения составили 3% для Нс и 7%
для Br и Bm. Для образцов после ТМехО из петель
гистерезиса дополнительно оценивали константу
наведенной магнитной анизотропии, Ku = –0.5 ×
× Ms × Hs, где Ms – намагниченность насыщения,
Hs – поле насыщения. Погрешность определения
Ku составила 10%.

Структура сплава с марганцем и Файнмета ис-
следована методом просвечивающей электрон-
ной микроскопии (ПЭМ) на микроскопе
JEM 200CX. Тонкие фольги для ПЭМ готовили
методом электролитической полировки в смеси
(H3PO4 + CrO3). Оценку среднего размера зерен и
построение гистограмм распределения зерен по
размерам проводили по темнопольным изобра-
жениям микроструктуры. Размер зерен опреде-
ляли методом секущих по 300 зерен для каждого
образца.

ЭКСПЕРИМЕНИТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Петли гистерезиса для образцов сплава с мар-
ганцем, подвергнутых НО и ТМехО различной
продолжительности, представлены на рис. 1.

Как видно из рисунка, петли гистерезиса об-
разцов сплава с марганцем после ТМехО наклон-
ные. Это свидетельствует о том, что в сплаве с
Mn, как и в Файнмете [23], ТМехО приводит к по-
явлению магнитной анизотропии типа “легкая
плоскость” с направлением легкого намагничи-
вания, отклоненным от оси ленты (далее – попе-
речная магнитная анизотропия).

Магнитные характеристики Нс, Br/Bm и Bm
сплава с Mn, определенные из петель гистерези-
са, представлены на рис. 2 в зависимости от про-
должительности НО (кривые 1). Для сравнения
на рисунке приведены магнитные характеристи-
ки Файнмета (кривые 2) после НО при 520°C раз-
ной продолжительности.

Из рис. 2 видно, что максимальная индукция
Вm не изменяется с увеличением длительности
НО и составляет примерно 0.68 Тл для сплава с
Mn и 1.20 Тл для Файнмета. Таким образом, вве-
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дение 10 ат. % Mn в Файнмет приводит к сниже-
нию Bm примерно на 40%. Такой же результат о
влиянии введения Mn в Файнмет на его намагни-
ченность насыщения был получен в работах
[14, 24]. Отношение Br/Bm для сплава c Mn боль-
ше, чем у Файнмета, примерно в 2.5 раза.

На рис. 2 виден резкий рост Нс сплава с Mn со
140 до 1800 А/м при увеличении длительности НО
от 10 до 30 мин соответственно. При дальнейшем
увеличении продолжительности НО до 4 ч Нс
плавно возрастает до 2250 А/м. В то же время Нс
Файнмета практически не меняется при увеличе-
нии продолжительности НО от 10 мин до 4 ч и со-
ставляет 4 и 5 А/м соответственно. Коэрцитивная
сила сплава с Mn после 10-минутного НО при-
мерно в 35 раз выше, чем у Файнмета, а при про-
должительности НО в диапазоне от 30 мин до 4 ч
разница увеличивается до 450 раз.

Магнитные характеристики образцов сплава с
Mn с наведенной магнитной анизотропией
(НМА), возникающей в процессе ТМехО, пред-
ставлены на рис. 3. Наряду с зависимостями ко-
эрцитивной силы и константы НМА от продол-
жительности ТМехО при 520°С и σ = 200 МПа для

Рис. 1. Петли гистерезиса образцов сплава с Mn после
НО (кривые 1), после ТМехО с σ = 200 МПа (кривые 2),
в зависимости от продолжительности обработок: а –
10 мин; б – 30 мин; в – 1, г – 4 ч.
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Рис. 2. Магнитные характеристики Нс, Br/Bm и Bm об-
разцов сплава с Mn (кривые 1) и классического Фай-
нмета (кривые 2) в зависимости от продолжительно-
сти НО при 520°С.
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сплава с Mn (кривые 1), на рисунке приведены
графики для Файнмета (кривые 2). Из рисунка
видно, что введение 10 ат. % Mn в классический
Файнмет приводит к снижению величины Ku,
примерно в 4 раза (кривая 2 идет ниже кривой 1).

Значение Ku для Файнмета достигает своего
максимума при данной температуре за 10 мин, а
для сплава с Mn – за 1 ч. В более ранних исследо-
ваниях [13] отмечается, что при введении в Файн-
мет 9 ат. % Mn и более, температура первой ста-
дии кристаллизации (формирование нанокри-
сталлов твердого раствора на основе Fe и Si)

смещается в сторону более высоких температур.
Поэтому, скорее всего, для сплава с Mn требуется
больше времени для достижения константой
НМА максимального при данной температуре
значения.

Коэрцитивная сила сплава с Mn после ТМехО
резко возрастает с увеличением продолжительно-
сти ТМехО от 10 до 30 мин (рис. 3, кривая 1) и со-
ставляет 350 и 1600 А/м соответственно. При даль-
нейшем увеличении продолжительности ТМехО до
4 ч Нс, как и в случае НО (рис. 2, кривая 1), плавно
возрастает до ~2100 А/м. В то же время коэрци-
тивная сила Файнмета практически не меняется с
увеличением продолжительности как НО (рис. 2,
кривая 2), так и ТМехО (рис. 3, кривая 2), но в по-
следнем случае она на порядок выше.

Структурные исследования сплава с Mn про-
водили на образцах, прошедших НО и ТМехО с
выдержками 10, 30 мин, 1 и 4 ч. Для сравнения
была исследована структура образцов Файнмета
после НО и ТМехО в течение 8 мин и 4 ч. В табл. 1
представлены данные по всем выделяющимся
фазам и среднему размеру зерна в сплаве с Mn и
Файнмете после всех обработок.

Изображения микроструктуры, картины мик-
родифракции и гистограммы распределения зе-
рен по размерам для сплава с Mn после НО и
ТМехО при 520°С в течение 10 мин представлены
на рис. 4, 5. Для сравнения на рис. 6, 7 приведены
данные для Файнмета.

После НО при 520°С в течение 10 мин в струк-
туре сплава с Mn наблюдаются нанозерна твердо-
го раствора α-Fe(Si, Mn) (рис. 4а, 4б). На рис. 4в
также видны слабые рефлексы фазы Fe3Si и сла-

Рис. 3. Величина Нс и Ku в зависимости от продолжи-
тельности ТМехО при 520°С (σ = 200 МПа) образцов
сплава с Mn (кривые 1) и классического Файнмета
(кривые 2).
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Таблица 1. Средний размер зерна (d, нм) и выделяющиеся фазы для сплава с Mn и Файнмета после НО и ТМехО
различной продолжительности при 520°C

Продолжительность 
НО, ТМехО, t

Средний размер зерна 
(d, нм) ± 2 нм Выделяющиеся фазы

НО ТМехО НО ТМехО

Сплав с 10 ат. % Mn
10 мин 13 16 α-Fe(Si,Mn), Fe3Si, Fe2B α-Fe(Si,Mn), Fe3Si, Fe2B, 

Fe3B
30 мин 19 19 α-Fe(Si,Mn), Fe3Si, Fe2B, 

FeB, Fe3B
α-Fe(Si,Mn), Fe3Si, Fe2B, 
FeB, Fe3B

1 ч 21 21 α-Fe(Si,Mn), Fe3Si, Fe2B, 
FeB, Fe3B

α-Fe(Si,Mn), Fe3Si, Fe2B, 
FeB, Fe3B

4 ч 23 24 α-Fe(Si,Mn), Fe3Si, Fe2B, 
FeB, Fe3B

α-Fe(Si,Mn), Fe3Si, Fe2B, 
FeB, Fe3B

Классический Файнмет
8 мин 8 8 α-Fe(Si), Fe3Si α-Fe(Si), Fe3Si
4 ч 10 10 α-Fe(Si), Fe3Si α-Fe(Si), Fe3Si
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бые кольца фазы Fe2B. Хорошо выражена сохра-
няющаяся аморфная фаза (рис. 4б). Средний раз-
мер зерна составляет 13 нм (табл. 1). После ТМе-
хО при 520°С 10 мин размер зерна увеличивается
(рис. 5), количество аморфной фазы значительно
уменьшается (рис. 4б, 4д). Появляется дополни-
тельная фаза Fe3B (рис. 4е). Это означает, что при
данной продолжительности отжига наличие рас-
тягивающих напряжений ускоряет процесс кри-
сталлизации в сплаве. Гистограммы распределе-
ния зерен по размерам показывают, что после
ТМехО увеличивается доля крупных зерен
(15‒40 нм) (рис. 5).

Средний размер зерна составляет 16 нм. В
сплаве Файнмет после НО и ТМехО при 520°С
8 мин образовались нанозерна твердого раствора
α-Fe(Si) (рис. 6а–6д) с размером зерна 8 нм
(табл. 1, рис. 7). На наличие Fe3Si указывают сла-
бые рефлексы (рис. 6в, 6е), при этом бориды не
появляются. Как показано в [25], бориды в Файн-
мете появляются после НО при температурах вы-
ше 580°С. Все вышеизложенное свидетельствует
о том, что введение Mn в состав Файнмета влияет
как на фазовый состав, так и на средний размер
зерна даже после минимальной выдержки 10 мин
при 520°С, т.е. способствует выделению боридов

Рис. 4. Структура сплава c Мn после НО (а–в) и ТМехО (г–е) при 520°С 10 мин; а, г – светлопольные изображения;
б, д – темнопольные изображения в рефлексах α-Fe(Si, Mn); в, е – картины микродифракции.
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Рис. 5. Гистограммы распределения зерен по размерам сплава с Mn после НО (а) и ТМехО (б) при 520°С 10 мин.
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Fe2B и Fe3B в дополнение к α-Fe(Si,Mn) и Fe3Si.
При этом средний размер зерна увеличивается
примерно в 1.5 и 2.0 раза после НО и ТМехО, со-
ответственно, а коэрцитивная сила соответствен-
но возрастает в 35 и 9 раз. Сравнивая данные для
сплава с Мn и Файнмета, можно сделать вывод,
что увеличение размера зерен и выделение бори-
дов ответственны за повышение Нс после НО и
ТМехО при 520°С 10 мин. При дальнейшем уве-
личении продолжительности обработки до
30 мин размер зерен сплава с Mn продолжает рас-
ти в 1.5 и 1.2 раза после НО и ТМехО, соответ-
ственно. При этом появляется дополнительная
фаза FeB (табл. 1). Можно констатировать, что

наблюдаемый рост Нс в этом случае снова контро-
лируется указанными выше факторами. При уве-
личении продолжительности обработок до 4 ч фа-
зовый состав сплава с Мn не меняется (табл. 1), а
размер зерна постепенно увеличивается на 20 и
25% после НО и ТМехО соответственно. Коэрци-
тивная сила также увеличивается на 25 и 30% по-
сле НО и ТМехО, соответственно (рис. 2, рис. 3).
Т.е. наблюдается корреляция между ростом коэр-
цитивной силы и увеличением размера кристал-
литов.

Структура сплава с Mn и гистограммы распре-
деления зерен по размерам после НО и ТМехО

Рис. 6. Структура Файнмета после НО (а–в) и ТМехО (г–е) при 520°С 8 мин; а, г – светлопольные изображения; б, д –
темнопольные изображения в рефлексах α-Fe(Si); в, е – картины микродифракции.
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Рис. 7. Гистограммы распределения зерен по размерам Файнмета после НО (а) и ТМехО (б) при 520°С 8 мин.
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(520°С 4 ч) представлены на рис. 8 и 9. Для срав-
нения данные для Файнмета приведены на
рис. 10 и 11.

Как видно из рис. 8, 9, увеличение времени от-
жига до 4 ч приводит к дальнейшему росту зерна,
при этом средний размер зерна составляет 23–
24 нм, и количество крупных зерен увеличивает-
ся. Их форма уже не круглая. Фазовый состав на
границах зерен заметно изменяется и, следова-
тельно, рост зерен не тормозится. В Файнмете
средний размер зерна после НО и ТМехО при
520°С 4 ч составляет 10 нм, что примерно в 2.5 ра-
за меньше, чем в сплаве с Мn. При увеличении
продолжительности отжига до 4 ч фазовый состав

не меняется и бориды не выделяются (рис. 10в,
10е и табл. 1). После таких обработок коэрцитив-
ная сила сплава с Mn превышает коэрцитивную
силу Файнмета в 450 раз после НО и в 30 раз после
ТМехО, что, скорее всего, связано с размером
зерна и наличием боридов. Поскольку в Файнме-
те при ТМехО не выпадают бориды, то рост Нс
Файнмета при ТМехО связан, скорее всего, с на-
личием остаточной деформации, возникающей
при нанокристаллизации в присутствии растяги-
вающих напряжений [26, 27].

Как показано выше (рис. 1, рис. 3), ТМехО
приводит к появлению в сплаве с Mn поперечной
магнитной анизотропии, которая, как и в случае

Рис. 8. Структура сплава c Мn после НО (а–в) и ТМехО (г–е) при 520°С 4 ч; а, г – светлопольные изображения, б, д –
темнопольные изображения в рефлексах α-Fe(Si,Mn); в, е – картины микродифракции.
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Рис. 9. Гистограммы распределения зерен по размерам сплава с Mn после НО (а) и ТМехО (б) при 520°С 4 ч.
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Файнмета, обеспечивается компонентами струк-
туры с отрицательной магнитострикцией: при
растяжении магнитные моменты в них распола-
гаются поперек направления растяжения.

Следовательно, НМА определяется объемной
долей таких фаз и их магнитоупругими свойства-
ми. В Файнмете это твердый раствор на основе Fe
и Si с содержанием Si более 14 ат. % [28] и фаза
Fe3Si [29].

В сплаве с Mn после обработок при 520°С даже
с минимальной продолжительностью (10 мин)
выделяется твердый раствор α-Fe(Si,Mn), Fe3Si-

фаза и фазы Fe2B и Fe3B. Фазы Fe2B и Fe3B имеют
положительную магнитострикционную констан-
ту, а Fe3Si – отрицательную. Количество фазы
Fe3Si незначительно, отражения на микроди-
фракционной картине слабые. Следовательно,
поперечная магнитная анизотропия индуцирует-
ся в сплаве с Mn при ТМехО за счет отрицатель-
ной магнитострикции твердого раствора α-
Fe(Si,Mn) наряду с Fe3Si. Присутствие боридов в
данных объемных долях может быть причиной
пониженной константы НMA в сплаве с Mn по
сравнению с Файнметом.

Рис. 10. Структура Файнмета после НО (а–в) и ТМехО (г–е) при 520°С 4 ч; а, г – светлопольные изображения; б, д –
темнопольные изображения в рефлексах α-Fe(Si); в, е – картины микродифракции.
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Рис. 11. Гистограммы распределения зерен по размерам Файнмета после НО (а) и ТМехО (б) при 520°С 4 ч.
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ВЫВОДЫ
Структура и магнитные свойства сплава с Mn

(Fe63.5Mn10Cu1Nb3Si13.5B9) исследованы и сопостав-
лены со свойствами классического Файнмета.

Показано, что при ТМехО в сплаве с Mn так
же, как и в Файнмете, наводится поперечная маг-
нитная анизотропия. В отличие от Файнмета, в
структуре исследуемого сплава c Mn, подвергну-
того отжигам при 520°С как в присутствии растя-
гивающих напряжений, так и без них, уже после
10-минутной выдержки содержатся бориды наря-
ду с твердым раствором α-Fe(Si,Mn) и фазой Fe3Si.

Показана связь структурного состояния (фа-
зового состава) сплава с Mn с его магнитными
свойствами. Так образование боридов приводит к
изменению объемных долей компонентов струк-
туры с отрицательной и положительной магнито-
стрикцией, что, скорее всего, является причиной
уменьшения константы НMA сплава с Mn по
сравнению с Файнметом. Рост коэрцитивной си-
лы сплава с Мn с увеличением продолжительно-
сти обработок связан с ростом среднего размера
зерна и выделением боридов.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (тема “Магнит”
№ 122021000034-9). Электронно-микроскопиче-
ские исследования были выполнены в отделе
электронной микроскопии Центра коллективно-
го пользования “Испытательный центр нанотех-
нологий и перспективных материалов” ИФМ
УрО РАН.
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В рамках формализма классической теории кристаллизации (гомогенное зарождение, линейный
изотропный рост и кинетика по модели Колмогорова–Джонсона–Мэла–Аврами), оценены крити-
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Температурные зависимости скоростей зарождения и роста кристаллов рассчитывали с использо-
ванием как термодинамических и кинетических параметров, контролирующих формирование кри-
сталлов в аморфной фазе, так и предложенной в работе трехпараметрической зависимостью коэф-
фициента диффузии от температуры. Для различных комбинаций уравнений, описывающих зарож-
дение и рост кристаллов, определены критические скорости охлаждения и установлены условия для
корректного прогноза склонности расплава Fe40Ni40P14B6 к аморфизации.
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ВВЕДЕНИЕ
Кристаллизация стекол, в особенности метал-

лических, впервые полученных в 1960 г., более
полувека является объектом многочисленных
экспериментальных исследований и теоретиче-
ского анализа. Основные фундаментальные и
практические задачи, на решение которых на-
правлены эти исследования, заключаются в уста-
новлении: (i) закономерностей формирования
кристаллов в условиях, далеких от равновесия
при температурах 0.5–0.6Tm (Tm – температура
плавления); (ii) влияния природы легирующих
элементов на кинетические и термодинамиче-
ские параметры, контролирующие скорости за-
рождения и роста кристаллов; (iii) температурно-
временных диапазонов существования аморфно-
го состояния и сохранения его физических харак-
теристик; (iv) режимов контроля параметров
микроструктур (в частности, нанокомпозитных),
формирующихся в аморфной фазе; (v) условий
аморфизации (подавления кристаллизации) рас-
плавов при охлаждении. Учитывая исключитель-
но высокий уровень ряда физических характери-
стик аморфных металлических сплавов, анализу

и прогнозированию склонности расплавов к
аморфизации уделяли и уделяется большое вни-
мание. К настоящему времени разработано не-
сколько десятков критериев, которые согласно
предложенной в работе [1] классификации под-
разделяются на 4 группы: структурные (топологи-
ческие), термодинамические, физико-химиче-
ские и кинетические.

В основе структурных критериев лежат срав-
нительные оценки устойчивости жидкого состоя-
ния. Термодинамические критерии используют
соотношения характеристических температур:
плавления, стеклообразного перехода и темпера-
туры кристаллизации аморфной фазы при нагре-
ве, которые определяются термографическими
методами. Физико-химический подход базирует-
ся на сопоставлении характеристик компонентов
сплавов и особенностях их взаимодействия, отра-
женных на диаграммах состояния. И только в
рамках кинетического подхода рассматриваются
условия протекания процесса кристаллизации,
при которых формируется некоторая экспери-
ментально обнаруживаемая доля кристалличе-
ской фазы X (от 10–2 до 10–6).

УДК 539.213.22:539.219.3:548.51

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА
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Первоначальный вариант кинетического под-
хода, предложенный Ульманом [2] и позднее раз-
витый Дэвисом [3], заключался в расчете проме-
жутков времени tX, необходимых для формирова-
ния определенной доли кристаллической фазы
при различных температурах в диапазоне от тем-
пературы плавления Tm до температуры стеклооб-
разного перехода Tg, при которой замораживается
структура жидкой фазы. Для описания кинетики
формирования кристаллической фазы было ис-
пользовано классическое изотермическое урав-
нение Колмогорова–Джонсона–Мэла–Аврами
[4–6]  где J и U – ско-
рости зарождения и роста кристаллов соответ-
ственно. Ввиду малости величины X значения tX
рассчитываются по величине показателя экспо-
ненты (расширенного объема), т.е. как

 Поскольку скорости зарож-
дения и роста кристаллов имеют куполообразные
температурные зависимости, то изменения tX с
температурой, построенные в координатах “тем-
пература–время” (диаграммы “время–темпера-
тура–превращение” – ВТП) имеют С-образную
форму. Координаты точки выступа такой кривой
(tn и Tn) используются для расчета средней скоро-
сти охлаждения, при которой образуется задан-
ная доля кристаллической фазы qx = (Tm – Tn)/tn.

Основными проблемами для расчетов ВТП-
диаграмм является выбор моделей, описывающих
температурные зависимости J и U, и определение
значений входящих в них параметров. Изначально
для расчетов tX использовали классические модели
стационарного гомогенного зарождения и линей-
ного изотропного роста [7], в которых атомная
подвижность на границе жидкой и кристалличе-
ской фаз характеризуется не коэффициентом
диффузии, а величиной динамической вязкости.
В качестве дополнительных приближений пред-
полагали [2], что работа образования критическо-
го зародыша при приведенном переохлаждении,
∆Tr = 0.2, составляет 50 kT (k – постоянная
Больцмана), а термодинамическая движущая си-
ла превращения аппроксимируется уравнением
∆G = ∆Hm∆TrTr (∆Hm – молярная теплота плавле-
ния, Tr – приведенная температура). В рамках
этих приближений было получено соотношение,
описывающее время образования доли кристал-
лической фазы X при различных температурах [3]:

(1)

Здесь η – динамическая вязкость; a0 – средний
атомный диаметр; N0 – объемная концентрация
атомов; Tr (= T/Tm) и ΔTr = (Tm – T)/Tm) – приве-

 = − − π 
3 4( ) 1 exp ( /3) ,X t JU t

 = π 
1/433 /( ) .Xt X JU

( ) ( )
( )

Δη
=

− −Δ Δ

     
     

1/4
3 29

r r0
3 3m

0 f r

.
exp 1.024/9.32

1 exp /
Xt

T TT a X
kT f N H T RT

денные температура и переохлаждение соответ-
ственно; f – доля мест на поверхности кристалли-
та, в которых возможно присоединение атомов
(f = 1 для шероховатых и 0.2ΔTr для гладких гра-
ниц раздела). Из уравнения (1) следует, что для
построения ВТП-диаграммы необходимо знать
температуру и теплоту плавления сплава, а также
температурную зависимость его вязкости.

Поскольку вязкость большинства металличе-
ских расплавов может быть измерена в относи-
тельно узком диапазоне температур вблизи точки
плавления, то предполагается, что при темпера-
туре стеклообразного перехода вязкость состав-
ляет 1012 Па с [2], и оцененные таким образом зна-
чения аппроксимировали трехпараметрическим
эмпирическим соотношением Фогеля–Фулче-
ра–Таммана  Расчеты
ВТП-диаграмм для ряда материалов, проведен-
ные в рамках этого подхода, дали значения крити-
ческих скоростей охлаждения, качественно согла-
сующиеся с экспериментом: SiO2 – 2 × 10–4 K/c;
GeO2 – 7 × 10–2 K/c; H2O – 107 K/c; Ag – 1010 K/c
[2]; Ni – 1010 K/c; Pd82Si18 – 7 × l03 K/c;
Pd0.775Si0.165Cu0.06 – 2 × l02 K/c [3]. Однако более
поздние расчеты, проведенные в работе [8] с ис-
пользованием уточненных значений вязкости,
дали для сплавов Pd82Si18 и Pd0.775Si0.165Cu0.06 более
высокие значения qcr: 2 × 104 и 1 × 103 K/c соответ-
ственно. Для устранения возникшего противоре-
чия было предложено для оценки критических
скоростей охлаждения использовать диаграммы
неизотермических превращений, получаемые пе-
рестройкой диаграмм ВТП [9]. Действительно,
перестроенные диаграммы дают примерно вдвое
сниженные значения критических скоростей
охлаждения, однако, как показал анализ, основ-
ные погрешности расчетных ВТП-диаграмм обу-
словлены приближенным характером моделей
процесса кристаллизации, лежащих в их основе.

Открытие объемно аморфизующихся сплавов
позволило экспериментально определить време-
на начала кристаллизации расплава в широком
диапазоне температур ниже температуры плавле-
ния. Построенная таким образом ВТП-диаграм-
ма для сплава Zr41:2Ti13.8Cu12:5Ni10Be22:5 имела С-об-
разную форму, координаты выступа (51 с при
850 K) [10] которой соответствовали qcr ≈ 1.8 K/с,
что хорошо согласуется с экспериментом [11].
Однако ВТП-диаграммы для этого сплава, рас-
считанные в рамках ряда кинетических подходов,
базирующихся на модели гомогенного зарожде-
ния, имели более высокие температуры выступа,
что, по мнению авторов [10], вероятно обусловле-
но гетерогенным механизмом зарождения. Хоро-
шее согласие с экспериментальной оценкой кри-
тической скорости охлаждения расплава экви-
атомного состава CuZr получили авторы работы

( ) ( )[ ]η = − 0exp / .T A B T T
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[12], однако расчетные значения qcr для других
сплавов этой системы отличались на порядки ве-
личины от экспериментально оцененных. По
этим причинам в ряде исследований [2, 13, 14]
расчетные диаграммы ВТП использовали для вы-
бора механизмов процессов зарождения и роста
кристаллов и оценки их параметров путем под-
гонки под экспериментально определенные зна-
чения qcr для конкретных сплавов.

Недавно проведенный анализ ВТП-диаграмм
сплава Fe40Ni40P14B6, рассчитанных с использова-
нием классических уравнений для скоростей за-
рождения и роста с параметрами, количественно
описывающими кристаллизацию аморфных фаз
[15], дал значение qcr = 52770 K/c, которое практи-
чески на два порядка выше экспериментальных
оценок для этих сплава, склонного к объемной
аморфизации [16, 17]. Эта оценка качественно со-
гласуются с оценкой Морриса [18] (105–106 K/c)
для сплава Fe40Ni40P14B6 по ВТП-диаграмме, по-
строенной с использованием температурных за-
висимостей скоростей зарождения и роста в
аморфной фазе. Причинами значительного разно-
гласия оценок qcr, сделанных по ВТП-диаграммам,
с экспериментальными данными могут быть не-
корректная экстраполяция температурных зави-
симостей скоростей зарождения и роста кристал-
лов, контролирующих кристаллизацию аморфной
фазы, в область температур кристаллизации рас-
плава, а также некорректность метода использо-
вания ВТП-диаграмм для оценок критических
скоростей охлаждения.

Для проверки этих гипотез в настоящей работе
приведены температурные зависимости скоро-
стей зарождения и роста кристаллов, рассчитан-
ные в рамках различных моделей. Рассмотрено их
влияние на ВТП-диаграммы, а также проведено
сравнение критических скоростей охлаждения,
определенных по ВТП-диаграммам, и рассчитан-
ных путем интегрирования уравнения кинетики
кристаллизации. В качестве объекта анализа был
взят сплав Fe40Ni40P14B6, производимый в про-
мышленных масштабах под торговой маркой
Metglas 2826 [19], исследованиям кристаллизации
которого и измерениям физических свойств по-
священо большое число публикаций.

ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ БАЗИС
Многочисленными исследованиями (напр.,

[18, 20–23]) установлено, что кристаллизация
стекла Fe40Ni40P14B6 протекает по механизму го-
могенного зарождения и линейного изотропного
роста, контролируемого диффузией на межфаз-
ной границе. Для расчета температурных скоро-
стей зарождения (J) и роста (U) кристаллов в
аморфной фазе и в расплаве использовали урав-
нения классической теории кристаллизации [3], в

рамках которых анализировали процессы зарож-
дения и роста во многих работах [3, 15, 18, 23]:

(2)

и

(3)
где D0 и QD – соответственно предэкспоненци-
альный множитель и энергия активации коэффи-
циента эффективной диффузии атомов на грани-
це раздела кристаллической и аморфной фаз Deff,
σ – удельная свободная энергия границы аморф-
ной и кристаллической фаз; Vm – молярный объ-
ем аморфной фазы; ∆G – разность термодинами-
ческих потенциалов Гиббса аморфной и кристал-
лической фаз. Разность свободных энергий
рассчитывали по приближенному двухпарамет-
рическому уравнению Томсона–Спейпена [24]:

(4)

где ∆Hm и Tm – скрытая теплота и температура
плавления соответственно.

Проведенный в рамках данной модели анализ
неизотермической кристаллизации стекла
Fe40Ni40P14B6 позволил определить все парамет-
ры, входящие в уравнения (2) и (3), и в предполо-
жении σ = const = 0.147 Дж/м2 [20] получить сле-
дующие соотношения:

(5)

(6)

Как видно из рис. 1, значения J1(T) (кривая 1),
рассчитанные по ур. (4), находятся в разумном
согласии с экспериментальными оценками ско-
рости зарождения [18, 21, 22], а скорости роста
U1(T) в диапазоне температур исследования кри-
сталлизации стекла (650–714 K) близки к оцен-
кам Морриса [18] (рис. 2).

Ряд упрощений, в частности, предположение о
температурно-независящей удельной свободной
энергии границы раздела σ, на основании кото-
рых были получены соотношения (4) и (5), стиму-
лировали дополнительные исследования кинети-
ки кристаллизации стекла Fe40Ni40P14B6 в широ-
ком диапазоне (5–200 K/мин) скоростей нагрева
методом дифференциальной сканирующей кало-
риметрии [23]. Проведенное в этой работе сопо-
ставление экспериментальных данных с рассчитан-
ными из уравнений (2) и (3) позволило определить
значения всех параметров, входящих в эти соотно-
шения, которые составили N0 = 8.9 × 1028 м–3; Vm =

( ) ( )
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= 6.77 × 10–6 м–3
; σ(T) = 0.141 + 2.80 × 10–5T Дж/м2;

D0 = 2.56 × 109 м2/с; QD = 41 196 K; a0 = 2.38 ×
× 10‒10 м; Tm = 1180 K; ∆Hm = 10270 Дж/моль. Как
видно из данных, приведенных на рис. 1, расчеты
с использованием уточненных параметров дают
более низкое значение максимальной скорости
зарождения (J2) при более низкой температуре
(3.97 × 1017 м–3 с–1 при 740 K по сравнению с J1 =
= 1.66 × 1018 м–3⋅с–1 при 768 K). Значения скоро-
сти роста U2, рассчитанные с использованием
температурной зависимости коэффициента диф-
фузии из работы [23], практически совпадают с
U1(T) в области температур кристаллизации стек-
ла, но их максимальное значение (79.4 м/с при
1148 K) значительно ниже, чем  = 318.7 м/с
при 1150 K. Рассчитанная по данным Морриса
[18] температурная зависимость скорости роста
имеет промежуточное значение максимума
(170.8 м/с) при практически той же температуре
1150 K (см. рис. 2).

Сравнение расчетных значений Umax в сплаве
Fe40Ni40P14B6 с имеющимися в литературе экспе-
риментальными оценками максимумов скоро-
стей роста кристаллов в переохлажденных рас-
плавах [25] показало, что величины U порядка де-
сятков метров в секунду характерны для чистых
элементов (Ni, Ge, Si), в то время как в склонном

max
1U

к аморфизации расплаве CuZr они лежат в преде-
лах 12–25 мм/с [25, 26]. Еще более низкие значе-
ния скорости роста кристаллов (10–7–10–5 м/с)
наблюдали в другом склонном к объемной амор-
физации сплаве Pd40Cu30Ni10P20 [27]. Ввиду отсут-
ствия экспериментальных оценок скорости роста
в расплаве Fe40Ni40P14B6, в настоящей работе по
аналогии с работой [28] температурная зависи-
мость U(T) была рассчитана с использованием
объемного коэффициента диффузии DV. Значе-
ния DV при температурах 1180 и 1200 K были рас-
считаны по уравнению Стокса–Эйнштейна DV =
= kT/(3πa0η) с использованием приведенной в ра-
боте [29] температурной зависимости динамиче-
ской вязкости (η) расплава Fe40Ni40P14B6:

(7)

Вторая группа значений коэффициента в диа-
пазоне температур кристаллизации стекла (617–
720 K) была рассчитана по уравнению:

(8)

описывающему температурную зависимость ко-
эффициента эффективной диффузии [23]. Рас-
считанные таким образом по соотношениям (7) и
(8) в разных диапазонах температур две группы
точек были аппроксимированы следующим трех-

( ) ( )−η = × 4
.3.518 10 exp 4520/T T

= × 9
eff 2.56 10 exp –41200 ),( ) ( /D T T

Рис. 1. Расчетные (линии) и экспериментальные
(точки) значения скорости зарождения кристаллов в
стекле Fe40Ni40P14B6: 1 – ур. (5) [20], 2 – ур. (2) с па-
раметрами из [23], 3 – ур. (2) с DVFT,  – [21],  –
[22],  – [18].
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Рис. 2. Температурные зависимости скорости роста
кристаллов, рассчитанные по соотношению (3) с ис-
пользованием экспоненциальных зависимостей
D(T), определенных по экспериментально оценен-
ным значениями U: 1 – ур. (6) [20], 2 – [23], 3 – [18],
4 – ур. (3) с DVFT.
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параметрическим соотношением типа уравнения
Фогеля–Фулчера–Таммана:

(9)

Как видно из рис. 3, уравнение (9) хорошо свя-
зывает значения коэффициентов эффективной
диффузии в диапазоне температур (617–720 K) и
объемной диффузии в расплаве, в то время как
значение Deff(1180), рассчитанное по соотноше-
нию (8) составляет 1.7 × 10–6, что почти на 4 поряд-
ка величины больше, чем DV, рассчитанное по вяз-
кости. Соответственно, вязкость в точке плавления,
рассчитанная по значению Deff (4.2 × 10–6 Па с),
значительно ниже экспериментально определен-
ной (0.169 Па с) [29].

Использование соотношения (9) в уравнени-
ях (2) и (3) показало, что DVFT(T) относительно
слабо влияет на скорость зарождения (несколько
снижает Jmax и Tmax до 2.98 × 1017 м–3 м–1 и 726 K со-
ответственно) (рис. 1) и на значения U(T) в диапа-
зоне температур кристаллизации стекла (рис. 2).
Однако при температурах ≥800 K скорости роста,
рассчитанные с коэффициентом DVFT, становятся
существенно ниже и достигают максимального

−= × ×
× − −

8
VFT( ) 2.443 10

exp[ 9322.8/( 344.2)].
D T T

T

значения 0.037 м/с при температуре 1119 K. Рас-
считанное таким образом значение  находит-
ся в хорошем согласии с приведенными выше
максимальными значениями скорости зарожде-
ния в переохлажденном расплаве CuZr [26], что
свидетельствует о корректности использованной
в работе процедуры модификации температурной
зависимости коэффициента диффузии, контро-
лирующего зарождение и рост кристаллов.

РАСЧЕТЫ ВТП ДИАГРАММ
Приведенные в предыдущем разделе уравне-

ния, описывающие температурные зависимости
скоростей зарождения и роста кристаллов в спла-
ве Fe40Ni40P14B6, были использованы для расчетов
ВТП диаграмм – времени образования 1% кри-
сталлической фазы в широком диапазоне темпе-
ратур. Как следует из рис.4, положение С-образ-
ных кривых существенно зависит от выбора урав-
нений для J(T) и U(T). В частности, выступ ВТП
диаграммы, рассчитанной по уравнениям (5) и
(6), с наиболее высокими значениями Jmax и Umax,
имеет координаты Tn = 863 K и tn = 9.0 × 10–4 с.

Рассчитанная для этой кривой критическая
скорость охлаждения  (= (1180 – Tn)/tn) состав-
ляет 3.5 × 105 K/c. Примечательно, что это значе-
ние критической скорости охлаждения совпадает
с приведенной выше оценкой Морриса (105–
106 K/c) [18]. Такое совпадение неудивительно,

max
VFTU

1
crq

Рис. 3. Температурные зависимости коэффициентов
диффузии, контролирующей зарождение и рост кри-
сталлов в сплаве Fe40Ni40P14B6:  – значения Deff,
определенные по кинетике кристаллизации аморф-
ной фазы [23], штриховая линия – экстраполяция
значений Deff уравнением (8) к температуре плавле-
ния,  – значения DV, рассчитанные по вязкости из
уравнения (7), сплошная линия – DVFT(T), рассчи-
танные по уравнению (9).
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Рис. 4. ВТП-диаграммы сплава Fe40Ni40P14B6, рас-
считанные с использованием различных температур-
ных зависимостей скоростей зарождения и роста
кристаллов: 1 – ур. (5) и (6), 2 – ур. (2) и (3) с парамет-
рами [23], 3 – ур. (2) и (3) с DVFT(T) из ур. (9).
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учитывая хорошее согласие зависимостей J1(T) и
U1(T) с данными Морриса (см. рис. 1, рис. 2).

Снижение максимальных значений скоростей
зарождения и роста, рассчитанных по уравнени-
ям (2) и (3) с использованием параметров работы
[23], и их сдвиг к более низким температурам
приводит к небольшому снижению температуры
выступа (до 857 K), но заметному увеличению tn

(до 5.9 × 10–3 с) (кривая 2 на рис. 4). Соответ-
ственно, значение qcr, оцененное для этих усло-
вий, снижается почти на порядок величины до
5.5 × 104 K/c, что практически совпадает с резуль-
татом работы [15] (в расчетах округлены значения
некоторых параметров).

Как и следовало ожидать, расчеты по уравне-
ниям (2) и (3) с использованием модифицирован-
ных (более низких) значений коэффициента
диффузии DVFT(T), ур. (7) приводят к дальнейше-
му сдвигу tn примерно на порядок величины (5.4 ×
× 10–2 с). Поэтому, несмотря на некоторое сни-
жение температуры выступа до 823 K, критиче-
ская скорость, оцененная по диаграмме ВТП под
номером 3 (см. рис. 4), снижается также почти на
порядок величины до 6.62 × 103 K/c.

АНАЛИЗ И ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Исследованный в работе аморфный сплав

Fe40Ni40P14B6 относится к промышленным и вы-

пускается в форме лент толщиной 30–50 мкм,
скорости охлаждения которых лежат в диапазоне
105–106 K/c [30]. Однако, как было показано в ря-
де работ [16, 17, 31], экспериментально наблюдае-
мая относительно низкая склонность к стеклооб-
разованию этого сплава обусловлена доминирую-
щей ролью гетерогенного механизма зарождения.
Действительно, обработка расплава флюсом B2O3
(удаление потенциальных центров гетерогенного
зарождения) позволила получить в аморфном со-
стоянии прутки диаметром d от 1.2 [16] до 2.5 мм
[17]. Как следует из приближенного соотношения
q = 1000/d 2(мм) [32], средние скорости охлажде-
ния таких прутков лежат в диапазоне 833–
400 K/c, который заметно ниже минимального
значения критической скорости охлаждения
(6.62 × 103 K/c), предсказываемой ВТП-диаграм-
мой (см. рис. 3).

Одной из причин несоответствия может быть
использование изотермических ВТП-диаграмм
для описания неизотермического процесса за-
твердевания. Действительно, как показано в ряде
работ [9, 33], диаграммы “непрерывное охлажде-
ние–превращение”, перестроенные из ВТП-диа-
грамм, предсказывают более низкие критические
скорости охлаждения. Однако это снижение qcr
составляет примерно 50%, что недостаточно для
утверждения о хорошем согласии эксперимен-
тальных и расчетных оценок.

Еще одной причиной переоценки критиче-
ской скорости охлаждения диаграммой ВТП мо-
гут быть различия механизмов кристаллизации
аморфной фазы и расплава. Для проверки этого
предположения были проведены рентгенографи-
ческие исследования образцов с аморфно-кри-
сталлическими структурами, сформированными
в условиях неполной аморфизации [30] и на на-
чальной стадии кристаллизации стекла [34]
(рис. 5). Как следует из анализа этих данных, на-
ряду с аморфной фазой в структуре обеих образ-
цов присутствуют кристаллы интерметаллида
(FeNi)3(PB), который является доминирующей
фазой в процессе кристаллизации этого стекла
[18, 21], что указывает на единый механизм пре-
вращения.

В таком случае представляется интересным
рассчитать критические скорости охлаждения
расплава путем интегрирования кинетического
уравнения Колмогорова, которое для изотерми-
ческой кристаллизации имеет вид [4]:

(10)

Для случая охлаждения с постоянной скоро-
стью q, закон изменения температуры имеет вид

( ) ( ) ( )
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Рис. 5. Дифрактограммы образцов сплава
Fe40Ni40P14B6 с аморфно-кристаллической структу-
рой: 1 – лента, после нагрева до 665 K [34]; 2 – сво-
бодная сторона ленты толщиной 60 мкм [30].
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T(t) = Tm – qt, а уравнение (10) преобразуется
к виду:

(11)

Последовательная подстановка в соотноше-
ние (9) сочетаний уравнений для J(T) и U(T): (5) и
(6), (2) и (3) с параметрами из работы [23], а затем
комбинации уравнений (2) и (3) с уравнением (7),
описывающим модифицированную температур-
ную зависимость коэффициента диффузии, и
численное интегрирование дали следующие зна-
чения скоростей охлаждения, при которых обра-
зуется 1% кристаллической фазы – 3.51 × 104,
5560 и 750 K/c соответственно. Из сопоставления
этих данных с приведенными выше оценками
значений qcr из диаграмм ВТП, рассчитанных для
идентичных сочетаний уравнений для J(T) и U(T)
(3.5 × 105, 5.5 × 104 и 6.62 × 103 K/c соответствен-
но), следует, что расчеты по уравнению (11) дают
результаты примерно на порядок величины мень-
ше. При этом величина критической скорости
охлаждения расплава Fe40Ni40P14B6, рассчитанная
для случая трехпараметрической температурной
зависимости коэффициента диффузии по урав-
нению (9), лежит в диапазоне оценок qcr (833–
400 K/c) по максимальным толщинам отливок с
аморфной структурой [16, 17].

Последний результат свидетельствует как о
принципиальной возможности описания про-
цессов зарождения и роста кристаллов в расплаве
Fe40Ni40P14B6 и в аморфной фазе в рамках единой
модели гомогенного зарождения и линейного ро-
ста с единым набором параметров, так и о необхо-
димости корректировки аррениусовской темпера-
турной зависимости коэффициента эффективной
диффузии, определенной по экспериментальным
данным в относительно узком температурном диа-
пазоне кристаллизации стекла.

Следует отметить, что согласие расчетных значе-
ний скоростей роста кристаллов в переохлажден-
ном расплаве Zr50Cu50 с экспериментальными было
достигнуто в предположении, что температурная
зависимость коэффициента эффективной (контро-
лирующей рост) диффузии описывается уравнени-
ем типа Фогеля–Фулчера–Таммана, а не Аррениу-
са [25, 26]. Аналогичный (типа Ф-Ф-Т) характер
температурной зависимости был эксперименталь-
но установлен для коэффициента гетеродиффузии
Zr в расплаве Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5 в диапазоне
температур от плавления до стеклообразного пе-
рехода и для коэффициента диффузии, контро-
лирующего релаксационные процессы в расплаве
Pd40Ni10Cu30P20 [35]. Кроме того, молекулярно-
динамические расчеты температурной зависимо-

( )

( ) ( )
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    
 
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q

сти коэффициента диффузии переохлажденного
расплава Al50Ni50 показали, что при понижении
температуры она отклоняется от аррениусовской
[36, 37] и хорошо аппроксимируется трехпарамет-
рической зависимостью типа Ф-Ф-Т. Эти резуль-
таты позволяют предположить, что не-аррениу-
совское поведение коэффициентов диффузии в
расплавах, вероятно связанное с изменениями
кооперативного вклада [36], носит универсаль-
ный характер, однако обоснованность этого
предположения нуждается в дополнительной
проверке.

Примечательно, что несмотря на большое чис-
ло публикаций (в частности, цитированных вы-
ше) по использованию ВТП-диаграмм, о количе-
ственном согласии расчетной и эксперименталь-
ной оценок критической скорости охлаждения
сообщается только в работе [10]. Однако это со-
гласие наблюдали для ВТП-диаграммы сплава
Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5, построенной по экспе-
риментально определенным временам начала
кристаллизации, в то же время ВТП-диаграммы
для этого сплава, рассчитанные с использовани-
ем различных теоретических моделей, имели бо-
лее низкие температуры выступа. Примечатель-
но, что численное дифференцирование уравне-
ния (11) дает температуры максимумов скорости
превращений dX/dT в неизотермических условиях
приблизительно на 100 K выше, чем температуры
выступов на соответствующих ВТП-диаграммах
(см. рис. 4), которые соответствуют максимумам
скорости изотермической кристаллизации. Оче-
видно, что более высокие температуры выступов
соответствуют более низким критическим скоро-
стям охлаждения, и, вероятно, этими особенно-
стями процесса кристаллизации обусловлены по-
лученные по ВТП-диаграммам повышенные зна-
чения критических скоростей охлаждения. Еще
одной причиной отличия критических скоростей
охлаждения, рассчитанных по ВТП-диаграммам,
может быть нестационарный характер скорости
зарождения кристаллов в аморфной фазе сплава
Fe40Ni40P14B6, который не учитывали в настоящем
анализе. Очевидно, что для решения проблем,
связанных с использованием ВТП-диаграмм для
анализа кристаллизации расплавов и стекол, не-
обходимы дальнейшие теоретические и экспери-
ментальные исследования на более широком кру-
ге сплавов.

ВЫВОДЫ
Проведенный в настоящей работе анализ под-

ходов (по расчетным диаграммам “время–темпе-
ратура–превращение” и интегральному уравне-
нию Колмогорова) к прогнозированию условий
аморфизации расплава Fe40Ni40P14B6 с использо-
ванием температурных зависимостей скоростей
зарождения и роста кристаллов, описывающих
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кристаллизацию аморфной фазы, позволяет сде-
лать следующие выводы.

1. Установлено, что использование в расчетах
ВТП-диаграмм уравнений температурных зави-
симостей скоростей стационарного гомогенного
зарождения и линейного изотропного роста, ко-
торые количественно описывают кристаллиза-
цию аморфной фазы в диапазоне температур 617–
720 K с параметрами, определенными с различ-
ной степенью строгости, приводит к заметному
изменению координат точек выступа и соответ-
ственно значений критических скоростей охла-
ждения. В частности, анализ, проведенный на ос-
нове уравнений с более строго определенными
параметрами, дает более низкую почти на поря-
док величины критическую скорость охлаждения
(5.5 × 104 вместо 3.5 × 105 K/c), которая тем не ме-
нее существенно выше экспериментальной оцен-
ки (≤1000 K/c).

2. Сравнение расчетных зависимостей J(T) и
U(T) с экспериментальными и литературными
данными показало, что наиболее вероятной ос-
новной причиной завышенных оценок qcr явля-
ются высокие значения скоростей роста кристал-
лов в области высоких (≥850 K) температур, что
обусловлено экстраполяцией в эту область арре-
ниусовской температурной зависимости коэф-
фициента эффективной диффузии, контролиру-
ющей скорости зарождения и роста в аморфной
фазе.

3. Для проверки этой гипотезы по экспери-
ментально измеренным значениям динамиче-
ской вязкости расплава вблизи точки плавления с
помощью уравнения Стокса–Эйнштейна были
рассчитаны значения коэффициента объемной
диффузии, а затем две группы значений коэффи-
циентов эффективной и объемной диффузии бы-
ли аппроксимированы трехпараметрической тем-
пературной зависимостью типа Фогеля–Фулче-
ра–Таммана. Коэффициенты диффузии,
рассчитанные по этой зависимости, практически
совпадают с Deff в области температур кристалли-
зации аморфной фазы, а рассчитанные с их ис-
пользованием максимальные скорости роста
близки к приведенным в литературе значениям U
в склонных к аморфизации металлических рас-
плавах.

4. Рассчитанная с использованием трехпара-
метрической температурной зависимости коэф-
фициента диффузии ВТП-диаграмма смещается
в область более низких температур и больших
времен и предсказывает более низкую критиче-
скую скорость охлаждения, равную 6.62 × 103 K/c.

5. Расчеты кинетики кристаллизации по инте-
гральному уравнению Колмогорова для тех же
температурных зависимостей J(T) и U(T) дали
значения критических скоростей охлаждения
примерно на порядок величины ниже, чем оцен-

ки qcr, по ВТП-диаграммам (3.51 × 104, 5560 и
750 K/c соответственно). Хорошее согласие по-
следнего значения с экспериментальными оцен-
ками свидетельствует об отличной от аррениусов-
ской температурной зависимости коэффициента
эффективной диффузии и о возможности описа-
ния кинетики кристаллизации расплава и аморф-
ной фазы в сплаве Fe40Ni40P14B6 в рамках единой
модели с единым набором параметров.
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1. ВВЕДЕНИЕ
Тонкопленочные магнитные материалы явля-

ются основой магниторезистивной оперативной
памяти (MRAM) и ряда других устройств спин-
троники [1, 2]. В таких функциональных средах
помимо ферромагнитных материалов примене-
ние находят слоистые структуры типа ферро-/ан-
тиферромагнетик [3], в которых антиферромагнит-
ные слои используются для закрепления магнитно-
го момента в прилежащем слое ферромагнетика
посредством эффекта обменного смещения. Дан-
ный эффект заключается в сдвиге петли магнит-
ного гистерезиса ферромагнитного слоя на вели-
чину Hex [4, 5]. Наиболее привлекательными для
индустриальных применений свойствами, а
именно высокой температурой Нееля TN, а также
высокими значениями Hex и температуры блоки-
ровки Tb, при которой эффект исчезает, обладают
антиферромагнитные сплавы Ir–Mn и Pt–Mn
[6, 7]. Однако в силу высокой стоимости данных
материалов актуальной задачей является поиск
коммерчески более доступных антиферромагне-
тиков, обладающих необходимыми функцио-

нальными свойствами. Перспективы в решении
данного вопроса могут быть связаны со сплавом
Cr–Mn, который обладает достаточно широким
диапазоном составов, при котором реализуется
антиферромагнитное упорядочение, с высокой
температурой Нееля, а также высокой коррози-
онной стойкостью [8, 9].

Литературные данные показывают, что опти-
мальным диапазоном составов, при котором в
данной системе наблюдается наибольшее значе-
ние TN, является диапазон 10 ≤ х ≤ 50, где х – со-
держание Mn, выраженное в ат. % [9], этот диапа-
зон характерен как для массивных материалов,
так и для пленок [10]. Однако работ, посвящен-
ных изучению эффекта обменного смещения в
пленках на основе бинарной системы Cr–Mn, не
так много, и большинство из них посвящено си-
стеме Cr–Mn–Pt [11–13].

Настоящая работа ориентирована на поиск
условий реализации антиферромагнетизма в слое
Cr–Mn и выявление особенностей эффекта об-
менного смещения в сопряженном с ним ферро-
магнитном слое Fe20Ni80.

УДК 539.216.2:537.624

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА
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2. ДЕТАЛИ ЭКСПЕРИМЕНТА

Исследуемые образцы представляли собой мно-
гослойные пленки с общей конфигурацией стекло/
Ta(5 нм)/Cr100 – xMnx(L нм)/Fe20Ni80(10 нм)/Ta(5 нм),
полученные методом магнетронного распыления
однокомпонентных мишеней Ta, Сr, Mn, и сплав-
ной мишени Fe20Ni80 на покровных стеклах Corning.

Слои Та, как это принято при синтезе слоистых
пленочных композитов, имели, в первую очередь,
защитную функцию. Однако данные, полученные
нами ранее [14, 15], указывают на определенную
роль приподложечного слоя Та в формировании
микроструктуры слоя Cr–Mn. Вероятно, он пре-
пятствует формированию кристаллической тексту-
ры в Cr–Mn, имея значительно больший параметр а
ОЦК-решетки (0.331 нм) по сравнению с Cr
(0.289 нм). А текстура, по-видимому, нежелательна
для реализации эффективной межслойной связи в
структуре типа Cr–Mn/Fe20Ni80.

При напылении антиферромагнитного слоя
применяли режим сораспыления мишеней Сr и
Mn. Путем регулирования электрической мощ-
ности, подводимой к мишеням, изменяли состав
слоя в диапазоне 20 ≤ х ≤ 40 ат. % Mn. Для контро-
ля химического состава пленок использовали
рентгенофлуоресцентный спектрометр Nanohu-
nter. Толщину слоя Cr–Mn варьировали в преде-
лах 20 ≤ L ≤ 500 нм и задавали временем распыле-
ния по предварительно определенным скоростям
осаждения однослойных пленок соответствую-
щих составов.

Слой Fe20Ni80, с одной стороны, являлся функ-
циональным, то есть реализующим эффект об-
менного смещения. С другой стороны, уровень
его магнитного гистерезиса позволял оценивать
магнитное состояние слоя Cr–Mn даже в отсут-
ствие магнитного смещения [16].

Пленки получали на установке AJA ATC Orion-8
в атмосфере Ar при давлении 2 × 10–3 мм рт. ст. Дав-
ление остаточных газов в вакуумной камере не
превышало 5 × 10–7 мм рт. ст. Формирование всей
пленочной структуры проводили при высокоча-
стотном электрическом смещении подложки
(подводимая мощность 14 Вт) и в присутствии в
ее плоскости однородного магнитного поля на-
пряженностью 250 Э.

Для исследования магнитных свойств пленок
использовали Керр-магнитометр EvicoMagnetics
и измерительный комплекс РРМS DynaCool 9T.
Аттестацию их кристаллической структуры прово-
дили на рентгеновских дифрактометрах PANalytical
Empyrean series 2 в излучении CoKα и D8
ADVANCE BRUKER в излучении CuKα.

3. РЕЗУЛЬТАТЫ И КОММЕНТАРИИ
3.1. Пленки с разными ферромагнитным слоями

Ранее эффект обменного смещения был обна-
ружен нами в пленках Cr–Mn/Fe при толщине
слоя Cr–Mn L = 100 нм, в то время как для пленок
с L = 20 нм вне зависимости от дизайна пленоч-
ной структуры, состава слоя Cr–Mn, наличия и
типа в нем кристаллической текстуры, обменное
смещение не наблюдали [14, 15].

Таким образом, толщина Cr–Mn является
важным свойствообразующим фактором, причем
в паре со слоем Fe, которое при x < 60, как и Cr–
Mn, имеет ОЦК-кристаллическую решетку. От-
сюда естественным образом вытекает две задачи.
Во-первых, реализуется ли обменное смещение в
ферромагнитных слоях с другой кристаллической
симметрией, в частности, в пермаллое, который
является наиболее распространенным функцио-
нальным материалом, но имеет ГЦК-структуру.
Во-вторых, каковы в целом толщинные зависи-
мости гистерезисных свойств рассматриваемых
слоистых композитов, и в чем состоит механизм
их формирования.

Петли гистерезиса двух пленок с одинаковой
толщиной L = 100 нм, но с разными ферромаг-
нитными слоями (Fe и Fe20Ni80), представлены на
рис. 1. Как видно, эти слои ожидаемо отличаются
по коэрцитивной силе Hc, но имеют близкие зна-
чения поля обменного смещения Hex ~ 30 Э. Это
означает, что в данном случае, в отличие от пле-
ночных композитов на основе антиферромагне-
тика FeMn [17], кристаллическая структура фер-

Рис. 1. Магнитооптические петли гистерезиса пленок
стекло/Ta/Cr80Mn20(100 нм)/Fe/Ta (a) и стекло/Ta/
Cr80Mn20(100 нм)/F e20Ni80/Ta (б).
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ромагнитного слоя не имеет принципиального
значения в образовании обменного смещения.
Тем не менее эффективность межслойной связи
для данных пленок оказалась различной. Это сле-
дует из сравнения значений феноменологиче-
ской константы межслойной обменной связи Ks,
определяемой как

(1)

где Ms – спонтанная намагниченность железа
(1710 Гс) или пермаллоя (810 Гс), h – толщина
ферромагнитного слоя [7].

В нашем случае для образцов со слоями Fe и
Fe20Ni80 величина Ks составила 0.05 и 0.023 эрг/см2

соответственно. Таким образом, можно конста-
тировать, что однотипность кристаллических ре-
шеток играет положительную роль в усилении
межслойного обмена. Возможно, это является
причиной большего прироста Hc пленки Fe при

= s
ex

s

  ,KH
M h

включении ее в состав антиферро-/ферромагнит-
ной структуры (ΔHc ~30 Э) по сравнению с плен-
кой пермаллоя (ΔHc ~ 10 Э).

Заметим, что константа связи отражает не
только эффективность межслойного обменного
взаимодействия, но и устойчивость антиферро-
магнетика к переключению, которая, в свою оче-
редь, определяется уровнем его магнитной анизо-
тропии. В этой связи целесообразно привести
данные работы [18], авторы которой для подоб-
ных структур, но с закрепляющим слоем Ir24Mn76
толщиной 10 нм, дают много большие значения
Ks – около 0.2 и 0.1 эрг/см2 в отношении слоев же-
леза и пермаллоя соответственно. Столь сильное
количественное отличие данных [18] и наших
данных при их качественном подобии может ука-
зывать на существенный проигрыш системы Cr–
Mn по отношению к системе Ir–Mn в величине
магнитной анизотропии.

3.2. Пленки с разной толщиной 
антиферромагнитного слоя

Толщинные зависимости коэрцитивной силы
Hc (L) и поля обменного смещения Hex (L) для
пленок, содержащих слои Cr–Mn двух составов,
приведены на рис. 2. Составы выбраны из разных
областей концентрационного диапазона, в кото-
ром указанные сплавы характеризуются антифер-
ромагнитным упорядочением. Анализ представ-
ленных данных позволяет сделать несколько
обобщений. Во-первых, уровень Hc всех образцов
более чем на порядок превосходит типичные зна-
чения коэрцитивной силы однослойных пленок
пермаллоя соответствующей толщины (~1 Э).
Иными словами, присутствие слоя Cr–Mn при-
водит к повышенному магнитному гистерезису,
что естественно связать с наличием антиферро-
магнитного упорядочения в этом слое, его обмен-
ным взаимодействием со слоем пермаллоя и дис-
персией в устойчивости антиферромагнитных
кристаллитов к переключению вектора антифер-
ромагнетизма. Таким образом, высокую Hc в дан-
ном случае можно рассматривать как косвенное
указание на антиферромагнетизм слоев Cr–Mn
обоих составов во всем диапазоне использован-
ных толщин.

Во-вторых, обменное смещение наблюдается
лишь при относительно большой толщине анти-
ферромагнитного слоя (L ≥ 40 нм). Таким обра-
зом, следует констатировать отсутствие полной
корреляции между Hc и Hex, т.е. между наличием
межслойной обменной связи и обменным сме-
щением. Данный факт находит качественное
объяснение в модели поликристаллического ан-
тиферромагнетика со слабым межкристаллит-
ным обменом и низкой константой магнитной
анизотропии. В ней важна устойчивость вектора

Рис. 2. Зависимости коэрцитивной силы Hc (а) и поля
обменного смещения Hex (б) от толщины слоя Cr–Mn
для пленок стекло/Ta/Cr100–xMnx(L)/Fe20Ni80/Ta.
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антиферромагнетизма каждого кристаллита к
внешним воздействиям, которая определяется
энергией анизотропии (произведением констан-
ты анизотропии на объем кристаллита). Увеличе-
ние толщины антиферромагнитного слоя может
сопровождаться ростом среднего размера кри-
сталлитов и переходом их в более стабильное маг-
нитное состояние. Иными словами, температура
блокировки таких кристаллитов становиться вы-
ше комнатной температуры.

Отметим также, что в структурах на основе ан-
тиферромагнетиков FeMn и PtMn обменное сме-
щение реализуется при L ≥ 10 нм [19], а Ir–Mn –
при L ≥ 3 нм [6], т.е. при существенно меньших
толщинах антиферромагнитного слоя, чем в на-
шем случае. Такое отличие фактически является
еще одним аргументом в пользу заключения об
относительно низкой магнитной анизотропии
сплава Cr–Mn. Вероятно, в этом же состоит ис-
ходная причина значительного разброса экспери-
ментальных точек на зависимостях Hc(L) и Hex(L),
показанных на рис. 2. Можно полагать, что из-за
низкой константы магнитной анизотропии мак-
роскопические гистерезисные свойства оказыва-
ются весьма чувствительными к состоянию мик-
роструктуры слоя Cr–Mn, которая несколько ва-
рьируется под действием неконтролируемых
технологических факторов. В этой связи нет доста-
точных оснований обсуждать детали приведенных
зависимостей. Можно лишь констатировать, что
для пленок со слоем Cr60Mn40 и коэрцитивная си-
ла, и поле обменного смещения несколько выше,
чем в образцах с Cr80Mn20. Но в целом, диапазон
реализуемых значений Hex при L ≥ 40 нм состав-
ляет от 20 до 30 Э. Это даже несколько превосхо-
дит результат работы [13], в которой при использо-
вании антиферромагнетика Cr–Mn–Pt в структу-
ре с сопоставимыми толщинами слоев достигнут
уровень Hex ~ 20 Э.

Типичные дифрактограммы, полученные в из-
лучении CoKα и в геометрии θ/2θ для пленок с
различной толщиной слоя Cr80Mn20, приведены
на рис. 3. Вертикальными линиями здесь же обо-
значены расчетные положения дифракционных
линий поликристаллического α-Cr. Сравнение
экспериментальных и расчетных данных, а также
относительно большая толщина слоев Cr–Mn
позволяют заключить, что присутствующие на
реальных дифрактограммах рефлексы относятся
именно к этим слоям и свидетельствуют об их
ОЦК-кристаллической структуре. В то же время
нюансы микроструктуры, на которые указывают
дифрактограммы, в большой мере индивидуаль-
ны для исследованных образцов. Единственной
выраженной тенденцией, сопровождающей уве-
личение L, является переход от изотропного рас-
пределения кристаллитов (кривые 1 и 2 на рис. 3)
к текстурованному или частично текстурованно-

му состояниям. В том числе зафиксированы со-
стояния с высокой степенью текстуры типа (110)
(кривая 3) и неоднофазные состояния, включаю-
щие как изотропную, так текстурованную состав-
ляющие, причем не только по типу (110), но и по
типу (200) (кривая 4). Отметим, что выводы о на-
личии или отсутствии кристаллической текстуры
были сделаны из сравнения соотношений ин-
тенсивностей дифракционных пиков экспери-
ментальной и расчетной дифрактограмм, а так-
же измерений так называемых кривых качания
(ω-сканов).

В целом, рентгеновские данные показывают,
что микроструктура слоев Cr–Mn многовариант-
на и не отличается высокой воспроизводимо-
стью. Однако, как показывают специально выпол-
ненные эксперименты, это не имеет решающего
значения для формирования гистерезисных харак-
теристик пермаллоя в связке (Cr–Mn)/Fe20Ni80. В
частности, наличие той или иной кристалличе-
ской текстуры или ее отсутствие в антиферромаг-
нитном слое не приводит к закономерному изме-
нению поля обменного смещения как, например,
в случае антиферромагнетика FeMn [17]. Как от-
мечали выше, определяющую роль в образовании
обменного смещения может играть размер анти-
ферромагнитных кристаллитов. Для его оценки
была предпринята попытка выполнить анализ
полученных рентгеновских данных с позиции
формулы Шеррера [20], которая связывает сред-
ний размер кристаллических зерен с шириной
дифракционных рефлексов. Такие оценки дали
значения среднего диаметра кристаллитов в диа-

Рис. 3. Дифрактограммы пленок стекло/Ta/
Cr80Mn20(L)/Fe20Ni80/Ta, полученные в излучении
CoKα, с различной толщиной слоя Cr80Mn20 L: кри-
вая 1 – 20; кривая 2 – 40; кривая 3 – 60; кривая 4 –
100 нм.
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пазоне от 9 до 16 нм, причем без явной привязки
к толщине слоев. Такая, по сути, малая информа-
тивность данной методики, скорее всего, связана
с особенностями микроструктуры Cr–Mn, кото-
рые не учитываются в модели Шеррера.

Важным фактором, влияющим на количе-
ственные характеристики эффекта обменного
смещения, является температура. На рис. 4 пред-
ставлены температурные зависимости коэрци-
тивной силы и поля обменного смещения для
пленок, содержащих слои Cr–Mn разной толщи-
ны. Как видно, в образце с L = 20 нм, не обладав-
шим обменным смещением при комнатной тем-
пературе, таковое появляется в области низких
температур Т < 150 K. Это можно связать с пере-
ходом ряда антиферромагнитных кристаллитов в
устойчивое состояние, когда перемагничивание
ферромагнитного слоя не вызывает переориента-
ции их вектора антиферромагнетизма. А это, в

свою очередь, обусловлено ростом константы
магнитной анизотропии. Относительно неболь-
шая величина Hex свидетельствует о том, что доля
стабильных кристаллитов даже при гелиевых тем-
пературах невелика. В образце с L = 100 нм ситу-
ация качественно подобная. Только развивается
она на фоне обменного смещения, существующе-
го при комнатной температуре и состоит в моно-
тонном увеличении Hex при понижении Т. Харак-
терно, что скорость роста поля обменного смеще-
ния резко увеличивается при T < 75 K. Отсюда
можно сделать вывод, что, несмотря на относи-
тельно большую толщину слоя Cr–Mn, в нем
присутствует значительное число мелких кри-
сталлитов с низкой температурой блокировки.

Несколько иначе ведет себя коэрцитивная си-
ла. При малой L она практически не меняется с
температурой, а в пленках с L = 100 нм уменьше-
ние Т вызывает монотонный и значительный
рост Hc. Такая ситуация не укладывается в рамки
классического представления о магнитном гисте-
резисе как следствии задержки перемагничива-
ния из-за наличия структурных неоднородно-
стей, создающих градиент энергии магнитной
анизотропии. В нашем случае температурное из-
менение констант магнитной анизотропии как в
ферромагнитном, так и в антиферромагнитном
слоях для обоих образцов должно быть одинако-
во. Отсюда можно заключить, что наблюдающее-
ся различие в зависимостях Hc (Т) свидетельству-
ет об ином механизме гистерезиса. Как уже ука-
зывали выше, он может состоять в задержке
перемагничивания ферромагнитного слоя со сто-
роны антиферромагнитных зерен с относительно
малой энергией магнитной анизотропии. В обла-
сти низких температур в пленках с большой L
устойчивость таких зерен увеличивается из-за ро-
ста константы анизотропии. В то же время для
малых L в связи с высокой исходной дисперсно-
стью микроструктуры она, если и меняется, то
незначительно.

3.3. Пленки, полученные на нагретых подложках

Интерпретация представленных выше данных
о влиянии толщины антиферромагнитного слоя
Cr–Mn на реализацию эффекта обменного сме-
щения основана на предположении о толщинном
изменении среднего размера антиферромагнит-
ных кристаллитов и соответственно их устойчи-
вости к переключению вектора антиферромагне-
тизма. Наряду с толщиной на размер кристалли-
тов может влиять температурный режим синтеза
пленок [21]. В этой связи был поставлен экспери-
мент по исследованию влияния нагрева подлож-
ки на микроструктуру и гистерезисные свойства
пленок стекло/Ta/Cr70Mn30(50)/ Fe20Ni80/Ta. Вы-
бор состава и толщины слоя Cr–Mn сделан с уче-

Рис. 4. Температурные зависимости коэрцитивной
силы Hc (а) и поля обменного смещения Hex (б) для
пленок стекло/Ta/Cr80Mn20(L нм)/Fe20Ni80/Ta с раз-
ной толщиной слоев Cr–Mn.
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том представленных выше результатов и соответ-
ствует условиям стабильной реализации эффекта
обменного смещения. Температуру нагрева под-
ложки во время напылений tn варьировали от
20°C (без нагрева) до 500°C.

На рис. 5 приведены соответствующие зависи-
мости коэрцитивной силы и поля обменного сме-
щения слоя Fe20Ni80. Их большой разброс, как это
уже отмечали выше, демонстрирует повышенную
чувствительность микроструктуры и макроско-
пических свойств исследуемых пленок к техноло-
гическим нюансам, не подлежащим систематиче-
скому контролю. Тем не менее основные тенден-
ции в изменении гистерезисных характеристик
на основе приведенных данных выявить можно.
В частности, высокий уровень Hc и наличие об-
менного смещения позволяют заключить, что
Cr70Mn30 во всем диапазоне tn антиферромагни-
тен. Однако с ростом tn наблюдается уменьшение
и Hc и Hex, которое можно трактовать как след-

ствие снижения эффективности межслойной об-
менной связи. Причины этого, по-видимому,
следует искать в изменении структурно-компози-
ционного состояния межслойного интерфейса,
ведущего, например, к уменьшению плотности
нескомпенсированных магнитных моментов на
поверхности антиферромагнетика. Это может
происходить из-за увеличения размера кристал-
литов и соответствующего увеличения шерохова-
тости интерфейса, а также за счет межслойной
диффузии. Последняя, в том числе, может быть
ответственна за некоторое повышение коэрци-
тивной силы при достаточно больших температу-
рах нагрева подложки (рис. 5а).

Рентгенографический анализ кристалличе-
ской структуры данной серии пленок, проведен-
ный на дифрактометре D8 в геометрии θ/2θ, по-
казал, что при увеличении температуры подлож-
ки повышается воспроизводимость структурного
состояния образцов. Если без нагрева подложки
для пленок характерно многофазное состояние
на основе ОЦК-структуры, то при tн ≥ 100°C пре-
валирующей становится фаза с текстурой типа
(200). С увеличением tн соответствующая дифрак-
ционная линия сужается, опосредованно отражая
рост доли фазы с данной текстурой, а также уве-
личение среднего размера кристаллитов. Обра-
ботка ее параметров по формуле Шеррера показа-
ла, что, нагрев подложки позволяет увеличить
средний размер кристаллитов примерно в три ра-
за, если не принимать в расчет фазовые измене-
ния (рис. 6). Следует также отметить, что при tн ≥
≥ 200°C на дифрактограммах появляется неболь-
шой пик, характерный для Fe20Ni80, и соответ-
ствующий отражению от плоскости (200) ГЦК-

Рис. 5. Зависимости коэрцитивной силы Hc (а) и поля об-
менного смещения Hex (б) от температуры нагрева под-
ложки tn для пленок стекло/Ta/Cr70Mn30/Fe20Ni80/Ta.
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Рис. 6. Зависимость среднего размера кристаллитов
D, определенного по формуле Шеррера, от темпера-
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кристаллической решетки. Это свидетельствует
об увеличении размера кристаллитов и в ферро-
магнитном слое. Возможно, различие в кристал-
лических решетках ферромагнитного и антифер-
ромагнитного слоев более существенно и нега-
тивно отражается на межслойном обмене при
большем размере кристаллитов. Так или иначе,
но достигнутое в эксперименте увеличение раз-
мера антиферромагнитных кристаллитов не дало
положительного результата в части усиления эф-
фекта обменного смещения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
По результатам проведенного исследования

установлено, что антиферромагнитное упорядо-
чение в слое Cr100–xMnx, включенном в состав
пленочных структур типа Ta/Cr70Mn30/Fe20Ni80,
реализуется во всем исследуемом диапазоне со-
ставов 20 ≤ х ≤ 40. Однако проявление обменного
смещения в таких структурах зависит от толщины
антиферромагнитного слоя и возникает лишь то-
гда, когда она превышает 40 нм. Это может быть
следствием низкой магнитной анизотропии дан-
ного материала, и, по-видимому, отражает тол-
щинную зависимость среднего размера антифер-
ромагнитных кристаллитов.

Показано, что слои Cr–Mn отличает невысо-
кая воспроизводимость микроструктуры, кото-
рая представляет собой суперпозицию изотропно
ориентированных кристаллитов и фаз с кристал-
лической текстурой типа (110) и (200), варьирую-
щуюся статистическим образом. Это находит от-
ражение в значительной неконтролируемой ва-
риации коэрцитивной силы и поля обменного
смещения. Применение нагрева подложки как
способа увеличения размера кристаллитов улуч-
шило воспроизводимость свойств пленок, но
привело к ослаблению эффекта обменного сме-
щения, которое, по-видимому, связано с компо-
зиционно-структурными изменениями межслой-
ного интерфейса.

Исследования проведены за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 22-22-00814
https://rscf.ru/project/22-22-00814/. ФГАОУВО
Уральский федеральный университет имени пер-
вого Президента России Б.Н. Ельцина, Сверд-
ловская обл.)
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Приведены результаты исследования устойчивости пересыщенного твердого раствора (ПТР) при
различных режимах закалки листов из термически упрочняемого алюминиевого сплава системы
Al–Mg–Si с малой добавкой меди (Al–0.6Mg–1.0Si–0.2Cu). Образцы подвергали изотермической
или непрерывной закалке с разной скоростью закалочного охлаждения, после чего проводили ис-
кусственное старение при температуре 170°С. Из результатов термодинамического моделирования
равновесного фазового состава сплава установлено, что для области температур от 300 до 530°С наи-
более вероятно присутствие β-фазы (Mg2Si). С применением просвечивающей электронной микро-
скопии и рентгеноспектрального микроанализа установлено, что при закалке распад ПТР приводит
к выделению нежелательных крупных частиц метастабильных фаз β-типа или равновесной β-фазы.
Зарождение выделений реализуется в виде стержнеобразных частиц по гетерогенному механизму
преимущественно на поверхности дисперсоидов α-фазы (Al15(Mn,Fe)3Si2), которые таким образом
значительно повышают закалочную чувствительность сплава. Образование указанных выделений
при низкой скорости закалки обусловливает при последующем старении уменьшение доли и плот-
ности образования упрочняющих частиц -фазы, а также приводит к увеличению их размеров и
неоднородности распределения в алюминиевой матрице, что снижает потенциал дисперсионного
упрочнения при старении и коррозионную стойкость материала.

Ключевые слова: сплавы системы Al–Mg–Si, закалка, старение, скорость закалки, устойчивость
твердого раствора, фазовый состав, дисперсоид, фазовое превращение, просвечивающая электрон-
ная микроскопия
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ВВЕДЕНИЕ

Деформируемые алюминиевые сплавы систе-
мы Al–Mg–Si–(Cu) (серия 6ххх) остаются одни-
ми из востребованных материалов в различных
отраслях промышленности [1, 2]. Важной задачей
при производстве изделий из термически упроч-
няемых алюминиевых сплавов является выбор
режима закалочного охлаждения [3–9]. Низкая
скорость закалки (ниже критической) Al–Mg–Si
сплавов, в частности, может иметь место при за-
калке в воду полуфабрикатов с большой толщи-
ной стенки (плит, поковок, штамповок) или при
закалке на воздухе профилей после горячего
прессования [3]. Кроме того, условия закалки мо-
гут реализовываться при охлаждении на воздухе
паяных соединений от температуры пайки, а так-
же при охлаждении металла в зоне термического
влияния сварного шва. Образующиеся при замед-

ленном закалочном охлаждении выделения могут
негативно влиять на механические свойства и
коррозионную стойкость сплава после старения,
в связи с чем закалочная чувствительность спла-
вов серии 6ххх является важным предметом ис-
следований за рубежом [6–9].

Выбор режима закалки определяется на осно-
ве данных об устойчивости пересыщенного твер-
дого раствора (ПТР) сплава [3–5]. На сегодняш-
ний день распад ПТР сплавов системы Al–Mg–Si
достаточно хорошо исследован при нагреве зака-
ленного сплава до температур 250°C, при которых
проводят старение. Однако вопрос особенностей
распада ПТР при закалочном охлаждении для вы-
сокотемпературной области (250–500°C) недо-
статочно изучен. По литературным данным для
данного температурного интервала характерно
образование различных промежуточных фаз β-ти-
па (Mg2Si) (табл. 1), которые имеют разный со-

β''

УДК 669.715

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ
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став, кристаллическую решетку, характер выде-
ления в структуре [3, 6–8]. Кроме того, условия
образования промежуточных фаз могут зависеть
от химического состава сплава, в частности от со-
держания магния и кремния в сплаве и их соотно-
шения [5, 6].

Цель настоящей работы заключалась в иссле-
довании особенностей распада ПТР в зависимо-
сти от режима закалки на примере сплава Al–
0.6Mg–1.0Si с малой добавкой меди.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА 
ИССЛЕДОВАНИЙ

Объектом исследования служили холоднока-
таные листы из сплава марки В-1341 системы Al–
Mg–Si, изготовленные в промышленных услови-
ях, после закалки в селитровой ванне, правки
растяжением и длительного естественного старе-
ния. Фактический химический состав сплава
(мас. %): 0.6 Mg; 1.0 Si; 0.2 Cu; 0.3 Mn; 0.2 Fe;
0.1 Ca; Al – осн. (далее по тексту обозначение
сплава – Al–0.6Mg–1.0Si–0.2Cu). Соотношение
магния к кремнию Mg/Si (в ат. %) составило 0.7.
Таким образом, данный сплав имел избыток
кремния относительно квазибинарного сечения
Al–Mg2Si.

Для исследований использовали образцы в ви-
де пластинок размером 150 × 30 мм, на которых
проводили повторную закалку (перезакалку).
Первую часть образцов подвергали изотермиче-
ской закалке, вторую часть образцов – непрерыв-
ной закалке. Нагрев до температуры 530°C прово-
дили для обработки на твердый раствор в печах
сопротивления, выдержка составляла 10 мин. По-
сле выдержки первую часть образцов с целью изо-
термической закалки быстро переносили в соля-
ную ванну шахтной печи сопротивления, где под-

держивалась одна из температур: 250 или 350°C;
продолжительность выдержки в ванне выбирали
равной 5, 80, 1280 с; после выдержки образцы
охлаждали в воде при комнатной температуре. На
второй части образцов проводили непрерывную
закалку либо в воде, либо в асбесте на воздухе до
комнатной температуры, при этом в садке на од-
ном из образцов устанавливали термопару с це-
лью определения скорости охлаждения при за-
калке. Средняя скорость закалки образца, завер-
нутого в асбест и охлажденного на воздухе,
составила 0.83 К/с (50 К/мин). После закалки все
образцы незамедлительно помещали в сушильный
шкаф на искусственное старение при температуре
170°C в течение 14 ч в воздушной атмосфере.

Микроструктуру сплава исследовали метода-
ми растровой электронной микроскопии (РЭМ)
и просвечивающей электронной микроскопии
(ПЭМ) с применением энергодисперсионного
спектрометра для рентгеноспектрального микро-
анализа (РСМА). ПЭМ-исследования проводили
на микроскопах JSM 2000-EX, JEM 200CX и Tec-
nai G2 F20. Для определения равновесного фазо-
вого состава сплава использовали программу
Thermo-Calc версии 6.1 (база данных TTAL8). По-
стоянными задали следующие параметры систе-
мы: давление – 1 атм, количество сплава –
1 моль, фактический химический состав сплава,
указанный выше.

Работа выполнена с использованием оборудо-
вания ЦКП “Климатические испытания” НИЦ
“Курчатовский институт” – ВИАМ.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Согласно результатам термодинамического
моделирования равновесного фазового состава

Таблица 1. Данные об основных фазах β-типа в сплавах системы Al–Mg–Si [3, 6, 10, 11]

Фаза Стехиометрия Mg/Si
(в фазе)

Кристаллическая 
структура 
(группа)

Параметры решетки
Морфология

частиц

Ориентировоч-
ный размер 

частицa, нм b, нм c, нм Угол, 
град

βꞌꞌ Mg5Si6 0.8–1.2 Моноклинная 
(C2/m)

1.516 0.405 0.674 105.3 (β) Иглы ~4 × 4 × 50 нм

βꞌ Mg9Si5 1.7–1.8 Гексагональная 
(Р63/m)

0.715 0.405 120 (γ) Стержни ~20 × 20 × 500 нм

Bꞌ Al3Mg9Si7 1.1–1.3 Гексагональная 1.04 0.405 120 (γ) Рейки –
U1 Al2MgSi2 0.5 Тетрагональная 

(P3m1)
0.405 0.674 120 (γ) Иглы –

U2 AlMgSi 1.0 Орторомбиче-
ская (Pnma)

0.675 0.405 0.794 – Стержни –

β Mg2Si 2.0 Кубическая 
(Fm3m)

0.635 – Пластины Более 1 мкм



840

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 9  2023

БЕНАРИЕБ и др.

(рис. 1а) в области температур кристаллизации,
гомогенизации (560°C) и обработки на твердый
раствор (530°C) в сплаве присутствуют следую-
щие фазы: алюминиевый твердый раствор (Al),
AlCaSi2, Al15(Mn,Fe)3Si2 (α-фаза). Для области
температур 20–530°C количество этих фаз прак-
тически не изменяется. При этом в равновесных
условиях присутствуют низкотемпературные фа-
зы Mg2Si (β), Al5Cu2Mg8Si6 (Q) и Si, количество
которых увеличивается со снижением температу-
ры. Следовательно, эти фазы могут образовы-
ваться в ходе замедленного охлаждения от темпе-
ратуры закалки.

Из расчетов также следует (рис. 1б), что при
выбранной температуре обработки на твердый
раствор (530°C) легирующие элементы (магний,
кремний, медь), образующие фазы при низких
температурах Mg2Si (β), Al5Cu2Mg8Si6 (Q) и Si,
полностью растворяются в (Al). При снижении
температуры нагрева твердый раствор обедняет-
ся, в первую очередь, магнием и кремнием, затем
ниже температуры 360°C – медью.

Диффузионная подвижность атомов меди в
алюминии наименьшая по сравнению с магнием
и кремнием, что должно обусловливать более вы-
сокое значение инкубационного периода для об-
разования Q-фазы с течением времени [11]. Соот-
ветственно, в процессе замедленного закалочно-
го охлаждения или при искусственном старении
медьсодержащая Q-фаза должна выделяться поз-
же, чем β-фаза. Кроме того, из литературы из-
вестно, что в Al–Mg–Si-сплавах при распаде ПТР
выделение фазы кремния образуются в послед-
нюю очередь [3, 6]. Таким образом, в области тем-
ператур охлаждения при закалке (от 530 до 290°C)
наиболее вероятно выделение фаз β-типа.

На рис. 2 представлены изображения (РЭМ)
типичной структуры листов сплава Al–0.6Mg–
1.0Si–0.2Cu в исходном состоянии. Структура ли-
стов рекристаллизованная, мелкозернистая со
средним размером зерна 30–50 мкм. В алюмини-
евом твердом растворе наблюдаются мелкие (не
более 20 мкм) включения интерметаллидных фаз
(рис. 2а). Методом РСМА подтверждено присут-
ствие в сплаве α-фазы кристаллизационного про-
исхождения в виде крупных светлых включений
размером ~10 мкм, равномерно распределенных
по объему материала (рис. 2б). Следует отметить,
что согласно расчетам в программе Thermo-Calc
(рис. 1а), количество первичной α-фазы в сплаве
должно составлять 1.0% моль, а вторичной α-фа-
зы (дисперсоидов), образующейся при гомогени-
зации и технологических нагревах, – 0.4% моль.

Результаты выявления тонкой структуры ли-
стов после непрерывной закалки в воду и искус-
ственного старения приведены на рис. 3. Струк-
тура материала является рекристаллизованной, в
твердом растворе на основе алюминия присут-
ствуют включения дисперсоидов округлой фор-
мы (размером до 300 нм), которые по данным
РСМА содержат Mn, Si, Mg, Fe, что соответствует
α-фазе, наличие которой прогнозируется при
расчете в программе Thermo-Calc (рис. 1).

Кроме того, в алюминиевой матрице по всему
объему образца выявлены однородно распреде-
ленные мелкодисперсные частицы игольчатой
формы (рис. 3в), расположенные в плоскости
снимка или в “торец” вдоль взаимно перпендику-
лярных направлений 100Al. Наличие контраста
вдоль оси иголок является признаком их коге-
рентности с матрицей. Размер, форма поперечно-
го сечения, а также угол между гранями (~105°)
свидетельствует об их принадлежности к метаста-

Рис. 1. Равновесный фазовый состав и содержание элементов в твердом растворе для сплава Al–0.6Mg–1.0Si–0.2Cu–
0.3Mn–0.2Fe–0.1Ca в диапазоне температур от 0 до 700°С (Thermo-Calc).
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бильной -фазе (табл. 1, рис. 3в, 3г). Как извест-
но, в сплавах Al–Mg–Si эти частицы формируют-
ся при искусственном старении, обеспечивая
дисперсионное упрочнение материала [10–14].

В отличие от образцов, подвергнутых непре-
рывной закалке в воде, в образцах после изотер-
мической закалки обнаружены крупные стержне-
образные выделения (рис. 4), которые располо-
жены внутри зерна преимущественно по
ортогональным направлениям 100Al на поверх-
ности дисперсоидов. По данным РСМА эти выде-
ления содержат магний и кремний (рис. 4б), при
этом в окружающих их участках твердого раство-
ра наблюдаются области, обедненные этими эле-
ментами, о чем также свидетельствует отсутствие
упрочняющих частиц в этих зонах (рис. 4г).

Из результатов РСМА (рис. 4б) и моделирова-
ния в программе Thermo-Calc (рис. 1) следует, что
указанные выше выделения образовались при за-
калке и соответствуют фазам β-типа. В частности,

β'' по результатам элементного анализа выделений,
образовавшихся в образце после изотермической
закалки с малой выдержкой (5 с) при температуре
350°C, соотношение Mg/Si составляет менее 2
(рис. 4б), что согласно литературным данным сви-
детельствует об их принадлежности к метастабиль-
ным -фазе (Mg/Si ~ 1.7) или -фазе (Mg/Si ~ 1).

Известно, что наличие даже малого содержа-
ния (десятые доли процента) переходных метал-
лов (марганца, железа) в алюминиевых сплавах
существенно снижает устойчивость ПТР во время
охлаждения при закалке ввиду облегченного об-
разования выделений на поверхности включе-
ний, содержащих эти элементы [3–7, 9], что под-
тверждено в данной работе. Преимущественно
гетерогенный механизм образования выделений
на дисперсоидах наблюдается для обеих рассмот-
ренных температур (250 и 350°C) изотермической
выдержки (рис. 4). Однако при температуре 250°C
крупные выделения могут также образовываться

β' 'B

Рис. 3. Тонкая структура листов сплава Al–0.6Mg–1.0Si–0.2Cu (ось зоны 100Al) после непрерывной закалки в воду и
искусственного старения при температуре 170°C в течение 14 ч (ПЭМ): а – вид дисперсоидов в матрице (светлое поле);
б – вид мелкодисперсных выделений упрочняющих частиц, расположенных в торец (темное поле); в, г – вид упроч-
няющих частиц при высоком разрешении.
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Рис. 2. Типичная микроструктура листов из сплава Al–0.6Mg–1.0Si–0.2Cu (РЭМ) в исходном состоянии: а – изобра-
жение зеренной структуры после травления в растворе Келлера; б – изображение структуры без травления и участок
для РСМА.
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на дислокациях и гомогенно в алюминиевой мат-
рице в виде “пачек” тонких стержней (рис. 4а).

На рис. 4д, 4е для образца после изотермиче-
ской закалки (350°C, 80 с) и искусственного ста-
рения приведены изображения дисперсоидов и
выделений, содержащих магний и кремний, при
высоком разрешении. Основная часть выделений
распололагается на поверхности дисперсоида
симметричным образом, т.е. рост частиц, вероят-
но, осуществляется одновременно в двух противо-
положных направлениях. Другая часть выделений
может находиться по взаимноперпендикулярным
направлениям относительно дисперсоида. Мож-
но предположить, что зарождение выделений про-
ходит на определенных кристаллографических
участках дисперсоида и матрицы, где периоды ре-
шетки матрицы в направлении роста стержневых
частиц более подходящие для их зарождения, что,
в свою очередь, может быть обусловленно коге-
рентным или частично-когерентным сопряжени-
ем диспресоида с матрицей.

Кроме того, следует отметить, что на снимке
дисперсоида (рис. 4е) видны полосы муара, кото-
рые образовались на изображении в результате
несоответствия периодов решеток диспресоида и
матрицы, а также небольшого разворота диспер-
соида относительно матрицы, что может быть
связано с частичной компенсацией относительно
больших размеров дисперсоида при когерентном
сопряжении.

Количество, объем и размер выделений фаз
β-типа при изотермической закалке зависят от
температуры и продолжительности выдержки
(рис. 4а–4в). Так, при температуре 350°C увели-
чение продолжительности изотермической вы-
держки с 5 с до 1280 с приводит к росту длины
стержней в 10 раз (со 100 нм до 1 мкм), как видно
на рис. 4б и 4в. Аналогичное наблюдается при
увеличении температуры изотермической вы-
держки с 250 до 350°C (продолжительность вы-
держки 1280 с), что видно на рис. 4а и 4в. В от-
дельных случаях наблюдается срастание стержне-

Рис. 4. Тонкая структура листов из сплава Al–0.6Mg–1.0Si–0.2Cu после изотермической закалки и искусственного
старения при температуре 170°C в течение 14 ч (ПЭМ): а, б, в – характер выделений крупных стержнеобразных частиц,
содержащих магний и кремний, на дисперсоидах; б – участок для РСМА (цифрами указаны номера спектров); г – ха-
рактер распределения мелкодисперсных упрочняющих частиц в матрице и зона свободная от выделений (ЗСВ); д, е –
вид дисперсоидов и выделений, содержащих магний и кремний.
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Рис. 5. Тонкая структура листов из сплава Al–0.6Mg–1.0Si–0.2Cu после непрерывной закалки с низкой скоростью
охлаждения (0.83 К/с) и искусственного старения при температуре 170°C в течение 14 ч (ось зоны 100Al): а – характер
распределения стержнеобразных выделений, содержащих магний и кремний; б – характер выделений в темном поле;
в – картина микродифракции; г, д, е – характер выделения β-фазы.
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образных выделений, ведущее к появлению
пластин шириной до ~100 нм (рис. 4в, 4е).

Следующим шагом было изучение распада
ПТР-сплава после непрерывной закалки с низ-
кой скоростью охлаждения (0.83 К/с) и последу-
ющего искусственного старения. Результаты
электронномикроскопических исследований об-
разцов приведены на рис. 5.

Из сопоставлений изображений микрострук-
туры образцов, закаленных с разными скоростя-
ми закалочного охлаждения (рис. 3, 5а), видно,
что закалка со скоростью 0.83 К/с приводит к зна-
чительному распаду ПТР аналогично изотерми-
ческой закалке с длительной выдержкой. Очагом
зарождения крупных выделений, содержащих
магний и кремний, также является поверхность
дисперсоидов (рис. 5а, 5б, рис. 6), что приводит к
обеднению прилегающих участков ПТР и образо-
ванию зон, свободных от выделений (ЗСВ), обра-
зующихся при старении (рис. 5б). Кроме того, на-
блюдается увеличение размеров упрочняющих
частиц и снижение плотности их выделения

(рис. 5б). Как правило, указанные крупные выде-
ления имеют форму продолговатых стержней,
расположенных симметрично на дисперсоидах и
ориентированных преимущественно в направле-
нии 100Al (рис. 5а–5г).

На рис. 5д, 5е на границе зерна обнаружены
крупные включения с размерами (~200 × 1000 нм)
и формой, характерной для равновесной β-фазы.
Вероятно, крупные темные выделения длиной
~500 нм с соотношением Mg/Si равным 2 принад-
лежат равновесной β-фазе (частица № 2, рис. 6б),
а темно-серые выделения длиной до 300 нм с со-
отношением Mg/Si до 1.8 – метастабильным β'-
или B'-фазам (рис. 6). Включения β-фазы встре-
чаются в виде единичных включений в объеме
или на границах зерен и предположительно обра-
зовались при более высоких температурах (выше
400°C) закалочного охлаждения, а выделения β'-
или B'-фаз, присутствующие в большем количестве
в основном на дисперсоидах, должны были образо-
ваться при температурах от 300 до 400°C [6].
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В данной работе исследована устойчивость пе-
ресыщенного твердого раствора в зависимости от
режимов изотермической и непрерывной закал-
ки листов из термически упрочняемого алюминие-
вого сплава Al–0.6Mg–1.0Si–0.2Cu (Mg/Si = 0.7)
при последующем искусственном старении.

Термодинамическое моделирование равновес-
ного фазового состава сплава позволило устано-
вить, что при закалке в области температур охла-
ждения (от 530 до 290°C) в равновесных условиях
наиболее вероятно выделение β-фазы (Mg2Si).

Методами ПЭМ показано, что в процессе за-
калки распад пересыщенного твердого раствора
сопровождается выделением крупных стержне-
вых частиц фаз β-типа с разным соотношением
Mg/Si: метастабильных β'- и B'-фаз или равновес-
ной β-фазы. С ростом длительности выдержки
при изотермической закалке или снижения ско-
рости закалочного охлаждения при непрерывной
закалке увеличивается количество β'-фазы и ве-
роятность образования равновесной β-фазы.

Зарождение метастабильных фаз β-типа реа-
лизуется в виде стержнеобразных частиц по гете-
рогенному механизму преимущественно на по-
верхности дисперсоидов Al15(Mn,Fe)3Si2 – фазы.
Дальнейший рост частиц проходит в твердом рас-
творе и приводит к их срастанию в более крупные
образования. Таким образом, в данной работе
подтверждено, что присутствие дисперсоидов,
содержащих марганец и железо, в сплавах систе-

мы Al–Mg–Si провоцирует распад ПТР при за-
медленном закалочном охлаждении, значительно
повышая закалочную чувствительность сплава.

Образование выделений при закалочном охла-
ждении приводит к обеднению твердого раствора
и снижению концентрации вакансий, что обу-
словливает при последующем старении уменьше-
ние доли и плотности образования упрочняющих
выделений β''-фазы, а также приводит к увеличе-
нию их размеров и неоднородности распределе-
ния в матрице.
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Рис. 6. Результаты РСМА частиц в тонкой структуре после непрерывной закалки с низкой скоростью (0.83 К/с) и ис-
кусственного старения листов из сплава Al–0.6Mg–1.0Si–0.2Cu в разных участках образца (а, б).
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Методом селективного лазерного сплавления (СЛС) смеси элементарных порошков был синтези-
рован сплав Al–40Sn. В структуре сплава наблюдаются следы расплава полуэллиптической формы,
границы которых декорированны порами и включениями олова. Внутренняя структура следов рас-
плава состоит из мелкокристаллических областей с одинаково ориентированными столбчатыми
кристаллами Al, разделенными тонкими прослойками олова. С увеличением мощности лазера ско-
рость кристаллизации расплава снижается, и ячейки кристаллов алюминия увеличиваются, а вме-
сте с ними растет и толщина разделяющих их оловянных прослоек. Пористость сплава с повыше-
нием мощности убывает медленно, и для ее минимизации требуется изменение параметров процес-
са СЛС.

Ключевые слова: алюминиевый сплав, селективное лазерное сплавление, структура
DOI: 10.31857/S0015323023600818, EDN: DRRECT

ВВЕДЕНИЕ
Сплавы Al–Sn устойчивы к задирам и схваты-

ванию благодаря способности мягкого олова раз-
мазываться по поверхности трения тонким сло-
ем, выполняющим функции твердой смазки
[1‒3]. Однако объемное содержание Sn в анти-
фрикционных Al сплавах обычно ограничивают
10% (∼20 мас. %), поскольку олово не растворяет-
ся в твердом алюминии и при кристаллизации
расплава выпадает в виде сплошных прослоек
между зернами, ослабляя их связанность и снижая
несущую способность матрицы [4]. В тех случаях,
когда непрерывные прослойки олова удается раз-
бить на изолированные включения, пластичность
и прочность сплавов Al–Sn возрастают, особенно
при температуре выше 100°С [5–8].

При большом содержании олова его прослой-
ки по границам алюминиевых зерен остаются
сплошными даже при литье сплава в охлаждае-
мые металлические изложницы, так как предель-
ная растворимость Sn в алюминии не превышает
0.2 ат. % и при более быстром охлаждении рас-
плава Al–Sn [9]. Раздробить прослойки на изоли-
рованные включения можно, подвергнув литые
образцы пластической деформации прокаткой,
ковкой или экструзией [5–7], сопровождающей-
ся сильным уменьшением поперечных размеров
обрабатываемых образцов. При использовании с
указанной целью интенсивных методов деформа-

ции, таких как кручение под давлением, равнока-
нальное угловое прессование и т.д., обрабатывае-
мые образцы изначально имеют малую толщину.

Повысить прочность сплавов Al–Sn с высокой
концентрацией олова можно, получая их методом
жидкофазного спекания, в процессе которого в
местах контакта алюминиевых зерен формируют-
ся шейки, связывающие зерна в непрерывный
каркас. При наличии такого каркаса максималь-
ную износостойкость при сухом трении демон-
стрирует сплав Al–40Sn [10, 11]. Существенным
недостатком спекания, как способа получения
данных сплавов, является выпотевание олова в
период нагрева до высоких температур, пока угол
смачивания твердых Al частиц оловом больше 90°
[12], и жидкому олову энергетически выгодно на-
ходиться на внешней поверхности спекаемой
прессовки. Указанные потери Sn возрастают с
увеличением его концентрации.

В этой связи было предположено, что объем
выпотевающей жидкости может быть снижен, ес-
ли удастся сократить время установления адгези-
онного контакта между чистой неокисленной по-
верхностью порошков Al и жидким оловом. С
этой целью, можно использовать селективное ла-
зерное сплавление (СЛС) с его высокими скоро-
стями нагрева порошковых тел [13, 14]. Сплавы
системы Al–Sn таким способом ранее никто не
получал, поэтому целью работы является иссле-
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дование влияния мощности лазерного излучения
(важнейшего параметра СЛС) на структуру об-
разцов с большим содержанием олова, получен-
ных из смеси элементарных порошков Al и Sn.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Исследование проводили с использованием
смеси сферических порошков Al марки АСД-1
(ТУ 48-8-226-87) и Sn марки ПО 2 (ГОСТ 9723–
73), взятых в весовой пропорции 60/40. Основная
фракция порошка алюминия составляла менее
30 мкм, а олова – менее 45 мкм. Смешивание
подвергнутых предварительной сушке в вакууме
(120°С; 3 ч) порошков проводили в конусном сме-
сителе. Из полученной смеси на 3D-принтере
ONSINT АМ150 в атмосфере проточного аргона
особой чистоты были синтезированы образцы с
поперечным размером 10 × 10 мм. Модель каждо-
го образца разбивалась на слои толщиной 0.03 мм
(h). Коэффициент запаса подачи порошка был
равен 1.3. Каждый последующий слой наносился
через 40 секунд, и всего таких слоев было 333. Об-
разцы располагались на напечатанной из того же
материала поддерживающей подложке толщиной
2 мм с размером ячеек 2 × 2 мм.

Стратегия сканирования была линейной. Угол
поворота луча лазера на каждом слое равен 33°.
Температура подложки, на которой выращива-
лись образцы, составляла 120 ± 5°С.

Скорость сканирования луча лазера (v) состав-
ляла 1200 мм/с, диаметр пятна был 0.06 мм, а ме-
жтрековое расстояние (s) – 0.09 мм. При переходе
от образца к образцу мощность лазерного пучка
(Р) повышали от 10 до 110 Вт, с шагом в 20 Вт. Та-
ким образом, все параметры СЛС оставались не-
изменными за исключением величины Р, и, сле-
довательно, только от нее зависел определяющий
параметр процесса – плотность энергии лазера
E = P/(vsh) [14]. В нашем случае Е = Р/3.24 = 0.31Р
[Дж/мм3].

Синтезированные образцы разрезали по вер-
тикали вдоль направления роста образца, и плос-
кость среза полировали на наждачной бумаге с
убывающим размером абразивных частиц, а за-
тем на сукне с нанесенной алмазной пастой. По-
лученные шлифы подвергали кратковременному
травлению в 4%-ном растворе HNO3 в спирте и
тщательно промывали в спиртовой ультразвуко-
вой ванне. Исследование структуры и элементно-
го состава поверхности шлифов проводили с по-
мощью сканирующего электронного микроскопа
LEO EVO 50 (Zeiss, Германия), имеющего встро-
енный рентгеновский микроанализатор. Все
изображения были получены с помощью обратно
рассеянных электронов. Используемые в работе

3D-принтер и микроскоп были предоставлены
ЦКП “НАНОТЕХ” ИФПМ СО РАН.

Микротвердость (Hμ) материала определяли в
середине образца с помощью прибора ПМТ-3,
при нагрузке на алмазный индентор 0.5 и 1.0 Н.
При каждой нагрузке производили не менее
10 измерений, затем два экстремальных значения
отбрасывали, а остальные усредняли. Плотность
(ρ) синтезированного материала определяли ме-
тодом гидростатического взвешивания в воде
(ГОСТ 20018-7), а его пористость (П) рассчитыва-
ли по формуле: П = (ρт – ρ)/ρт, где ρт – теоретиче-
ская плотность материала, рассчитанная по пра-
вилу смеси.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

В ходе быстрого нагрева порошковых тел про-
исходит их тепловое расширение, пропорцио-
нальное αΔТ, где α ‒ коэффициент термического
расширения, а также при расплавлении они ис-
пытывают скачкообразное увеличение объема:
олово на 2.6%, и на 6.6% ‒ алюминий. Резкое уве-
личение объема порошковых тел при СЛС приво-
дит к разрушению покрывающих их хрупких ок-
сидных пленок, и расплавленные порошки прихо-
дят в соприкосновение. Взаимная растворимость
Al и Sn в жидком состоянии не ограничена, по-
этому жидкости активно перемешиваются. Ана-
лиз элементного состава синтезированных образ-
цов показал, что концентрация Al и Sn в них близ-
ка к исходной, то есть, при СЛС олово из
образцов не выпотевает и не теряется за счет ис-
парения из расплавленного порошкового слоя
даже при сильном его перегреве.

Структура сплава Al–40Sn, полученного при
мощности лазера 10 Вт, показана на рис. 1. Из фо-
тографии на рис. 1а видно, что в поперечном се-
чении образца основным элементом структуры
являются полуэллиптические гомогенные обла-
сти, вытянутые вдоль вертикальной оси (в на-
правлении преимущественного отвода тепла) и
представляющие собой, по сути, следы ванн рас-
плава с границами дугообразной формы. Т.е. на
макроскопическом уровне в структуре синтези-
рованного при Р = 10 Вт материала присутствуют
следы ванн расплава, образующихся под прохо-
дящим лучом. Поперечные размеры ванн в верх-
ней их части около 120 мкм, а глубина их не менее
150 мкм, что почти в 5 раз больше толщины нано-
симого порошкового слоя. Следовательно, сколь-
зящий луч лазера расплавляет не только нанесен-
ный порошковый слой смеси Al–40Sn, но и под-
ложку, на которой слой лежит, оставляя за собой
наполненную жидкостью канавку шириной
вдвое большей диаметра пятна. Аналогичные по
форме и размерам ванны расплава наблюдались в
работах [15–17] при СЛС нержавеющей стали и
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эвтектического силумина с применением лазер-
ного пучка диаметром около 70 мкм.

Диаметр пучка лазера в нашем случае был
60 мкм, поэтому увеличение ширины ванны
вдвое происходило за счет пропитки прилегаю-
щих межтрековых прослоек из порошков распла-
вом и их растворения в нем. Температура распла-
ва при этом понижается, так как помимо нагрева
частиц Al до предплавильной температуры, зна-
чительное количество тепла (∼400 Дж/г) требует-
ся и для перевода их в жидкое состояние (скрытая
теплота плавления). Вязкость охлажденного рас-
плава повышается, и в результате пористые про-
слойки между треками плохо пропитываются
жидкостью.

Объем пор в образцах после СЛС при Р = 10 Вт
был больше 6%. Сохранению пор в жидком мате-
риале способствует тот факт, что температура
плавления порошков Al и Sn существенно отли-
чается. Быстрое расплавление олова приводит к
тому, что его расплав закупоривает поровые кана-
лы между еще твердыми алюминиевыми поро-
шинками, не позволяя газу (аргону) выйти нару-
жу. Захваченный газ продолжает препятствовать
заполнению пор расплавом и после оплавления
алюминиевых частиц. Такие незаполненные рас-
плавом каналы в перпендикулярном им сечении
видны как поры различной величины на рис. 1а,
но истинная их форма и размеры видны в том слу-
чае, если они полностью располагаются в плоско-
сти шлифа (рис. 1б).

Границы между ваннами расплава декориро-
ваны выделениями мелких частиц олова (рис. 1а).
Образование таких обогащенных оловом пригра-
ничных зон обусловлено особенностями распре-
деления частиц порошка олова в исходной смеси.
Поскольку их объемная доля ~20%, то они в ос-
новном располагаются в междоузлиях пороши-
нок алюминия, и отделены друг от друга несколь-
кими частицами Al [10]. При CЛC смеси частицы
олова начинают плавиться первыми, но расплав
не успевает распространиться на большие рассто-
яния ввиду быстрого нагрева и сплавления между
собой окружающих их порошинок алюминия. По-
сле этого олово может распространяться через рас-
плавленные алюминиевые области только посред-
ством диффузии и с конвективными потоками.

Глубина диффузии Sn в жидкий алюминий
при Р = 10 Вт ограничена коротким временем на-
грева и малой температурой перегрева расплава
маломощным лучом. На относительно низкую
температуру расплава при данной мощности ла-
зера указывает и наличие пор на границах ванн
расплава. Нагрев материала здесь происходит за
счет тепловой радиации от образующейся под лу-
чом ванны расплава и передачи тепла горячей
жидкостью, проникшей в поровые каналы под
влиянием капиллярных сил. При низкой темпе-

Рис. 1. Структура сплава Al–40Sn, полученного мето-
дом СЛС, при различных увеличениях. Мощность ла-
зера – 10 Вт. Стрелкой указано направление наращи-
вания образца.

Границы ванн
расплава

Поры

200 мкм(а)

50 мкм(б)

10 мкм(в)

5 мкм(г)
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ратуре расплава заполнение межчастичных пор
не полное, что хорошо видно на рис. 1б.

Сами ванны расплава при охлаждении разби-
ваются на некоторые области (сегменты), отличаю-
щиеся ориентацией составляющих их стержнеоб-
разных ячеек (рис. 1в). Диаметр ячеек 0.1–0.6 мкм,
а длина составляет несколько мкм (рис. 1г). По
периметру ячейки обрамлены оловянными про-
слойками, отделяющими их друг от друга. Про-
слойки образуются из-за того, что растворенные
атомы олова вызывают сильное искажение решет-
ки алюминия, и термодинамически более выгодно,
чтобы при кристаллизации они вытеснялись на пе-
риферию растущих алюминиевых ячеек.

В свою очередь, границы тонких оловянных
прослоек с алюминием также являются местами
повышенной запасенной поверхностной энер-
гии, и оловянным частицам энергетически более
выгодно объединяться в крупные образования с
меньшей удельной поверхностью. Однако быст-
рый нагрев и кристаллизация расплава при малой
мощности лазера не позволяют развиться процес-
сам коагуляции, поэтому крупных оловянных
включений в сплаве немного (рис. 1).

В данном эксперименте луч лазера обегал по-
верхность образца за ∼1 с, т.е. мощность лазера
численно совпадала с количеством джоулей энер-
гии, сообщенной им поверхности образца. Тол-
щина наносимого порошкового слоя 30 мкм, и
объем наплавляемого слоя 10 × 10 × 0.03 = 3 мм3.
Плотность сплава Al–40Sn составляет 3.6 г/см3.
Отсюда вес слоя G ≈ 0.011 г. Олово с теплоемкостью
0.23 Дж/(г °С) составляет 40% массы слоя, его вес –
0.0044 г, а Al с теплоемкостью 1.15 Дж/(г °С) состав-
ляет остальные 0.6G и весит 0.0065 г. На разогрев
алюминия до 700°С (ΔТ = 600°С с учетом темпе-
ратуры подложки) надо израсходовать ∼4.5 Дж, а
олова – 0.6 Дж. Скрытая теплота плавления алю-
миния 401 Дж/г, а олова 61 Дж/г. Получается, что
на перевод смеси порошков алюминия и олова в
жидкое состояние потребуется 2.88 Дж. Таким
образом, для нагрева и расплавления слоя смеси
Al–40Sn толщиной 30 мкм в сумме потребуется
примерно Qпл ∼ 8 Дж, т.е. большая часть из 10 Дж
подводимой лазером энергии, и на перегрев рас-
плава ее остается мало.

Данные оценки носят приблизительный ха-
рактер, поскольку не учитывают пористость по-
рошковой насыпки, а также коэффициент запаса
подачи порошков – 1.3. Кроме того, при оценке
расходов падающей энергии на нагрев порошко-
вого материала не учтено, что поверхности Al и Sn
могут отражать падающую лучистую энергию с
коэффициентом отражения η.

Величина η насыпного слоя из порошков не-
известна, но заведомо меньше, чем для гладкой
поверхности, и даже после расплавления слоя и
формирования “зеркала” расплава размер его по-

верхностных неровностей намного превышает
длину волны 1.03 мкм луча используемого иттер-
биевого лазера. В любом случае, какая-то часть
лучистой энергии рассеивается в пространстве.
Поэтому, даже при слабом отражении, например
η ∼ 0.2, на расплавление порошкового слоя долж-
но быть затрачено уже не 8, а 9.6 Вт, и на перегрев
расплава остается еще меньше тепловой энергии.
Если при этом учесть, что часть тепла расплава
передается нижележащим слоям, то сообщенной
наносимому порошковому слою падающей энер-
гии 10 Вт может даже и не хватить для его полного
расплавления, особенно это касается материала,
расположенного в межтрековых промежутках.

Скользящий луч оставляет после себя на по-
верхности образца параллельные ряды ванн из
расплавленного металла (рис. 2а), разделенные
извилистыми границами (рис. 2б). Ширина каж-
дой ванны расплава составляет около 120 мкм.
Центральная их часть шириной ∼60 мкм форми-
руется непосредственно под лучом, а с обеих сто-
рон к ней примыкают подлежащие пропитке рас-
плавом зоны шириной ∼30 мкм. Структура их по-
верхности отличается от структуры поверхности в

Рис. 2. Поверхность образца сплава Al–40Sn после
СЛС с мощностью 70 Вт при различных увеличениях.
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центральной части ванны расплава, но даже здесь
границы исходных порошинок Al почти не про-
сматриваются, поскольку покрывающие их ок-
сидные пленки фрагментируются и перемешива-
ются с расплавом.

Луч достаточной мощности, пробегая по по-
верхности синтезируемого образца, расплавляет
не только порошковый слой, но и расположен-
ный под ним материал. Следовательно, если ма-
териал в перерывах между облучениями будет
сильно охлаждаться, то при повторном сообще-
нии ему тепловой энергии верхним жидким сло-
ем ее будет недостаточно для образования глубо-
кой ванны расплава.

В нашем случае глубина ванны достигает
150 мкм (рис. 1а, 1б), что примерно в 5 раз больше
толщины наносимого за 1 раз порошкового слоя.
Видимо, ванна расплава указанных размеров при
Р = 10 Вт формируется не за один проход, а посте-
пенно увеличивает свои размеры. На это же ука-
зывает фотография (рис. 2а), где на поверхности
образца видны канавки, пересекающиеся под уг-
лом ∼30° с канавками предшествующего слоя.

Увеличению массы ванны расплава способ-
ствует и тот факт, что в результате сплавления Al
и Sn образуется сплав Al–40Sn, который имеет
более низкую температуру плавления (∼570°С),
чем чистый алюминий [18]. Более легкому рас-
плавлению сплава способствует и снижение его
теплоемкости, которая, согласно правилу Нейма-
на–Коппа (правило аддитивности) становится
приблизительно равной сумме теплоемкостей об-
разующих сплав простых веществ. Т.е. по мере
сплавления порошков одного и того же количе-
ства тепла будет хватать на расплавление более
толстого слоя под ванной. Также сохранению вы-
сокой температуры образцов и малой скорости их
охлаждения способствует низкая теплопровод-
ность окружающей пористой насыпки из порош-
ков, не участвующих в синтезе.

Независимо от мощности падающего луча, на
расплавление нанесенного порошкового слоя
требуется одно и то же количество энергии. Сле-
довательно, с увеличением Р доля энергии, расхо-
дуемой на перегрев ванны расплава и материала
под ней, также будет расти, увеличивая глубину и
ширину ванны расплава. Жидкотекучесть рас-
плава с ростом его температуры также улучшает-
ся, и, как следствие, пористость синтезирован-
ных образцов убывает. Однако из рис. 3 следует,
что снижение ее происходило медленными тем-
пами, так что результирующая пористость синте-
зированных образцов оставалась относительно
высокой.

Тогда как, например, в работе [14] пористость
синтезированного методом СЛС сплава Al10Si1Mg
составила 0.2–0.3% и не менялась при увеличе-
нии Р до 300 Вт. При этом, температура плавле-
ния около эвтектического силумина была при-
мерно равной температуре плавления сплава Al–
40Sn. Толщина порошкового слоя составляла
30 мкм, остальные параметры СЛС также были
близки к используемым нами. Следовательно,
можно надеяться, что при правильно выбранном
режиме СЛС плотность синтезированного сплава
Al–40Sn также может иметь высокие значения.

К примеру, в указанной работе минимальная
величина плотности энергии была 30 Дж/мм3, а в
нашем случае эта величина соответствовала мак-
симальному значению Е, т.е., ванна расплава в
работе [14] имела значительно более высокую
температуру. К тому же силумины обладают хоро-
шей жидкотекучестью, и чтобы приблизиться к
аналогичным показателям пористости в случае
сплава Al–40Sn, температура его расплава должна
быть более высокой, чем была в нашем экспери-
менте.

На рис. 4 видно, что с увеличением мощности
лазера с 10 до 110 Вт объем жидких ванн возраста-
ет. Соответственно, увеличивается и толщина
слоев кристаллизации, которая после облучения
образца с мощностью 30 Вт выросла со 150 мкм
при Р = 10 Вт до 200 мкм. При Р = 50 Вт их толщи-
на составила уже около 300 мкм, и возросла до
400 мкм при Р = 70 Вт. При Р = 90 Вт границы
между слоями практически исчезли, поскольку
существенно улучшилась однородность распре-
деления всех компонентов расплава.

Однако на пористости материала рост Р сказы-
вается мало, поскольку наполненные захвачен-
ным газом поры остаются внутри расплавленного,
а затем и кристаллизующегося слоя. Их количе-
ство также меняется мало. При этом, извилистые и
протяженные поры, возникшие в результате за-
купорки межчастичных каналов (рис. 1), с повы-
шением Р исчезли, видимо, разбившись на более
мелкие под влиянием изменившихся сил поверх-
ностного натяжения расплава. Образовавшиеся

Рис. 3. Влияние мощности лазера на пористость спла-
ва Al–40Sn.
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газовые пузырьки не успевают выйти на поверх-
ность ванны расплава из-за быстрого ее охлажде-
ния и остаются внутри, а общий их объем сохра-
няется. Возможно также, что поддержанию высо-
кого уровня пористости синтезируемых образцов
способствует увеличение объема водорода, выде-
ляемого при восстановлении покрывающих по-
рошки Al и Sn гидроокисных пленок [17]. Растрес-
кивание материала под влиянием термических на-
пряжений внутри образцов также может быть
причиной повышения их пористости (рис. 4).

На рис. 4 видно, что расплавленный слой при
кристаллизации разбивается на полуэллиптиче-
ские области (сегменты), размер которых мало
меняется с ростом мощности лазера. На рис. 5 эти
области представлены при большом увеличении.
При Р = 10 Вт, перегрев ванны расплава мини-
мальный, и она кристаллизуется с высокой ско-
ростью. Размер столбчатых кристаллов алюми-
ния в этом случае минимальный, как и размер
разделяющих их оловянных прослоек (рис. 5а).

С увеличением плотности сообщаемой мате-
риалу энергии растет степень перегрева ванны
расплава и окружающего ее материала. Скорость
кристаллизации расплава при этом падает, и
ячейки кристаллов алюминия увеличиваются, а
вместе с ними растет и толщина разделяющих их
оловянных прослоек. При Р = 10 Вт, средняя тол-
щина кристаллов Al составляет 0.5 мкм, а просло-
ек Sn – 0.23 мкм, тогда как при Р = 110 Вт данные
параметры составляют 1.7 и 0.71 мкм соответ-
ственно.

С увеличением времени кристаллизации воз-
растает интенсивность коагуляции оловянных
включений, и в структуре синтезированного ма-
териала увеличивается количество крупных оло-
вянных прослоек. Снижение концентрации оло-
ва на границах кристаллов алюминия вызывает
их укрупнение (рис. 5е) [19].

Границы треков с увеличением температуры
ванны расплава остаются декорированными
большими порами. Их образование может быть
связано не только с недостаточным увеличением
жидкотекучести расплава по мере роста Р, но и
высокой шероховатостью поверхности предше-
ствующего синтезированного слоя (рис. 2). Нали-
чие большого количества дефектов на поверхно-
сти приводит к плохому связыванию соседних
слоев [14].

Измерения микротвердости образцов показа-
ли, что максимальное ее значение (около
420 МПа) было в сплаве, полученном при мощ-
ности 10 Вт. Величина Hμ сплава резко снижалась
до ∼330 МПа при Р = 30 Вт и практически не ме-
нялась при более высоких Р. Данный факт, веро-
ятно, связан с резким увеличением размеров кри-
сталлов Al и прослоек Sn при мощности лазера
выше 10 Вт (рис. 5).

Рис. 4. Структура СЛС сплава Al–40Sn. Мощность
лазера, Вт: 30 – а; 50 – б; 70 – в; 90 – г. Стрелкой ука-
зано направление наращивания образца.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследование влияния плотности энергии

(мощности) лазера на структуру синтезированно-
го методом СЛС сплава Al–40Sn показало, что в
результате сплавления элементарных порошков
образуется сплав с высокодисперсной структурой,
состоящей из столбчатых кристаллов алюминия,
декорированных оловянными прослойками и
включениями. На макроскопическом уровне
структура синтезированного материала состоит из
слоев, образованных следами расплава, границы
между которыми декорированы порами и вклю-
чениями олова. С увеличением мощности луча от
10 до 110 Вт пористость сплава Al–40Sn снижается

незначительно, поэтому для получения более
плотного материала следует изменить параметры
процесса СЛС, например, повысив мощность из-
лучения лазера и/или уменьшив скорость сколь-
жения луча.

Работа выполнена в рамках государственного
задания ИФПМ СО РАН, темы FWRW-2021-0006
и FWRW-2021-0003.
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Представлены результаты исследования распада метастабильной β-фазы при старении сплавов Ti–
10V–2Fe–3Al, VST5553 (Ti–5Al–5V–5Mo–3Cr–0.5Fe) и Beta-21S (Ti–3Al–15Mo–2.7Nb–0.2Si вес. %).
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сталлической решетки фаз в сплавах при старении. Морфологию вторичной α-фазы, образующейся
при старении, исследовали с помощью растровой электронной микроскопии. Сопутствующее диф-
фузионное перераспределения легирующих элементов между фазами оценивали с помощью метода
полнопрофильного рентгеноструктурного анализа и проведения термодинамического моделирова-
ния в программе JMatPRO и численных расчетов. Установлено, что в процессе старения изменение
периодов кристаллических решеток в исследованных сплавах имеет общую закономерность, что
связано с единой природой процесса диффузионного перераспределения легирующих элементов
между фазами.
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ВВЕДЕНИЕ
Титановые сплавы широко используются в

аэрокосмической, автомобильной, морской тех-
нике и медицине благодаря их высокой удельной
прочности, вязкости разрушения, биосовмести-
мости и хорошей деформируемости. Известно,
что термическая обработка является основным
методом формирования микроструктуры в спла-
вах. Объемную долю, распределение и морфоло-
гию α-фазы в β-матрице титановых сплавов мож-
но контролировать, регулируя температуру, вре-
мя и скорость нагрева в процессе термообработки
[1, 2]. Сильное влияние на структуру и свойства
титановых сплавов оказывает легирование [3, 4].
Максимальные значения прочности и удовлетво-
рительная пластичность среди всех титановых
сплавов наблюдаются в сплавах переходного
класса и псевдо-β сплавах [5]. Типичным режи-
мом термической обработки данных сплавов яв-
ляется закалка из двухфазной (α + β)-области и
последующее старение, в результате которой в
сплаве формируется бимодальная микрострук-
тура. Происходящее при старении перераспре-

деление легирующих элементов между фазами
определяет физико-механические свойства эле-
ментов структуры, влияет на уровень упрочне-
ния α-, β-фаз, критические напряжения начала
пластической деформации, проницаемость меж-
фазных границ [6–8]. В работах [9, 10] были пред-
ставлены результаты исследования изменения
структуры, фазового состава, параметров и уров-
ня легирования фаз, и их влияния на упрочнение
при старении закаленного сплава Ti–10V–2Fe–
3Al. Впервые было показано, что перераспределе-
ние легирующих элементов (Al, V, Fe) в ходе ста-
рения между β-фазой, первичной и вторичной
α-фазами обеспечивает закономерное изменение
периодов кристаллических решеток этих струк-
турных составляющих. Целью настоящей работы
являлось сравнительное исследование эволюции
структуры при старении высокопрочных титано-
вых сплавов Ti–10V–2Fe–3Al, VST5553 и Beta-
21S с различной стабильностью β-твердого раство-
ра и различными системами легирования для под-
тверждения полученных ранее закономерностей
при изучении старения сплава Ti–10V–2Fe–3Al.

УДК 669.715

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ
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МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ
Материалом исследования были деформиро-

ванные в (α + β)-области полуфабрикаты из спла-
вов VST5553 (Ti–5Al–5V–5Mo–3Cr–0.5Fe вес. %),
Ti–10V–2Fe–3Al (Ti–10V–2Fe–3.0Al вес. %), и
Beta-21S (Ti–3Al–15Mo–2.7Nb–0.2Si вес. %) про-
изводства ПАО “Корпорация ВСМПО-АВИСМА”
(в скобках указан средний марочный состав ис-
следуемых сплавов). Первая ступень термообра-
ботки сплавов включала закалку в воду с темпера-
туры (α + β)-области для получения одинаковой
объемной доли первичной α-фазы примерно 12–
15%, вторая – старение при температуре 500°C с
выдержкой в интервале от 15 мин до 32 часов в
трубчатой электропечи с последовательной вы-
грузкой образцов из одной садки. Для сплава Ti–
10V–2Fe–3Al методом дифференциальной ска-
нирующей калориметрии было проведено старе-
ние в течении примерно 1 мин.

Микроструктуру сплавов исследовали на раст-
ровом электронном микроскопе (РЭМ) Quanta
3D FEG c использованием детектора обратно-от-
раженных электронов (BSED). Объемную долю
α-фазы титана оценивали с помощью программ-
ного пакета анализа изображений Analysiswork.
Рентгеноструктурный фазовый анализ (РСФА)
образцов проводили с использованием дифрак-
тометра Bruker D8 Advance с детектором LynxEye
в CuKα-излучении (напряжение на трубке 40 кВ,
ток 40 мА). Дифрактограммы были записаны в
диапазоне углов 2θ = 34°–120° с шагом 0.01° и
экспозицией в точке 1 с. Полнопрофильный ана-
лиз полученных дифрактограмм проводили в
программе TOPAS 3 методом Паули. Для подгон-
ки профильной функции уточняли параметры
модели, состоящей из трех фаз (в скобках указана
их пространственная группа симметрии): две
α-фазы (P63/mmc) первичная (αП), вторичная (αВ)
и матричная β-фаза (Im-3m). Качество подгонки
профиля оценивали по весовому фактору недо-
стоверности Rwp, а также визуально по разност-
ной кривой. Юстировку дифрактометра проводи-
ли, используя эталон корунда (NIST SRM 1976b).

Программный пакет JMatPro был использован
для оценки равновесного содержания легирую-
щих элементов в α- и β-фазе сплава Ti–10V–2Fe–
3Al при температуре закалки и старения.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Микроструктура сплавов после закалки харак-

теризуется наличием в β-матрице частиц первич-
ной αП-фазы глобулярной морфологии размером
от 0.5 до 3 мкм (рис. 1, αП-фаза имеет темный
контраст на снимках), объемная доля которой в
рассмотренных сплавах составляет 12–15%.

В ходе старения сплавов β-твердый раствор
распадается с выделением αВ-фазы, при этом ки-

нетика распада определяется стабильностью
β-твердого раствора в каждом сплаве (рис. 2–4).
Как было показано в работах [11, 12] образование
частиц αВ-фазы в сплаве Ti–10V–2Fe–3Al проис-
ходит очень быстро. В работе [11] методом изме-
рения электросопротивления при нагреве сплава
Ti–10V–2Fe–3Al было установлено, что после за-
калки из β-области распад β-твердого раствора
начинается менее чем за 70 с на пике С-кривой,
которому соответствует температура примерно
540°C. Частицы αВ-фазы гомогенно выделяются
во всем объеме β-твердого раствора и имеют раз-
меры менее 15 нм [12]. В ходе дальнейшего старе-
ния сплава Ti–10V–2Fe–3Al размер частиц αВ-фа-
зы увеличивается и после 32 ч толщина пластинок
возрастает до 40 нм (рис. 2). Стабильность твер-
дого раствора к распаду зависит от температуры
старения и от содержания и типа легирующих
элементов. С уменьшением температуры обра-
ботки на твердый раствор (ниже температуры по-
лиморфного превращения) доля αП-фазы в струк-
туре сплавов возрастает, в результате перераспре-
деления легирующих элементов между фазами
содержание β-стабилизирующих элементов в
β-твердом растворе увеличивается [13, 14], что
может оказывать влияние на кинетику распада
твердого раствора. В случае сплава VST5553, зака-
ленного c температур на 28°С выше и ниже тем-
пературы полиморфного превращения, стабиль-
ность твердого раствора при старении сплава су-
щественно не изменяется, распад при 500°С
начинается за 2–3 мин [15]. В отличии от сплава
Ti–10V–2Fe–3Al образование частиц αВ-фазы в
объеме твердого раствора сплавов VST5553 и
Beta-21S происходит постепенно [14–16], что со-
гласуется с результатами настоящего исследова-

Рис. 1. Микроструктура сплава VST5553 после закалки.

5 мкм
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ния, (рис. 3а и 4а). В сплаве Beta-21S после 2 ч ста-
рения в части объема твердого раствора выделе-
ния αВ-фазы не произошло (рис. 4б), в то время
как в других сплавах αВ-фаза выделилась по всему
объему β-фазы. С увеличением количества β-ста-
билизирующих элементов в сплавах стабильность

твердого раствора повышается, что характерно
для титановых сплавов [17]. Численной характе-
ристикой степени легирования сплава, как из-
вестно, служит так называемый молибденовый
эквивалент [4], который для исследованных спла-
вов Ti–10V–2Fe–3Al, VST5553 и Beta-21S состав-

Рис. 2. Микроструктура сплава Ti–10V–2Fe–3Al после старения 500°С: 1 мин (а), 2 (б), 32 ч (в).

500 нм 1 мкм 1 мкм

(а) (б) (в)

Рис. 3. Микроструктура сплава VST5553 после старения 500°С: 15 мин (а), 2 (б), 32 ч (в).

1 мкм 1 мкм 1 мкм

(а) (б) (в)

Рис. 4. Микроструктура сплава Beta-21S после старения 500°С: 1 (а), 2 (б), 32 ч (в).

1 мкм 1 мкм 1 мкм

(а) (б) (в)
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ляет 12.1, 14.8, 15.8 соответственно. В такой же по-
следовательности возрастает стабильность твер-
дого раствора в данных сплавах.

На рис. 5а представлены дифрактограммы, по-
лученные с образцов сплава VST5553 после старе-
ния. Первичная и вторичная α-фаза в сплавах ти-
тана имеют гексагональную плотноупакованную
кристаллическую решетку с близкими парамет-
рами ввиду небольшого отличия их химического
состава, поэтому дифракционные линии данных
фаз на дифрактограммах накладываются друг на
друга. С помощью метода полнопрофильного
РСФА проведено разделение дифракционнных
линий (рис. 5б), и полученные зависимости пери-
одов кристаллической решетки фаз от продолжи-
тельности старения сплавов представлены на
рис. 6. Период a кристаллической решетки вто-
ричной αВ-фазы в сплавах VST5553 и Beta-21S
уменьшается при старении в противоположность
сплаву Ti–10V–2Fe–3Al, период а которого так
же как и период с всех сплавов возрастает с увели-
чением продолжительности старения (рис. 6а,
6б), что связано с перераспределением легирую-
щих элементов между фазами. Стремясь к равно-
весию, β-стабилизирующие элементы диффун-
дируют из образовавшейся αВ-фазы в β-твердый
раствор, алюминий диффундирует из β-фазы
преимущественно в αВ-фазу. Уменьшение содер-
жания ванадия и хрома в αВ-фазе повышает пери-
оды а и с, в то время как уменьшение содержания
молибдена существенно не влияет на период а, но
снижает период с [18]. Повышение содержания
алюминия в α-фазе снижает периоды ее кристал-
лической решетки и увеличивает параметр с/а
[19]. Поэтому при обогащении α-фазы алюмини-
ем ее период с/а возрастает. Наибольшее измене-
ние периода с αВ-фазы при старении наблюдается
в сплаве Beta-21S, соответственно и параметр с/а

αВ-фазы данного сплава изменяется больше, чем
в других сплавах. Минимальное изменение с/а
αВ-фазы имеет сплав Ti–10V–2Fe–3Al. В данном
сплаве высокое содержание ванадия, который
понижает параметра с/а [20], поэтому при старе-
нии ванадий, диффундируя в β-твердый раствор,
может компенсировать влияние приходящего из
матрицы алюминия, тем самым нивелировать из-
менение с/а. Соотношение параметров с/а пер-
вичной αП-фазы при старении во всех сплавах су-
щественно не изменяется и сохраняется выше,
чем у αВ-фазы, что связано с более высоким со-
держанием алюминия в первичной αП-фазе. Это
так же наблюдалось в сплаве Ti6Al4V [21]. В спла-
ве VST5553 содержание алюминия (5 вес. %), по-
вышающего с/а, выше, чем в сплавах Ti–10V–
2Fe–3Al и Beta-21S (3 вес. %), что объясняет са-
мое высокое соотношение параметров с/а αП-фа-
зы среди рассматриваемых сплавов (1.598, 1.595 и
1.596 соответственно).

При увеличении продолжительности старения
объем элементарной ячейки кристаллической ре-
шетки β-фазы во всех сплавах уменьшается
(рис. 6г), что приводит к наблюдаемому смеще-
нию углового положения дифракционных линий
β-фазы в область больших углов 2θ, (см. рис. 5). В
ходе старения, стремясь к равновесию, β-стаби-
лизирующие элементы диффундируют из образо-
вавшейся αВ-фазы в β-твердый раствор, при этом
в единице объема β-фазы концентрация β-стаби-
лизирующих элементов увеличивается, что при-
водит к уменьшению объема элементарной ячей-
ки β-фазы. Наименьший период кристалличе-
ской решетки среди рассмотренных сплавов
после старения в сплаве Ti–10V–2Fe–3Al, наи-
больший в Beta-21S, (рис. 6г). Наблюдаемое раз-
личие связано с меньшим влиянием молибдена, в
сравнении с ванадием, железом и хромом на пе-

Рис. 5. Дифрактограммы исследованных образцов сплава VST5553 после закалки и старения (а) и профили линий от-
дельных фаз после старения при 500°С длительностью 0.5 и 32 ч (б).
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риод кристаллической решетки β-фазы [3, 18].
При увеличении продолжительности старения от
0 (закаленное состояние) до 32 ч наблюдается
уменьшение объема элементарной ячейки (∆V)
αП-фазы на 0.065–0.110 Å3. При этом объем эле-
ментарной ячейки αВ-фазы во всех сплавах воз-
растает, что связано с переходом β-стабилизиру-
ющих элементов из αВ-фазы в β-твердый раствор.
Объем элементарной ячейки αВ-фазы становится
больше объема элементарной ячейки αП-фазы
после старения продолжительностью около 10 ч в
Ti–10V–2Fe–3Al и после 16 ч в случае VST5553, а
в сплаве Beta-21S значения становятся равными к
32 ч старения. Наблюдаемое снижение объема
элементарной ячейки первичной α-фазы при ста-
рении во всех рассмотренных сплавах, по нашему
мнению, может быть связано с ее обогащением

β-стабилизаторами при старении, для подтвер-
ждения требуются дополнительные прецизион-
ные исследования.

Так как распад метастабильного β-твердого
раствора в сплаве Ti–10V–2Fe–3Al происходит во
всем объеме матрицы при нагреве до температу-
ры старения [12], то высокая объемная доля αВ-фа-
зы позволяет получать рентгеновские дифракто-
граммы и анализировать периоды кристалличе-
ских решеток фаз в самой начальной стадии
старения, что затруднительно для двух других
рассмотренных сплавов. Поэтому для оценки
влияния легирующих элементов в сплаве Ti–
10V–2Fe–3Al на периоды кристаллической ре-
шетки фаз был произведен расчет изменения объ-
ема элементарной ячейки кристаллических реше-
ток β- и αВ-фазы после старения продолжительно-
стью 32 ч относительно закаленного состояния для
β-фазы и состояния после нагрева до 500°С для
αВ-фазы. Затем было проведено сравнение расчет-
ных значений с экспериментально полученными
методом полнопрофильного РСФА. Содержание
алюминия, ванадия и железа в β- и α-фазе в рав-
новесии при температурах, соответствующих
I (закалке) и II (старению) ступени термообра-
ботки, были получены с помощью моделирова-
ния фазовых превращений в программе JMatPro
(табл. 1).

Рис. 6. Зависимости периодов решетки а и с, параметра с/а вторичной α-фазы (а–в), объема элементарной ячейки
β-фазы (г), объема элементарной ячейки первичной (д) и вторичной α-фазы (е) в исследованных сплавах от длитель-
ности старения при температуре 500°С.

32.0
32.5
33.0
33.5
34.0
34.5
35.0

0 10 20 30
Время, ч

(г)

Ti10-2-3
Ti5553
Beta-21S

V 
�,

 Å
3

2.922

2.927

2.932

2.937

2.942

0 10 20 30
Время, ч

(а)

Ti10-2-3
Ti5553
Beta-21S

a 
�

B
, Å

34.0

34.2

34.4

34.6

34.8

35.0

0 10 20 30
Время, ч

(д)

Ti10-2-3
Ti5553
Beta-21S

V 
�

П
, Å

3

4.580
4.600

4.640

4.680
4.660

4.620

4.700

0 10 20 30
Время, ч

(б)

Ti10-2-3
Ti5553
Beta-21S

c 
�

B
, Å

34.0

34.2

34.4

34.8

34.6

35.0

0 10 20 30
Время, ч

(е)

Ti10-2-3
Ti5553
Beta-21S

V 
�

B
, Å

3

1.560

1.570

1.580

1.590

1.600

0 10 20 30
Время, ч

(в)

Ti10-2-3
Ti5553
Beta-21S

c/
a 
�

B
, Å

Таблица 1. Содержание легирующих элементов в рав-
новесии при температуре, соответствующей обработке
на I и II ступени, в сплаве Ti–10V–2Fe–3Al

T, °С
Содержание

в β-фазе, ат. %
Содержание

в α-фазе, ат. %

Al Fe V Al Fe V

775 5.22 1.61 9.83 6.65 0.01 1.67
500 3.66 5.40 30.32 6.01 0.02 1.28
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Изменение объема элементарной ячейки кри-
сталлической решетки β-фазы было рассчитано
как аддитивное влияние разницы концентрации
легирующих элементов в данной фазе (алюми-
ния, ванадия, железа) в равновесном состоянии
при температуре обработки на I и на II ступени,
согласно JmatPro. Изменение концентрации
определенного легирующего элемента умножали
на коэффициент его влияния на периоды кристал-
лической решетки фазы, табл. 2 [18, 19]. Измене-
ние объема элементарной ячейки кристалличе-
ской решетки вторичной αВ-фазы было рассчита-
но как аддитивное влияние разницы химического
состава в равновесном состоянии β-фазы при тем-
пературе обработки на I ступени и химического
состава α-фазы при 500°С (согласно JMatPro).

Учитывались концентрации легирующих эле-
ментов (алюминия, ванадия) умноженные на со-
ответствующий коэффициент влияния легирую-
щего элемента на периоды кристаллической ре-
шетки α-фазы (табл. 2). Влияние железа на
периоды кристаллической решетки α-фазы не
учитывалось, так как данный элемент имеет ми-
нимальную растворимость в α-фазе [3].

Полученные расчетные значения изменения
объема элементарной ячейки кристаллической
решетки β- и α-фазы имеют один порядок со зна-
чениями, полученными методом полнопрофиль-
ного РСФА (табл. 3). Поэтому сравнение расчет-
ного и экспериментально полученного объема
элементарной ячейки фаз подтверждает, что при-
рода изменения периодов кристаллической ре-
шетки фаз в рассмотренных сплавах связана с пе-
рераспределением легирующих элементов между
фазами в процессе старения. Наблюдаемые чис-
ловые отличия могли возникнуть по двум причи-
нам. Во-первых, из-за принятого приближения
использования химического состава β-фазы после
закалки в качестве начального химического соста-
ва зародившейся вторичной αВ-фазы. Во-вторых,
из-за неточности рассчитанного в JMatPro равно-
весного химического состава α-фазы при 500°С,
который отличается от фактического состава
αВ-фазы, образующейся в присутствии αП-фазы.
Последнее подтверждается наблюдаемым отли-
чием параметра с/а для α-фаз, отмеченным ранее.

Таким образом, метод полнопрофильного
рентгеноструктурного анализа позволяет иссле-
довать характер перераспределения легирующих
элементов между фазами при старении высоко-
прочных сплавов титана. Полученные в работе
результаты могут быть использованы для количе-
ственной оценки влияния каждого растворенно-
го элемента на параметры кристаллической ре-
шетки фаз. Это может быть полезно для разработ-
ки моделей, которые позволят прогнозировать
механические свойства сплавов на основе тео-
рии упругости. Эти модели могут помочь в раз-

работке новых металлических сплавов с опти-
мальными механическими свойствами, которые
будут использоваться в различных отраслях про-
мышленности.

ВЫВОДЫ

В работе было проведено исследование струк-
туры и фазового состава закаленных высокопроч-
ных титановых сплавов VST5553, Ti–10V–2Fe–
3Al, Beta-21S в ходе старения при температуре
500°С. Определены параметры кристаллической
решетки фаз методом полнопрофильного анали-
за рентгеновских дифрактограмм. Установлено,
что:

1. При увеличении времени старения во всех
сплавах происходит увеличение объема ячейки
αВ-фазы и уменьшение объема ячейки αП-фазы и
β-фазы;

2. Соотношение параметров с/а αП-фазы воз-
растает с увеличением содержания Al в сплавах и
при старении сплавов существенно не изменяет-
ся и сохраняется выше, чем у αВ-фазы, что связа-
но с более высоким содержанием Al в αП-фазе;

3. Соотношение параметров с/а αВ-фазы зави-
сит от времени старения, типа и содержания
β-стабилизирующих элементов в сплавах, среди
рассмотренных в работе сплавов наибольшее в
сплаве Ti–10V–2Fe–3Al, наименьшее в Beta-21S.

Таблица 2. Коэффициенты, отражающие влияние до-
бавления 1 ат. % легирующего элемента на объем эле-
ментарной ячейки α- и β-фазы (по данным из [18, 19])

Элемент ∆Vα, нм3/ат. % ∆Vβ, нм3/ат. %

Al –0.0000054 –0.0000498
Fe –0.0001128 –0.0001743
V –0.0000613 –0.0000830

Mo +0.0000215 –0.0000406
Cr –0.0001619 –0.0001259
Nb +0.0000379 +0.0000042

Таблица 3. Расчетные и экспериментальные значения
изменения объема элементарной ячейки β- и α-фазы
сплава Ti–10V–2Fe–3Al после старения продолжи-
тельностью 32 часа относительно закаленного состоя-
ния для β-фазы и состояния после нагрева до 500°С
для αВ-фазы

∆Vβ, нм3

(РСФА)
∆Vβ, нм3

(расчет)
∆Vαβ, нм3

(РСФА)
∆Vαβ, нм3

(расчет)

–0.00162 –0.00228 0.00050 0.00052
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Методами компьютерного моделирования исследованы структура, точечные дефекты, самодиффу-
зия и диффузия Со для четырех энергетически предпочтительных границ зерен (ГЗ) с осью наклона

 в гексагональном плотноупакованном (ГПУ) Ti. Методом молекулярно-статического моде-
лирования рассчитаны структура и энергии рассматриваемых границ, а также энергии образования
точечных дефектов в них. Продемонстрированы зависимости энергий образования точечных де-
фектов от расстояния от плоскости границы зерна. Методом молекулярной динамики рассчитаны
коэффициенты зернограничной самодиффузии для рассматриваемых ГЗ. Результаты моделирова-
ния самодиффузии сравниваются с имеющимися экспериментальными данными. Также выполне-
но моделирование зернограничной диффузии Со в α-Ti. Показано, что структура ГЗ влияет на па-
раметры зернограничной диффузии как в случае самодиффузии, так и в случае примесной диффу-
зии, и коэффициенты зернограничной диффузии могут отличатся на несколько порядков, в
зависимости от структуры.
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ВВЕДЕНИЕ
Титан имеет широкий спектр применений в

медицине и является важным металлом в аэро-
космической технике. Атомная структура и энер-
гия границ зерен (ГЗ), а также энергия образова-
ния в них точечных дефектов существенно влия-
ют на многие свойства поликристаллических
материалов [1]. Прямое экспериментальное
определение этих параметров связано со значи-
тельными трудностями. Поэтому атомистическое
моделирование структуры и свойств ГЗ получило
широкое распространение. На сегодняшний день
опубликован ряд работ и обзоров, посвященных
изучению и моделированию структуры и энергии
границ зерен, а также энергий образования то-
чечных дефектов в них. Однако в большинстве
публикаций изучали металлы с кубической
структурой [2–9]. Гораздо меньше исследований
посвящено ГПУ металлам, особенно титану. Су-
ществует лишь несколько работ, посвященных
моделированию ГЗ в титане, например, [10–16].
Эти публикации в основном посвящены изучению
деформации и зернограничных дислокаций, и
только в трех публикациях были рассчитаны энер-

гии образования вакансий в ГЗ титана [16–18]
Практически нет исследований, которые бы
определяли энергии собственных или примесных
внедренных атомов в ГЗ α-Ti.

Имеется несколько публикаций по экспери-
ментальному определению параметров зерногра-
ничной самодиффузии и примесной диффузии в
титане [19–21]. Эти результаты касаются больше-
угловых ГЗ общего типа. В то же время важно
знать параметры диффузии вдоль некоторых спе-
циальных ГЗ. Экспериментальное определение
параметров диффузии вдоль специальных границ
представляет значительные трудности, и на сего-
дняшний день такие результаты для титана отсут-
ствуют в литературе. Больше возможностей
предоставляет атомистическое моделирование
зернограничной диффузии, но имеется только
две публикации, в которых были рассчитаны па-
раметры зернограничной диффузии в специаль-
ных ГЗ титана [17, 22]. Таким образом, очевидно,
что в настоящее время имеется недостаточно ин-
формации об энергии образования точечных де-
фектов в границах зерен и зернограничной диф-
фузии в титане.

 
 2110

[ ]2 1 10
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СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
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Цель настоящей работы – моделирование
диффузии в четырех симметричных границах на-
клона с осью наклона  в α-Ti, расчет струк-
туры и энергии исследуемых ГЗ, энергии образо-
вания точечных дефектов в них. Для исследова-
ния были выбраны двойниковые границы 

  и симметричная граница наклона
 В наших недавних работах рассчитана

структура и энергия ГЗ, энергия образования ва-
кансий и зернограничная самодиффузия по ва-
кансионному механизму для нескольких специаль-
ных ГЗ α-Ti [17, 18]. В настоящей работе поставлена
задача выполнить моделирование зернограничной
самодиффузии отдельно по междоузельному и по
вакансионному механизмам, а также диффузии
кобальта вдоль ГЗ α-Ti.

МЕТОДИКА 
АТОМИСТИЧЕСКОГО МОДЕЛИРОВАНИЯ

Для проведения расчетов использовали потен-
циал межатомного взаимодействия 2NN MEAM
для системы титан–кобальт, основанный на мо-
дифицированном методе погруженного атома
[23]. Файл потенциала получен из репозитория
NIST [24]. Период решетки, энергии связи, моду-
ли упругости, поверхностная энергия и энергии
образования вакансий, рассчитанные с использо-
ванием этого потенциала для ГПУ-титана, хоро-
шо согласуются с экспериментальными значени-
ями этих параметров (табл. 1). Этот потенциал
был разработан для двойной системы Co–Ti. По-
этому он может быть использован для моделиро-
вания диффузии кобальта в ГЗ ГПУ титана.

Метод молекулярной статики (МС) был ис-
пользован для расчета структуры и энергии гра-
ниц зерен, а также энергий образования в них то-
чечных дефектов. В этом методе, по умолчанию,
отсутствует движение атомов, поэтому считается,
что отсутствие температуры соответствует услов-
ному 0 К. Используя программу LAMMPS [29],
расчеты выполнены для 4 специальных ГЗ накло-
на с осью  которые согласно [12] и [17]

[ ]2 1 10

( )01 11 ,
( )01 12 , ( )01 13
( )0221 .

[ ] 2 1 10 ,

имеют минимальные энергии образования соот-
ветствующих ГЗ. Это три двойниковые ГЗ:

 θ = 64.3°;  θ = 86.62°;  θ =
= 124.12° и одна симметричная ГЗ  θ = 150.3°.

Блок МС-моделирования показан на рис. 1.
Периодические граничные условия заданы во
всех трех направлениях. Блок содержит 2 зерна
(Зерно 1 и Зерно 2), которые повернуты относи-
тельно друг друга вокруг оси наклона z на угол Θ,
соответствующий специальному углу разориен-
тации. Полученный бикристалл содержит 2 оди-
наковые ГЗ: в центре и по краям блока. Для фор-
мирования геометрии моделируемого блока ис-
пользована программа ATOMSK [30]. В качестве
визуализатора для структурного анализа исполь-
зована программа OVITO [31].

На этапе построения ГЗ атомы выстраивали до
границы зерен, и соседние зерна могли содержать
атомы, расположенные очень близко друг к другу.
Удаление атомов, расположенных слишком близ-
ко друг к другу, осуществляли путем определения
критического расстояния между ними. Структура
ГЗ и энергия для каждой разориентации были
получены для различных исходных конфигура-
ций в результате поиска локального минимума
энергии с использованием метода сопряженных
градиентов.

Энергию ГЗ рассчитывали из выражения:

(1)

где Ep – полная потенциальная энергия релакси-
рованного бикристалла, N – число атомов систе-
мы, Ecoh – энергия когезии (энергия связи на атом
в идеальном кристалле), S – площадь ГЗ. Множи-
тель 2, присутствующий в знаменателе, необхо-
дим, так как в системе две ГЗ.

В работе были рассчитаны энергии образова-
ния точечных дефектов в различных позициях в
исследуемых ГЗ на разных расстояниях от плос-

( )01 13 , ( )01 12 , ( )01 11 ,
( )0221 ,

−= P coh
ГЗ ,

2
E NEE

S

Таблица 1. Сравнение экспериментальных значений характеристик α-титана со свойствами, рассчитанными на
основе выбранного потенциала межатомного взаимодействия

Ecoh – энергия когезии, Esurf – поверхностная энергия, Evac – энергия образования вакансий.

Свойство a, нм c/a
Ecoh, 

эВ/атом
C11, 
ГПа

C12, 
ГПа

C44, 
ГПа

C13, 
ГПа

C33, 
ГПа

C66, 
ГПа

Объемный 
модуль 

упругости, 
ГПа

Esurf, 
Дж/м2

Evac, 
эВ

Экспери-
мент

0.295 
[25]

1.587 
[25]

4.85 
[26]

176.1 
[26]

86.9 
[26]

50.8 
[26]

68.3 
[26]

190.5 
[26]

44.6 
[26]

105.1 
[25]

1.92 
[28]

1.27 
[27]

Расчет 0.295 1.633 4.87 174 82 41 73 185 46 109.75 2.1 1.78
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кости границы. Энергия образования точечных
дефектов рассчитана по формуле:

(2)

Здесь  – начальная энергия системы, перед
удалением или добавлением атома,  – общее
число атомов,  – энергия системы после удале-
ния или добавления атома, Ei/N0 – энергия на
атом. Энергия образования вакансии определена
как энергия, необходимая для удаления атома в
ГЗ и создания его в решетке бесконечно далеко от
ГЗ, что соответствует знаку минус. Энергия обра-
зования собственного атома внедрения определе-
на как энергия, необходимая для удаления атома
в решетке бесконечно далеко от ГЗ и создания его
в ГЗ, что соответствует знаку плюс.

Энергия образования атома кобальта в пози-
ции внедрения в ГЗ рассчитана по формуле [32]:

(3)

где  – начальная энергия системы,  – энергия
системы после добавления атома кобальта, и

– энергия связи атома кобальта.
В табл. 2 для исследуемых ГЗ приведены раз-

меры блоков моделирования, количество атомов

( )= − ±pd 0
0

1   .i
f

EE E N
N

iE
0N

fE

−= − Co
Co coh, f iE E E E

iE fE

Co
cohE

в них, энергии ГЗ, минимальные энергии образо-
вания собственных точечных дефектов и внед-
ренных атомов кобальта в ГЗ.

Для проверки стабильности границы при ко-
нечной температуре и расчета коэффициента
диффузии применяли метод прямой молекуляр-
ной динамики. Использовали изотермо-изобари-
ческий ансамбль (NPT). Изменение температуры
контролировали при помощи термостата Нозе–
Гувера [33].

В случае МД-моделирования при повышен-
ных температурах может происходить миграция
границы. Поэтому для предотвращения мигра-
ции ГЗ использовали фиксированные условия на
краях блока моделирования. Фиксированные
условия достигали путем выключения термостата
в атомах, находящихся в этой области (ширина
области порядка 0.5 нм). На рис. 2 показана схема
блока МД-моделирования.

После молекулярно-статического моделиро-
вания структуры ГЗ был сформирован блок моде-
лирования, содержащий около 20000 атомов. Дан-
ный блок для каждой ГЗ использовали как началь-
ное условие МД-моделирования для проверки
стабильности структуры ГЗ и расчета коэффици-
ента зернограничной диффузии.

Проверку стабильности структуры проводили
следующим образом. Выполняли нагрев системы

Рис. 1. Пример блока моделирования, содержащего 2 зерна, повернутых относительно друг друга на угол Θ.

ГЗ

ГЗ

x

z

y

y

x

�

Таблица 2. Размеры блоков моделирования для каждой ГЗ, количество атомов в них, энергии ГЗ, минимальные
энергии образования вакансий (Evac), собственных атомов внедрения (Eint) и внедренных атомов кобальта (ECo)
в ГЗ

Угол 
разориентации

Плоскость Размеры блока моделирования Количество 
атомов в блоке 
моделирования

EГЗ, 
мДж/м2

Evac, эВ Eint, эВ ECo, эВ
ГЗ Lx, Å Ly, Å Lz, Å

64.3° 107.5 124.6 29.2 22080 114.5 1.562 2.019 –0.356

86.62° 111.2 125.4 29.2 23040 266.6 1.058 1.779 0.065

124.12° 107.9 115.6 29.2 20400 96.6 1.401 2.464 0.729

150.3° 98.66 128.4 29.2 20800 506.8 1.003 1.604 –0.007

( )01 13

( )01 12

( )01 11

( )0221
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до заданной температуры в течение 2 нс, затем
производили отжиг в течение 20 нс, после чего за-
пускали процедуру минимизации энергии ГЗ.

В результате анализа полученных выходных
данных проверяли структуру на стабильность при
различных температурах с помощью программы
OVITO [31] и встроенных в него модификаций
для анализа структуры, таких как CNA [34]. Эта
проверка показала, что структуры всех рассмот-
ренных ГЗ стабильны вплоть до 1100 K.

В работе выполнено моделирование зерногра-
ничной самодиффузии как для вакансионного,
так и для междоузельного механизмов. Это было
сделано, поскольку в публикациях по атомисти-
ческому моделированию диффузии сообщали о
возможности реализации различных механизмов
массопереноса [35, 36]. В результате был установ-
лен доминирующий механизм самодиффузии.

Перед расчетом в границе зерна создавали
один точечный дефект в положении, соответству-
ющем минимальной энергии образования точеч-
ного дефекта, и запускали моделирование. Вре-
менной шаг выбран порядка 1 фемтосекунды.
Время моделирования составляло 10 наносекунд.
При этом коллективное среднеквадратичное сме-
щение атомов в границе зерна рассчитывали по
формулам:

(4)

Расчет зернограничной диффузии проводили
в плоскости границы зерен в двух направлениях:

( )
( )

( )
( )

=

=

−
=

−
=
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2
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i i
i

i

x x
x t

n

z z
z t

n

в направлении оси наклона (направление z) и
перпендикулярно ей (направление x). Здесь xi и zi
координаты атомов в момент времени t; xi0 и zi0 –
начальные координаты атомов, n число атомов в
области ГЗ внутри блока. Ширину области ГЗ по-
лагали ~1 нм.

Коэффициенты зернограничной самодиффу-
зии рассчитывали по формулам:

(5)

где  и  – средние квадратичные сме-
щения (СКС) атомов в зоне ГЗ за время t, в соот-
ветствующих направлениях, параллельных плос-
кости ГЗ; n – число атомов в области ГЗ внутри
блока; N – число атомов на 1 точечный дефект.
Множитель n/N добавлен, чтобы учесть, что ко-
личество атомов в ГЗ в блоке моделирования от-
личается от количества атомов, приходящихся на
1 точечный дефект.

Количество атомов, приходящихся на 1 точеч-
ный дефект, рассчитывали как величину, обрат-
ную равновесной концентрации точечных дефек-
тов, :

(6)

При расчете равновесной концентрации то-
чечных дефектов мы предполагали, что в реальном
материале точечных дефектов с минимальной
энергией образования подавляющее большин-
ство. С учетом этого равновесную концентрацию
точечных дефектов рассчитывали по формуле:

(7)

где  – минимальная энергия образования
точечного дефекта в ГЗ, T – абсолютная темпе-
ратура.

При расчете зернограничной диффузии ко-
бальта в титане предполагали, что она протекает
по межузельному механизму. Это предположение
основано на результатах мессбауэровских иссле-
дований, показавших, что реализуется междо-
узельный механизм зернограничной диффузии,
если размер диффундирующего атома заметно
меньше размера матричного атома [37]. Именно
этот случай реализуется для зернограничной
диффузии кобальта в титане, поскольку радиус
атомов кобальта (0.125 нм) намного меньше ради-
уса атомов титана (0.146 нм) [38].

Зернограничная диффузия кобальта в титане
рассчитана в диапазоне температур от 800 до
1100 К. Расчет проводили для 10 нс с шагом 1 фс.
Примесные атомы кобальта в количестве 8 ато-
мов создавали в позициях, соответствующих ми-
нимальной энергии образования атомов кобальта

( ) ( )
= =

2 2

 , ,
2 2
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x z

x t z tn nD D
t N t N
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Рис. 2. Схема блока молекулярно-динамического мо-
делирования. Серым цветом указана зона с фиксиро-
ванными атомами.
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в ГЗ титана, после чего запускали моделирование.
Коэффициенты зернограничной диффузии гра-
ниц зерен в ГЗ титана рассчитывали по следую-
щим формулам:

(8)

где  и  – СКС атомов кобальта в зоне
ГЗ вдоль зернограничной плоскости, за период t.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Расчетные энергии ГЗ приведены в табл. 2, а

релаксированные структуры ГЗ показаны на
рис. 3. Для демонстрации структур ГЗ использо-
ван анализ атомного окружения (CNA) [34],
встроенный в OVITO [31], что позволяет опреде-
лить тип решетки (ГПУ обозначен красным,
ГЦК – зеленым, типы, не относящиеся к основ-
ным – белым). Как видно на рис. 3, структуры со-
стоят из одинаковых повторяющихся структур-
ных элементов, что характерно для симметрич-
ных границ наклона.

Экспериментальное определение энергий спе-
циальных ГЗ является сложной задачей, и в лите-
ратуре отсутствуют достоверные данные об энер-
гии специальных границ зерен в поликристалли-
ческом титане. Поэтому мы сравнили результаты,

( ) ( )
= =

2 2

_ Сo _ Сo, ,
2 2

i i
x z

x t z t
D D

t t
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ix t ( )2

iz t

полученные в данной работе, с результатами рас-
четов, представленными в литературе. Структура
и энергии ГЗ в титане, полученные в данной ра-
боте, близки к результатам, приведенным в рабо-
тах [13] и [18], в которых аналогичные расчеты
проводили с другим потенциалом межатомного
взаимодействия.

Результат расчетов энергии образования ва-
кансий представлен как функция энергии от рас-
стояния от ГЗ на рис. 4. Как видно из этого гра-
фика, ширина области ГЗ, в которой энергия об-
разования вакансии значительно меньше, чем в
объеме, составляет около 1 нм. Почти такая же
ширина области ГЗ, в которой энергия образова-
ния вакансий заметно меньше, чем в объеме, бы-
ла получена в работах [39–41]. Эта величина была
принята за ширину ГЗ, которая использована при
расчете зернограничной самодиффузии. Следует
отметить, что положения вакансии в области ГЗ
могут иметь более высокую энергию, чем в объе-
ме. Аналогичную ситуацию наблюдали в [14].

На рис. 5 представлены расчетные зависимо-
сти энергии образования собственных атомов
внедрения в рассматриваемых границах зерен.
Ширина приграничных областей, в которых
энергия образования собственных атомов внед-
рения значительно меньше, чем в объеме, состав-
ляет 1.0–2.0 нм. Это заметно больше, чем в случае
с вакансиями. Сравнение минимальных энергий

Рис. 3. Структура ГЗ наклона в α-Ti: а –  θ = 64.3°, б –  θ = 86.62°, в –  θ = 124.12°, г –  θ =
= 150.3°. В визуализации использован анализ CNA [34].
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образования собственных атомов внедрения и ва-
кансий (табл. 2) показывает, что энергия образо-
вания вакансий в границах значительно ниже,
чем у собственных атомов внедрения.

Процедура расчета энергии образования внед-
ренных в ГЗ атомов кобальта аналогична расчету
энергии образования собственных внедренных
атомов; атомы кобальта создавали в аналогичных
положениях, и энергия образования была рассчи-
тана с использованием уравнения (3). На рис. 6
представлены результаты расчетов образования
примесных атомов кобальта в исследуемых ГЗ
α-Ti. Ширина приграничной области, в которой
энергия образования атомов кобальта значитель-
но меньше, чем в объеме, примерно такая же, как
и в случае образования собственных атомов внед-
рения. Примечательно, что минимальная энер-
гия образования атомов кобальта значительно
ниже, чем энергия образования собственных ато-
мов внедрения, и ниже энергии образования ва-
кансий в ГЗ (табл. 2). Более того, энергия образо-

вания атомов кобальта может быть даже отрица-
тельной.

Позиции точечных дефектов с минимальной
энергией в ГЗ показаны на рис. 7. Эти позиции бы-
ли использованы в дальнейшем для моделирова-
ния диффузии по соответствующему механизму.

Поскольку точечные дефекты определяют
диффузию в ГЗ, концентрация точечных дефек-
тов (уравнение (7)) является важнейшим пара-
метром, от которого зависит коэффициент диф-
фузии. Доминирующий механизм диффузии за-
висит от типа точечных дефектов, концентрация
которых в ГЗ больше, то есть от концентрации то-
чечных дефектов определенного типа.

Концентрация соответствующих точечных де-
фектов сильно влияет на значения коэффициента
самодиффузии. В случае самодиффузии по меж-
доузельному механизму наблюдали непрямой ме-
ханизм диффузии. В случае непрямого механизма
внедренные атомы смещают соседние атомы в ре-
гулярной решетке в другие позиции внедрения и

Рис. 4. Энергии образования вакансий в исследуемых ГЗ.
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Рис. 5. Энергии образования собственных атомов внедрения в исследуемых границах зерен.
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Рис. 6. Энергия образования внедренного атома кобальта в ГЗ титана.
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точечных дефектов в ГЗ: a –  θ = 64.3°, б –  θ = 86.62°, в –  θ = 124.12°, г –  θ = 150.3°. Ви-
зуализация представлена с использованием анализатора структуры CNA. Символы ( ) и ( ) обозначают позиции,
соответствующие минимуму энергии образования атомов кобальта и собственных атомов внедрения, а символ ( )
обозначает минимальную энергию образования вакансии.
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занимают их место. Этот механизм диффузии на-
блюдали в работах [35, 36] при моделировании са-
модиффузии в меди и железе.

Как указывали выше, все исследованные ГЗ
сохраняют свою структуру до 1100 К, и в настоя-
щей работе расчеты зернограничной самодиффу-
зии в титане проводили в интервале температур
800–1100 К. Полученные результаты представле-
ны на рис. 8. Для зернограничной самодиффузии
в титане вакансионный механизм является доми-
нирующим. Это следует из сравнения темпера-
турных зависимостей коэффициента самодиффу-
зии в титане по вакансионному и междоузельно-
му механизмам.

Значения коэффициента самодиффузии для
разных ГЗ могут отличаться на несколько поряд-
ков. Аналогичную ситуацию наблюдали в работе
[35], где моделировали зернограничную само-
диффузию в меди. Для сравнения на рис. 8 пред-
ставлена экспериментальная температурная за-
висимость коэффициента зернограничной диф-
фузии в титане [20].

Видно, что коэффициенты для двух ГЗ 
θ = 86.62° и  θ = 150.3° по вакансионному
механизму весьма близки к экспериментальным,

( )01 12 ,
( )0221 ,

тогда как коэффициент диффузии в ГЗ 
θ = 64.3° и  θ = 124.12° на несколько поряд-
ков ниже экспериментальных значений. Суще-
ственная разница между расчетными и экспери-
ментальными значениями коэффициентов само-
диффузии для некоторых специальных границ
объясняется тем, что экспериментальные изме-
рения коэффициента зернограничной самодиф-
фузии проводились для обычных высокоугловых
границ зерен общего типа.

При изучении примесной зернограничной
диффузии кобальта нет необходимости делать
поправку на концентрацию точечных дефектов,
как в случае самодиффузии (уравнение (7)), когда
концентрация точечных дефектов экспоненци-
ально зависит от энергии их образования. Поэто-
му величина энергии образования атомов кобаль-
та в позициях внедрения в ГЗ Ti не может влиять
на коэффициент диффузии. В данной работе мо-
делировали зернограничную диффузию Co, кон-
центрация которого соответствовала разбавлен-
ному раствору.

Обнаружено, что примесные атомы кобальта,
случайно расположенные в ГЗ титана, в результа-
те диффузии стекают в определенные позиции в
границах зерен, так называемые ловушки, что со-

( )01 13 ,
( )01 11 ,

Рис. 8. Температурные зависимости коэффициента зернограничной самодиффузии в титане для вакансионного
(штриховая линия “-----”) и межузельного (сплошная линия “—”) механизмов массопереноса для направлений па-
раллельно (а) и перпендикулярно (б) оси наклона. На рис. 8а и 8б также представлены экспериментальные данные
(пунктирная линия из точек “······”).
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Рис. 9. Температурные зависимости коэффициента зернограничной диффузии кобальта в титане для направлений па-
раллельно (а) и перпендикулярно (б) оси наклона.
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ответствует зернограничной сегрегации приме-
сей. Положения ловушек определяются из моле-
кулярной статики и представляют собой энерге-
тически выгодные положения атомов кобальта
(рис. 7). Таким образом, существует два процесса,
потенциально влияющих на расчет коэффициен-
та диффузии – преимущественная диффузия по
ГЗ и перетекание атомов кобальта в энергетически
выгодные позиции, включая перескоки между
близкими энергетически выгодными позициями.

Если атомы кобальта поместить в энергетиче-
ски выгодные позиции до начала моделирования
диффузии, они редко покидают эти области. Что-
бы исключить влияние потока кобальта в ловуш-
ки на расчет диффузии, моделирование проводи-
ли с начальными положениями атомов кобальта в
ловушках.

Зернограничная диффузия кобальта в титане
рассчитана в диапазоне температур от 800 до
1100 K. Полученные результаты представлены на
рис. 9. Видно, что коэффициенты зерногранич-
ной диффузии кобальта в титане могут суще-
ственно различаться для разных границ, хотя и не
так сильно, как для самодиффузии.

В случае зернограничной диффузии Co в α-Ti
имеет место ее чередующийся характер, т.е. чере-
дование быстрой и медленной диффузии. След-
ствием такого характера массопереноса является
большая погрешность при определении коэффи-
циента диффузии. Чередование быстрой и мед-

ленной диффузии объясняется периодичностью
ловушек вдоль ГЗ.

Скорость диффузии различна для разных ГЗ и
разных направлений. Данные, представленные
на рис. 9, свидетельствуют о том, что диффузия в
границах зерен по разным направлениям полно-
стью определяется атомной структурой конкрет-
ной границы зерен, что предполагает и структуру
ловушек в ГЗ.

Сравнение коэффициентов зернограничной
самодиффузии и диффузии кобальта в титане по-
казывает, что кобальт диффундирует по границам
зерен титана значительно быстрее, чем происхо-
дит зернограничная самодиффузия.

На основании полученных температурных за-
висимостей коэффициентов самодиффузии и
диффузии кобальта в ГЗ определены энтальпии
активации зернограничной самодиффузии и
диффузии Со в ГЗ титана. Полученные результа-
ты представлены в табл. 3. Энтальпия активации
самодиффузии находится в разумном согласии с
экспериментом (1.94 эВ/атом [20] для самодиф-
фузии и 0.73 эВ/атом для зернограничной диффу-
зии Co в α-Ti [21]). Отметим, что энергия актива-
ции самодиффузии значительно выше энергии
активации диффузии атомов кобальта по грани-
цам зерен титана.

Экспериментальное исследование также по-
казало, что коэффициент самодиффузии значи-
тельно ниже, а энтальпия активации выше, чем в
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случае диффузии кобальта по границам зерен ти-
тана [19]. По-видимому, этот эффект объясняется
двумя обстоятельствами. Во-первых, различием в
механизмах зернограничной диффузии: диффу-
зия кобальта протекает по межузельному меха-
низму, а самодиффузия – по вакансионному [19].
Во-вторых, разница в энергиях образования ва-
кансий и внедренных атомов кобальта в α-Ti:
энергия образования внедренных атомов кобаль-
та значительно меньше энергии образования ва-
кансий.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Специальные ГЗ наклона с осью  в ГПУ
титане были изучены с помощью атомистическо-
го моделирования с использованием межатомно-
го потенциала на основе метода второго ближай-
шего соседа модифицированного встроенного
атома (2NN MEAM) для двойной системы Co–Ti.
Для исследования были выбраны четыре грани-
цы, соответствующие локальным минимумам
энергии ГЗ.

Методом молекулярной статики рассчитаны
структуры и энергии исследуемых ГЗ и энергии
образования в них точечных дефектов (вакансий,
собственных атомов внедрения, внедрений ато-
мов кобальта).

Продемонстрированы зависимости энергий
образования точечных дефектов от расстояния до
плоскости ГЗ. Показано, что ширина пригранич-
ной области, в которой энергия образования то-
чечных дефектов существенно меньше, чем в
объеме, составляет около 1 нм для вакансий и
1.0–2.0 нм для собственных атомов внедрения.

Методом молекулярной динамики оценена
термическая устойчивость исследуемых ГЗ, а так-
же проведено моделирование зернограничной
диффузии в температурном диапазоне стабиль-
ности структуры ГЗ.

[ ]2 1 10

Для определения доминирующего механизма
самодиффузии в ГЗ был проведен сравнительный
анализ параметров диффузии между системой,
содержащей вакансии, и системой, содержащей
собственные атомы внедрения. Для моделирова-
ния диффузии использован прямой метод МД.
Проведено сравнение коэффициента диффузии и
энергии активации.

Показано, что коэффициенты диффузии для
разных специальных границ могут различаться на
несколько порядков. Коэффициенты диффузии
атомов кобальта по границам зерен α-Ti на не-
сколько порядков выше коэффициентов зерно-
граничной самодиффузии, что объясняется дву-
мя причинами. Во-первых, самодиффузия проте-
кает по вакансионному механизму, тогда как
диффузия кобальта по границам зерен титана
идет по межузельному механизму. Во-вторых,
энергия образования вакансий в границах зерен
намного выше, чем внедренных атомов кобальта.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 21-13-00063,
https://rscf.ru/project/21-13-00063/, ИФМ УрО РАН).

При проведении работ был использован су-
перкомпьютер “Уран” ИММ УрО РАН.

Авторы выражают признательность Ю.Н. Гор-
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ПОВЕДЕНИЯ СВЕРХУПРУГОГО СПЛАВА Ti–18Zr–15Nb
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Биомедицинский сплав Ti–18Zr–15Nb (ат. %) с памятью формы подвергли осадке с истинной де-
формацией e = 0.7 по трем разным режимам: в диапазоне температур от 20 до 600°C при скорости
деформации ξ = 0.1 с–1; при температурах 250 и 300°C со скоростями деформации ξ = 0.1, 1 и 10 с–1;
деформация при температуре 300°С и скорости ξ = 0.1 с–1 после отжига при температуре 300°С раз-
ной продолжительности (τ = 10, 60, 300, 600 и 1200 с). Установлено, что с повышением температуры
условный предел текучести σ0.2 непрерывно снижается, при этом в интервале температур деформа-
ций 250–300°C наблюдается увеличение максимального напряжения σmax. В диапазоне температур
от 200 до 400°С на кривых течения наблюдаются колебания, амплитуда которых увеличивается с по-
вышением температуры. Изменение σ0.2 и σmax, а также наличие колебаний на диаграммах дефор-
мации связаны с протеканием динамического деформационного старения, сопровождающегося
выделением частиц избыточной ω-фазы при температурах 200–400°С. Повышение скорости дефор-
мации при температурах 250–300°С оказывает сильное влияние на деформационное поведение
сплава из-за значительного дополнительного деформационного разогрева. Так, увеличение скорости
деформации до ξ = 10 с–1 приводит к скачкообразному снижению напряжения, начиная с e ≈ 0.3, по-
сле чего кривая пластического течения приобретает волнообразную форму с низкой частотой коле-
баний напряжения. Основной фазой после всех режимов термомеханических испытаний является
ОЦК β-фаза. После отжига при 300°С с выдержкой более 300 с наблюдаются слабые линии ω-фазы,
а после деформации состаренного сплава значительно уширенные линии ω-фазы наблюдаются
только после длительной выдержки (1200 с).

Ключевые слова: сплав Ti–Zr–Nb с памятью формы, низкотемпературная деформация, термомеха-
ническое поведение, динамическое деформационное старение
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ВВЕДЕНИЕ

В последние десятилетия ведется разработка и
исследование безникелевых метастабильных ти-
тановых сплавов с памятью формы (СПФ) на ос-
нове Ti–Nb и Ti–Zr [1–3]. Благодаря наличию в
составе только биосовместимых компонентов и
высокой биомеханической совместимости, обес-
печенной низким модулем Юнга (E = 40–60 ГПа)
и сверхупругим поведением, эти сплавы являют-
ся перспективными для изготовления нагружае-
мых костных имплантатов [1–4]. В частности,
СПФ Ti–18Zr–15Nb (в ат. %) обладает повышен-
ным ресурсом обратимой деформации (около
6%) в сочетании с сверхупругим поведением при
температуре человеческого тела [5].

Традиционные технологии изготовления по-
луфабрикатов из СПФ Ti–Zr–Nb включают раз-
личные виды термомеханической обработки
(ТМО) с применением ротационной ковки, ради-
ально-сдвиговой и продольной прокатки [6–8]. В
недавних работах [9, 10] продемонстрирована эф-
фективность применения высокотемпературной
ТМО для изготовления длинномерных прутко-
вых полуфабрикатов из сплава Ti–18Zr–15Nb с
высоким уровнем функциональных свойств: низ-
кий модуль Юнга (35–40 ГПа), высокая сверху-
пругая обратимая деформация (3.1–3.5%), отно-
сительно высокий предел прочности (580–
635 МПа). При этом весьма актуально дополни-
тельное повышение прочностных характеристик
сплава с сохранением высокого комплекса функ-

УДК 669.295:539.374
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циональных свойств. Повышение прочностных
свойств β-Ti-сплавов может быть достигнуто за счет
использования следующих механизмов упрочне-
ния: деформационное упрочнение, упрочнение из-
мельчением зерна, дисперсионное упрочнение.

Старение после закалки на твердый раствор
β-титановых сплавов приводит к упрочнению за
счет выделения дисперсных ω- и/или α-фазы в
процессе последеформационного отжига [11–13].
Модуль Юнга этих фаз выше, чем у β-матричной
фазы [14, 15], поэтому в результате выделения до-
статочного количества α- или ω-фаз повышается
модуль Юнга сплава [16]. В нескольких работах
было обнаружено, что мелкодисперсная и равно-
мерно распределенная изотермическая ω-фаза,
сформированная в результате контролируемого
старения, приводит к значительному улучшению
комплекса свойств некоторых β-Ti-сплавов
[17‒20]. Сплав Ti–40Zr–8Nb–2Sn (ат. %), под-
вергнутый старению при 300°C в течение 1 ч, со-
держит наноразмерные частицы ω-фазы (до 5 нм)
и демонстрирует сверхупругость с большой обра-
тимой деформацией 7.1%, хорошую пластичность
(δ = 11.6%) и высокий предел текучести
(578 МПа), что указывает на достижение в соста-
ренном сплаве хорошего баланса функциональ-
ных и механических свойств [20].

Интенсивная пластическая деформация
(ИПД) за счет высокой степени деформации спо-
собствует формированию нано- или субмикро-
кристаллической структуры, что приводит к по-
вышению механических свойств сплава [21–23].
Известно, что в сплавах титана после ИПД при
высоком квазигидростатическом давлении от 2 до
12 ГПа может происходить бездифузионное мар-
тенситоподобное превращение β ↔ ω [24–26].
Более того, в работе [27] показано, что при круче-
нии под высоким давлением (КВД), в сплаве Ti–
Nb–Ta–Zr–O с размером зерна менее 100 нм, на-
блюдается обратное превращение ω → β. В следу-
ющей работе этим авторам удалось повысить
прочность и биологическую совместимость спла-
ва, подвергнутого КВД, при сохранении низкого
модуля Юнга (43 ГПа) за счет формирования на-
нокристаллической структуры β-фазы [28]. В
СПФ Ti–Zr–Nb, используя метод накопительно-
го КВД, удалось получить структуру со средним
размером зерна около 20 нм после 10 оборотов
[22]. В этом же сплаве, подвергнутому ИПД мето-
дом равноканального углового прессования
(РКУП) при 250°C, формируется нанокристали-
ческая структура β-фазы с некоторым количе-
ством - и ω-фаз, и повышается предел прочно-
сти на растяжение с 632 МПа в исходном состоя-
нии до 990 МПа [21].

α''

Динамическое деформационное старение
(ДДС), происходящее во время пластической де-
формации, возникает в условиях высокой по-
движности атомов внедрения. При этом одновре-
менно идет процесс адсорбции атмосфер атомов
внедрения на движущихся дислокациях, блоки-
ровка их движения и, как следствие, повторное
зарождение новых дислокаций способных к дви-
жению [29]. Этот процесс в определенных темпе-
ратурно-скоростных диапазонах может сопро-
вождаться прерывистой текучестью, которая про-
является на деформационных кривых в виде
повторяющихся неоднородностей – зубцов раз-
личного типа. Такое влияние диффузионных
процессов на поведение деформируемого мате-
риала называется эффектом Портевена–Ле Ша-
телье [30] Однако это не единственный механизм
образования “зубчатого” течения. В работе [31]
сплав Ti–15Mo в опытах на одноосное растяже-
ние при температурах 575–775 K проявляет пре-
рывистую текучесть, которая объясняется чере-
дующимся возникновением и разрушением (по-
лосами сдвига) частиц ω-фазы в окружении
устойчивой β-фазы.

Применение низкотемпературной ИПД для
формирования наноструктурного состояния в
СПФ Ti–Zr–Nb, используемом в медицинских
целях, требует более глубокого знания особенно-
стей формирования структуры при развитии про-
цессов ДДС. Протекание процессов ДДС в Ti–
Zr–Nb СПФ с большей вероятностью можно
ожидать при деформации в интервале температур
от 200 до 600°C, когда происходит наиболее ин-
тенсивное выделение вторичных фаз [32]. Насто-
ящая работа посвящена изучению особенностей
термомеханического поведения и изменения фа-
зового состояния сплава Ti–18Zr–15Nb при де-
формации в интервале температур от 100 до
600°C.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследовали сплав Ti–18Zr–15Nb (в ат. %),
полученный методом четырехкратного вакуум-
ного дугового переплава, что обеспечило одно-
родное распределение компонентов по всему
объему слитка и низкое содержание примесей.
Слиток подвергли многостадийной мультиосе-
вой ковке при температурах 900–1000°C до диа-
метра 92 мм. Объектами исследования были ци-
линдрические образцы высотой 8 мм и диамет-
ром 5 мм, вырезанные из торцевой части слитка.

Осадку образцов проводили с использованием
комплекса физического моделирования Gleeble
System 3800. Смазку на основе графита и нитрида
бора применяли для уменьшения сил трения и
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устранения растягивающих напряжений на по-
верхности деформируемого образца. Нагрев об-
разца осуществляли прямым пропусканием тока.
Для контроля температуры образца применяли
контактную термопару. После деформации об-
разцы охлаждали потоком аргона. Для изучения
влияния температуры деформации изотермиче-
ское сжатие проводили в широком диапазоне
температур деформации от 20 до 600°C с истин-
ной (логарифмической) деформацией e = 0.7 при
скорости деформации ξ = 0.1 с–1. Для исследова-
ния влияния скорости деформации осадку при
температурах 250 и 300°C проводили со скоростя-
ми деформации ξ = 0.1, 1 и 10 с–1. Для исследова-
ния влияния предварительной термообработки
на деформационное поведение провели отжиги
при температуре 300°C разной продолжительно-
сти (τ = 10, 60, 300, 600 и 1200 с) с последующей
деформацией при температуре 300°C и скорости
ξ = 0.1 с–1.

По полученным диаграммам напряжение –
деформация определяли условный предел текуче-
сти (σ0.2), максимальное напряжение (σmax) и сте-
пень деформации (еmax), соответствующей дости-
жению σmax. Рентгеноструктурный анализ по-
верхности образцов проводили на дифрактометре
“DRON-3 X-ray” при комнатной температуре с
использованием CuKα-излучения в диапазоне уг-
лов 2θ от 20° до 75° с шагом 0.1° и экспозицией 3 с,
использовали графитовый монохроматор. Твер-
дость образцов по Виккерсу определяли с помо-
щью твердомера Metkon Metallography. Среднее
значение твердости (HV) рассчитывали по резуль-
татам не менее 10 измерений в каждой зоне де-
формации при нагрузке 1 кг и времени выдержки
под нагрузкой 10 с.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЯ
Влияние температуры деформации. Общий вид

диаграмм напряжение–деформация (σ–e) и их
увеличенные фрагменты, полученные при осадке
в диапазоне температур 20–600°С со скоростью
0.1 с–1, представлены на рис. 1а, 1б. Зависимости
σ0.2, σmax и степени деформации еmax, соответству-
ющей достижению σmax, от температуры дефор-
мации приведены на рис. 1в. Максимальное со-
противление деформации, характеризующееся
значениями σ0.2 и σmax, достигается при темпера-
турах 20 и 100°C. При этом пластичность сплава
при комнатной температуре в два раза ниже. По-
вышение температуры до 200°С приводит к рез-
кому снижению сопротивления деформации, а
при дальнейшем повышении температуры до
300°С, из-за предполагаемого выделения частиц
избыточной ω фазы, значения σmax увеличивают-

ся. Дальнейшее повышение температуры до
600°C сопровождается монотонным снижением
σmax (рис. 1в). Условный предел текучести с повы-
шением температуры деформации выше 200°C
уменьшается монотонно, что объясняется мини-
мальным вкладом эффекта ДДС в упрочнение
материала за короткое время ≤12 с воздействия
нагрева до заданной температуры. Значения де-
формации emax, соответствующие достижению
σmax, при температурах деформации от 100 до
400°С равны максимальной в рамках испытания
истинной деформации e = 0.7. При дальнейшем
повышении температуры испытания максималь-
ное сопротивление деформации достигается при
меньших значениях деформации (при 500°C
emax = 0.6, при 600°C emax = 0,35). При этом возни-
кает стадия установившегося течения, свидетель-
ствующая об установлении динамического рав-
новесия процессов динамического упрочнения и
разупрочнения, вероятно, динамической полиго-
низации [33].

Увеличенные фрагменты кривых деформации
(рис. 1б) иллюстрируют систематические колеба-
ния напряжений в диапазоне температур от 200 до
400°C. При температурах выше и ниже указанно-
го диапазона такие колебания не возникают. С
повышением температуры деформации от 200 до
400°C амплитуда колебаний увеличивается. На-
блюдаемые колебания, повторяющиеся с высо-
кой частотой, возможно, формируются в резуль-
тате взаимодействия примесей или вакансий с
дислокациями вследствие диффузии атомов рас-
творенного вещества, что приводит к повторе-
нию циклов закрепления подвижных дислокаций
и освобождения их из окружающих атмосфер ато-
мов примеси [30, 34, 35].

Также можно предположить, что наблюдае-
мые колебания объясняются эффектом Ле-Шате-
лье [30], который характерен для процесса дина-
мического деформационного старения. Эффект
Ле-Шателье наблюдается при температурах ак-
тивного выделения ω-фазы. Banerjee и др. предло-
жили следующий механизм “зубчатого течения”:
падение нагрузки объясняется резким течением,
связанным с образованием полос деформации,
внутри которых разрушаются частицы ω-фазы, а
последующий рост нагрузки происходит в резуль-
тате закрепления дислокаций динамически сфор-
мированными частицами ω-фазы [31]. Несмотря
на то, что эффект Ле-Шателье наблюдается при
температуре активного выделения ω-фазы, для
объяснения природы возникновения прерыви-
стой текучести необходимо провести дополни-
тельные исследования.

Рентгеновские дифрактограммы сплава в ис-
ходном состоянии и после осадки при температу-
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рах 200–400°С представлены на рис. 2. Результа-
ты рентгеноструктурного анализа показали, что
сплав при данных режимах обработки находится
в однофазном β-состоянии. Линии вторичных
фаз на приведенных рентгенограммах не замет-
ны. Деформация способствует значительному
уширению рентгеновской линии 110β, что свиде-
тельствует об увеличении дефектности кристал-
лической решетки (табл. 1). В результате термо-
механического воздействия период решетки β-фа-
зы в пределах погрешности измерения не
изменяется.

Твердость сплава возрастает с 220 HV перед де-
формацией до ≈250 HV после осадки при 20°C и
медленно снижается после деформации при тем-
пературах от 20 до 300°C (рис. 3). Повышение
температуры осадки до 350°C снижает твердость
на 10%, вследствие ускорения процессов динами-
ческого разупрочнения – до уровня твердости
сплава в исходном состоянии. После осадки при

Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы сплава Ti–
Zr–Nb после деформации со скоростью 0.1 с–1 в ин-
тервале температур 200–400°С.
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200�
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Рис. 1. а – Кривые течения сплава Ti–18Zr–15Nb в диапазонах температур 20–600°С при скорости деформации ξ = 0.1 с–1;
б – увеличенные фрагменты кривых течения; в – параметры кривых течения в зависимости от температуры деформа-
ции: условный предел текучести σ0.2, максимальное напряжение деформации σmax, деформация emax, соответствую-
щая достижению σmax.
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500–600°C твердость сплава оказывается даже не-
много ниже уровня исходного состояния.

Влияние скорости деформации. Деформацион-
ные кривые и зависимость температуры образца
от истинной деформации при температурах 250 и
300°C и скоростях 0.1, 1 и 10 с–1 представлены на
рис. 4а, 4б. В обоих случаях при скорости 0.1 с–1

температура процесса остается неизменной. При
скорости деформации ξ = 1 с–1, несмотря на по-
вышение температуры образцов в связи с дефор-
мационным разогревом, поведение кривых тече-
ния схоже с поведением при ξ = 0.1 с–1. С увели-
чением скорости деформации до ξ = 10 с–1 за счет
деформационного разогрева температура образца
повышается настолько, что происходит явное,
скачкообразное снижение напряжения начиная с
e ≈ 0.3, в случае нагружения как при 250°С, так и
при 300°С. Следует отметить, что при 250°С и
этой скорости деформации σmax достигается при
emax ≥ 0.3, а после снижения напряжения сразу на-
чинается стадия установившегося течения. При
300°С σmax = 570 МПа достигается при emax ≤ 0.3, а
затем наблюдается резкое снижение напряжения
с последующим монотонным ростом (рис. 4а, 4б).
Характер колебаний напряжений на кривых тече-
ния (рис. 4в, 4г) классифицирован в соответствии
с принятым в [34, 36, 37] обозначением. При низ-
кой скорости деформации 0.1 с–1 наблюдаются
высокочастотные колебания относительно сред-
него уровня значений нагрузки – зубья текучести
типа B. Они возникают при многократном тормо-
жении и освобождении подвижных дислокаций
из-за высокой подвижности атомов растворенно-
го вещества [37]. При скорости деформации 10 с–1

после достижения максимального напряжения
пластическое течение имеет волнообразную фор-
му с низкой частотой повторений – зубья текуче-
сти типа D, появление которых обусловлено по-
вышением скорости и температуры деформации.
При сопоставлении особенностей пластического
течения типа B при скорости 0.1 с–1 и типа D при
10 с–1 следует иметь в виду, что указанная типиза-
ция проведена на основе зависимости напряже-
ния и частоты его осцилляций от степени дефор-
мации. При этом не учитывается в явном виде
фактор времени, определяющий развитие диф-
фузионных процессов динамического разупроч-
нения.

Изменение параметров кривых течения в за-
висимости от скорости деформации представле-
но на рис. 4д, 4е. С увеличением скорости дефор-
мации при температуре деформации 300°С σmax
постепенно снижается. При температуре дефор-
мации 250°С максимальное сопротивление де-
формации незначительно возрастает при повы-

шении скорости до ξ = 1 с–1, затем уменьшается с
повышением скорости до ξ = 10 с–1. С увеличени-
ем скорости деформации условный предел теку-
чести σ0.2 возрастает как при 250°С, так и при
300°С. При скорости деформации ξ = 10 с–1 вне
зависимости от температуры осадки emax снижает-
ся до 0.3. Исходя из характера кривых течения,
очевидно, что сплав Ti–18Zr–15Nb проявляет вы-
сокую чувствительность к скорости деформации
при температурах 250–300°С. Поскольку поведе-
ние кривых течения при ξ = 10 с–1 нестабильно,
обработка давлением сплава методами, для кото-
рых характерна высокая скорость деформации
(ковка, штамповка), не рекомендуется при тем-
пературах 250–300°С.

Измерения твердости после осадки при 250–
300°С, показали, что скорость деформации не
способствует изменению прочностных характе-

Рис. 3. Влияния температуры деформации со скоро-
стью ξ = 0.1 с–1 на твердость сплава Ti–18Zr–15Nb.

T, �C
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Таблица 1. Период решетки и ширина рентгеновских
линий β-фазы сплава Ti–Zr–Nb после деформации со
скоростью 0.1 с–1 в интервале температур 200–400°С

Температура, °С a, Å B110β, 2Θ, град

400 3.343 ± 0.002 0.39 ± 0.02

350 3.343 ± 0.002 0.39 ± 0.02

300 3.343 ± 0.002 0.41 ± 0.02

250 3.340 ± 0.002 0.52 ± 0.03

200 3.340 ± 0.006 0.45 ± 0.03

900 (исходный) 3.348 ± 0.003 0.21 ± 0.02
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ристик сплава: твердость незначительно изменя-
ется в диапазоне 240–250 HV.

Влияние предварительного старения. На рис. 5
представлены кривые деформации при 300°С со
скоростью ξ = 0.1 с–1 после предварительной тер-
мообработки (старение при 300°С в течение 10–
1200 с) и зависимость параметров кривых течения
(emax, σmax, σ0.2) от времени старения. Максималь-
ные напряжения σmax достигнуты при максималь-
ной деформации e = 0.7 после всех режимов ста-

рения (рис. 5а). Увеличение времени старения
способствует постепенному упрочнению сплава и
соответствующему росту σmax и σ0.2. Наибольшее
упрочнение достигается после наиболее длитель-
ного старения в течение 1200 с (рис. 5б).

На рис. 6 представлены рентгеновские ди-
фрактограммы, полученные с поверхности образ-
цов после старения при 300°С с выдержкой 10–
1200 с до деформации и после деформации соста-
ренных по этим режимам образцов со скоростью

Рис. 4. Кривые течения сплава Ti–18Zr–15Nb при скоростях 0.1, 1 и 10 с–1 при температурах: а – 250; б – 300°С; в, г –
увеличенные фрагменты кривых течения. Параметры кривых течения (emax, σmax, σ0.2) в зависимости от скорости де-
формации при температурах деформации: д – 250; е – 300°С.
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0.1 с–1 при температуре 300°С до e = 0.7. Величина
периода решетки β-фазы, сохраняется в пределах
3.340–3.348 Å (табл. 2).

С повышением времени старения ширина
рентгеновских линий β-фазы непрерывно увели-
чивается (рис. 7), что следует связать с увеличе-
нием искажения ее кристаллической решетки
вследствие выделения когерентных частиц ω-фа-
зы. Деформация при 300°С после старения при-
водит к значительному уширению линии {110}
β-фазы в случае кратковременного старения. За-
тем ширина рентгеновской линии стабилизиру-
ется и мало изменяется в зависимости от предше-
ствующей термической обработки (рис. 7). Сле-
дует отметить, что ширина линии {110} β-фазы
после длительного старения соответствует ее ши-
рине после такого старения и последующей де-
формации.

Также рентгеноструктурный анализ показал,
что после отжига с выдержкой более 300 с наблю-
даются очень слабые линии ω-фазы (рис. 6а), а
для деформированных после старения сплавов

слабая и значительно уширенная линия {111}ω на-
блюдается только в случае 1200 с предварительно-
го старения (рис. 6б). Из сравнения ширины про-

Рис. 5. а – Кривые течения сплава Ti–18Zr–15Nb после старения при 300°С с выдержкой 10–1200 с при скорости де-
формации ξ = 0.1 с–1; б – зависимость σmax, emax и σ0.2 от времени старения при 300°С.
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Таблица 2. Период решетки и ширина рентгеновской
линии {110} β-фазы сплава Ti–Zr–Nb после старения
при температуре 300°С с выдержкой 10–1200 с и после
последующей деформации при 300°С

Вид обработки τ, с a, Å B110β, 2Θ, град

Старение при 
300°С

10 3.343± 0.002 0.28 ± 0.02
60 3.347 ± 0.003 0.32 ± 0.02

300 3.345 ± 0.002 0.34 ± 0.02
600 3.341 ± 0.002 0.41 ± 0.03

1200 3.348 ± 0.003 0.47 ± 0.03

Старение при 
300°С + дефор-
мация при 
300°С

10 3.343 ± 0.002 0.41 ± 0.03
60 3.345 ± 0.002 0.45 ± 0.03

300 3.340 ± 0.005 0.51 ± 0.03
600 3.340 ± 0.003 0.47 ± 0.03

1200 3.343 ± 0.002 0.47 ± 0.03
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Рис. 6. Рентгеновские дифрактограммы сплава Ti–Zr–Nb и их выделенные фрагменты после: а – отжига при темпе-
ратуре 300°С разной продолжительности; б – отжига при 300°С и деформации при температуре 300°С.
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Рис. 7. Зависимости ширины рентгеновской линии
110β от времени старения при 300°С сплава непосред-
ственно после старения и подвергнутого деформации
при 300°С после старения.
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филей {111}ω можно сделать вывод о значительно
меньшем размере частиц ω-фазы в деформиро-
ванном после старения сплаве (в том числе, воз-
можно, за счет диспергирования существовавших
до деформации частиц) и большем искажении ее
решетки по сравнению с характеристиками, по-
лученными после статического старения. Коли-
чественная оценка ω-фазы по полученным рент-
геновским дифрактограммам не представляется
возможной.

Твердость сплава закономерно увеличивается
с увеличением времени старения как в деформи-
рованном, так и в недеформированноом состоя-
нии (рис. 8). В сплаве после деформации уровень
твердости систематически выше. Значительное
увеличение твердости недеформированного спла-
ва наблюдается после старения в течение 600 с. С
увеличением времени старения она приближает-
ся к уровню твердости сплава, деформированно-
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го после старения в течение 1200 с, и достигает его
в случае старения в течение 3600 с. Отмеченные
закономерности изменения твердости хорошо
согласуются с изменениями ширины рентгенов-
ской линии β-фазы (см. рис. 7)

ВЫВОДЫ
По результатам исследования деформацион-

но-термического поведения сплава Ti–18Zr–
15Nb ат. % с памятью формы при низких темпера-
турах 20–600°С и скоростях деформации 0.1, 1 и
10 с–1 можно сделать следующие выводы:

1. Максимальное сопротивление деформации
со скоростью 0.1 с–1 достигается при температу-
рах 20 и 100°С. С дальнейшим повышением тем-
пературы деформации условный предел текуче-
сти σ0.2 непрерывно снижается. При этом в ин-
тервале температур деформаций 250–300°С
наблюдается увеличение максимальσного напря-
жения σmax со слабым пиком при 300°С, связан-
ное с протеканием динамического деформацион-
ного старения, сопровождающегося выделением
частиц избыточной ω-фазы. Максимальное со-
противление деформации σmax при температурах
до 400°С достигается при наибольшей использо-
ванной в эксперименте деформации e = 0.7, а при
более высоких температурах (500 и 600°С) – при
меньших значениях деформации; при этом воз-
никает стадия установившегося течения.

2. В диапазоне температур от 200 до 400°С при
деформации со скоростью 0.1 с– 1 на кривых тече-
ния наблюдаются колебания, возникающие
вследствие многократного торможения и осво-
бождения подвижных дислокаций из-за высокой
подвижности атомов растворенного вещества.
Амплитуда колебаний увеличивается с повыше-
нием температуры испытания до 400°С.

3. Повышение скорости деформации при тем-
пературах 250–300°С оказывает сильное влияние
на деформационное поведение сплава из-за зна-
чительного повышения температуры в процессе
деформации и соответствующего уменьшения
концентрации дефектов кристаллической решет-
ки. С увеличением скорости деформации до ξ =
= 10 с–1 наблюдается явное скачкообразное сни-
жение напряжения, начиная с e ≈ 0.3, после чего
кривая пластического течения приобретает вол-
нообразную форму с низкой частотой колебаний
напряжения.

4. Рентгеноструктурный анализ показал, что
основной фазой после всех режимов термомеха-
нических испытаний является ОЦК-β-фаза. При
отжиге 300°С и выдержке более 300 с наблюдают-
ся слабые линии ω-фазы, а при деформации по-
сле старения выделяется мелкодисперсная ω-фа-
за и, по-видимому, диспергируется исходная.
Этим можно объяснить наблюдение слабой и зна-
чительно уширенной рентгеновской линии {111}ω
только после длительной выдержки (1200 с).

5. Увеличение времени выдержки при 300°С
приводит к постепенному упрочнению сплава за
счет выделения и роста дисперсной ω-фазы и, как
следствие, повышению его твердости до уровня
твердости сплава, деформированного при этой
температуре.

Полученные зависимости термомеханическо-
го поведения сплавов на основе Ti–Zr–Nb могут
быть использованы для численного моделирова-
ния процессов обработки металлов давлением в
программе Qform и для последующей разработки
технологий ТМО, в частности, включающих ин-
тенсивную пластическую деформацию.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского научного фонда (проект № 20-63-
47063). Авторы выражают благодарность Ахмад-
кулову Отабеку Бахтиержону угли за помощь в
проведении экспериментальной работы.
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Исследовано влияние никеля на показатели сверхпластичности, эволюцию микроструктуры и со-
отношение вкладов действующих механизмов сверхпластической деформации в сплавах системы
Al–Zn–Mg–Cr. В сплаве Al–Zn–Mg–Cr выделяются только дисперсоиды среднего размера 140 нм,
которые содержат кроме алюминия, хрома и магния небольшое количество цинка, а в Al–Zn–Mg–
Cr–Ni образуется дополнительно фаза Al3Ni. Алюминид никеля обеспечивает более однородную
стабильную зеренную структуру при повышении температуры отжига и во время сверхпластиче-
ской деформации при 440°С. При добавлении в сплав никеля средний размер зерна уменьшается с
7.7 до 7.3 мкм перед началом деформации и с 10 до 8.6 мкм после деформации 0.69. При этом, после
деформации вблизи частиц Al3Ni выявлена повышенная плотность дислокаций. При близких зна-
чениях коэффициента скоростной чувствительности m ≈ 0.6 в сплаве, содержащем частицы Al3Ni, в
два раза больше вклад зернограничного скольжения, и в три раза меньше вклад внутризеренного
дислокационного скольжения, что приводит к сохранению более равноосной микрозеренной
структуры и росту относительных удлинений.

Ключевые слова: сверхпластичность, механизмы деформации, алюминиевые сплавы, микрострукту-
ра, дислокационная структура, зернограничное скольжение, диффузионная ползучесть
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ВВЕДЕНИЕ

Сверхпластическая формовка, позволяющая
получить деталь сложной формы за одну техноло-
гическую операцию, имеет преимущества ввиду
снижения стоимости и износа оснастки, сниже-
ния веса конструкций за счет уменьшения числа
соединений [1–4]. Реализуется технология благо-
даря явлению сверхпластичности, возникающе-
му из-за высокой чувствительности напряжения
к скорости деформации при уменьшении размера
зерна в условиях повышенных температур и срав-
нительно низких скоростей деформации [5]. С
уменьшением размера зерна усиливается зерно-
граничное скольжение (ЗГС), которое для боль-
шинства сплавов является доминирующим меха-
низмом сверхпластической деформации, и акко-
модация ЗГС упрощается дислокационной (ВДС)
и диффузионной ползучестью (ДП) [6–10].

Сверхпластичные алюминиевые сплавы по
структуре относятся к матричному типу, пред-
ставляющему непрерывную матрицу алюминие-

вого твердого раствора. Размер зерна в такой
структуре контролируется частицами вторых фаз
[11]. Крупные частицы размером около 1 мкм
обеспечивают увеличение количества зародышей
рекристаллизации, мелкие сдерживают скольже-
ние дислокаций, увеличивая их плотность, и ста-
билизируют границы рекристаллизованных зе-
рен при нагреве и сверхпластическом течении
[12, 13]. В целом отмечено положительное влия-
ние крупных равноосных стабильных при дефор-
мации частиц размерами до 2 мкм на показатели
сверхпластичности. Такие частицы позволяют
уменьшить размер зерна, увеличить долю высо-
коугловых границ в динамически рекристаллизу-
ющихся сплавах, без увеличения пористости.
При этом, частицы вторых фаз могут влиять на
соотношение вкладов действующих механизмов
при сверхпластическом течении [14–16]. При
разработке новых сплавов с требуемыми характе-
ристиками особую важность представляют иссле-
дования механизмов сверхпластической дефор-
мации в зависимости от параметров структуры.

УДК 669.715
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Грамотный выбор состава, обеспечивающий
определенное соотношение вкладов механизмов
сверхпластической деформации, может суще-
ственно улучшить формуемость сплавов.

Сплав системы Al–Zn–Mg–Cr (АА7475) имеет
мелкозернистую структуру после термомеханиче-
ской обработки с использованием гетерогениза-
ционного отжига, а рост зерна во время сверхпла-
стической деформации ограничен дисперсоида-
ми, содержащими хром. Сплав сверхпластичен
при скоростях деформации порядка 10–4 с–1 и
температуре 460°С, требует противодавления для
уменьшения остаточной пористости. Несмотря
на динамический рост зерен и остаточную пори-
стость, удлинения достигают 400% [17]. При де-
формации данного сплава ЗГС доминирует и его
вклад превышает 50%, что ввиду несовершенства
аккомодационных механизмов с ростом зерен яв-
ляется причиной значительной остаточной пори-
стости ≈5% [17].

Легирование сплавов данной системы допол-
нительно никелем или совместно никелем и же-
лезом улучшает технологичность при получении
полуфабрикатов, улучшает сопротивление неко-
торым видам коррозии и обеспечивает более мел-
кое зерно, что улучшает показатели сверхпла-
стичности [18–22].

Цель работы заключается в изучении влияния
никеля и образованных им частиц Al3Ni на соот-
ношение вкладов действующих механизмов
сверхпластической деформации.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ
Исследовали сплавы Al–4.1% Zn–3.6% Mg–

0.2% Cr и Al–3.8% Zn–3.6% Mg–0.2% Cr–3.6% Ni
(здесь и далее по тексту использованы массовые
проценты). Для получения слитков использовали
алюминий марки A99, магний Mг95 и цинк Ц1С,
лигатуры Al–18% Ni и Al–10% Cr. Плавку прово-
дили в печи Nabertherm S3 в графито-шамотных
тиглях при температуре 780°С. Слитки размерами
100 × 40 × 20 мм3 получали литьем в медную водо-
охлаждаемую изложницу и подвергали гомогени-
зационному отжигу в печи Nabertherm N30/65A
при температуре 450°С, 8 ч и затем при 500 ± 5°С,
2 ч. Горячую (при 420 ± 20°С, 50%) и холодную
прокатку (90%) до конечной толщины листа 1 мм
проводили на прокатном стане ДУО250. Для
сплава без Ni, между горячей и холодной прокат-
кой проводили закалку с 510 ± 5°С (выдержка
30 мин) и гетерогенизационный отжиг при 460°С
в течение 8 ч.

Образцы с размерами рабочей части 14 × 6 × 1 мм
для испытаний на одноосное растяжение выреза-
ли вдоль направления прокатки. Испытания на
растяжение проводили на разрывной машине
Walter Bai LFM-100 с программным управлением

Dion-Pro. С целью определения оптимальных
температурно-скоростных условий проявления
сверхпластичности проводили испытания со сту-
пенчатым повышением скорости деформации с
1 × 10–4 до 2 × 10–1 с–1. Деформация на каждом
шаге – 2%. Температура испытаний 400, 420, 440,
460, 480°C. Испытания при постоянной скорости
деформации проводили до разрушения и до за-
данной степени деформации.

Микроструктуру сплавов изучали при помощи
светового Carl Zeiss и сканирующего электронно-
го микроскопа (СЭМ) TESCAN Vega 3. Состав
сплавов контролировали методом энерго-дис-
персионного анализа (ЭДА) не менее чем на
10 полях зрения микроскопа при малых увеличе-
ниях при помощи приставки X-Max 80 Oxford In-
struments. Микрошлифы готовили механической
шлифовкой на бумаге с SiC и конечной полиров-
кой на сукне с использованием суспензии на ос-
нове SiO2. Для выявления зеренной структуры ис-
пользовали анодное оксидирование в 10% водном
растворе фторбороводородной кислоты. Средний
размер зерен определяли методом случайных се-
кущих по величине средней хорды, анализируя не
менее 200 зерен. Доверительный интервал рас-
считан с доверительной вероятностью 0.95. Объ-
емную долю частиц определяли при помощи про-
граммы FIJI по доле площади, занятой на шлифе
частицами.

Дислокационную структуру и параметры дис-
персоидов изучали при помощи просвечивающе-
го электронного микроскопа (ПЭМ) JEOL JEM
2100. Образцами служили диски диаметром 3 мм,
которые механически утоняли до толщины 0.20–
0.3 мм на SiC-бумаге, затем подвергали электро-
литической полировке до появления отверстия
на установке Struers TenuPol-5 в растворе 70% ме-
танола и 30% азотной кислоты при температуре –
22°C и напряжении 20 В.

Для изучения механизмов сверхпластической
деформации образцы предварительно подвергали
растяжению на 100% (логарифмическая дефор-
мация 0.69) при температуре 440°C. Предвари-
тельная деформация позволяет проводить анализ
на установившейся стадии (стадии устойчивого
течения) вместо начальной стадии деформации.

Для изучения вкладов действующих механиз-
мов деформации на установившейся стадии, об-
разцы подвергали предварительной деформации
0.69, затем полировали и методом фокусирован-
ного ионного пучка (ФИП) на микроскопе
STRATA FIB-205 (FEI) (оборудование центра
коллективного пользования “Металловедение и
металлургия” НИТУ МИСИС), наносили мар-
керные сетки размерами 40 × 40 мкм с шагом 2.5
и 0.5 мкм. Шаг маркерных линий выбран исходя
из размера зерна. Исследовали эволюцию структу-
ры поверхности сплавов при последующей дефор-
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мации и количественно оценили вклады механиз-
мов сверхпластической деформации. Методика
определения вкладов механизмов сверхпластиче-
ской деформации подробно описана в [23, 24].

Зернограничное скольжение рассчитано по из-
мерению продольных смещений поперечных оси
деформации маркерных линий (уравнения (1)–(2)):

(1)

(2)

где  – значения зернограничного скольжения
для инженерной деформации; Ui – продольное
смещение поперечных маркерных линий; θi –
угол между границей зерен, где рассчитано сме-
щение линии, и осью растяжения; li – длина мар-
керной линии, где оценивается смещение мар-
керных линий;  – значение логарифмической
деформации, обусловленной зернограничным
скольжениием.

Внутризеренное дислокационное скольжение
оценено по изменению расстояния линий с ша-
гом 0.5 мкм на каждом шаге деформации:

(3)

где a0 – расстояние между маркерными линиями
до деформации; ai – после деформации;  –
логарифмическое значение ВДС.

Диффузионная ползучесть проанализирована
по доле складчатых зон и их развитию в процессе
деформации. Ошибку рассчитывали с довери-
тельной вероятностью 0.95. Вклады механизмов

θ
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сверхпластической деформации рассчитывали по
отношению к общей деформации.

РEЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
После прокатки (рис. 1) в структуре сплавов

выявлена фаза богатая Zn и Mg (вероятно,
Т(Al2Mg3Zn3) [25–27]) и частицы богатые нике-
лем (вероятно, Al3Ni-фазы). Средний размер ча-
стиц с цинком и магнием равен 0.5 мкм, а их объ-
емная доля – 4%. Средний размер частиц с нике-
лем равен 1.3 ± 0.5 мкм и объемная доля всех
частиц в сплаве с никелем ≈11%.

После отжига, имитирующего нагрев до тем-
пературы сверхпластической деформации, в ин-
тервале от 400 до 480°С структура сплавов рекри-
сталлизованная (рис. 2). При увеличении темпе-
ратуры отжига в сплаве Al–Zn–Mg–Cr средний
размер зерна увеличивается с 7.7 ± 0.5 до 14.9 ±
± 1.1 мкм, в сплаве Al–Zn–Mg–Ni–Cr – с 7.1 ±
± 0.2 до 8.3 ± 0.7 мкм.

В сплаве без никеля после отжига при темпе-
ратуре 460°C и выше наблюдали участки с круп-
ным зерном, т.е. происходил аномальный рост зе-
рен, при этом, в сплаве с никелем зеренная струк-
тура сохраняла однородность и более мелкое
зерно до температуры 480°C. Как показал ЭДА
образцов, закаленных с температуры 440°C, ча-
стицы вторых фаз обогащены Mg и Cr, а также в
них выявлено повышенное, по сравнению с мат-
рицей, содержание Zn. Частицы, наиболее веро-
ятно, принадлежат фазе ε-Al18Mg3Cr2 с растворен-
ным в ней цинком и демонстрируют характерные
для ε-фазы двойники [28]. В обоих сплавах размер
дисперсоидов варьировался от 30 до 250 нм
(рис. 3а, 3в). В сплаве Al–Zn–Mg–Ni–Cr кроме

Рис. 1. Микроструктура после холодной прокатки сплавов Al–Zn–Mg–Cr (а), Al–Zn–Mg–Ni–Cr (б).

20 мкм(б)

Al3Ni

T

T

(а)
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дисперсоидов присутствуют крупные частицы
Al3Ni (рис. 3б, 3г).

Частицы фазы, содержащей никель, имели
размеры от 400 нм до 2.7 мкм. Кроме алюминия и
никеля, других элементов в данных частицах не
выявлено. Единичные включения, размерами ме-
нее 100 нм, содержали только алюминий и маг-
ний, что предполагает наличие выделений фазы
Al3Mg2.

Сигмоидальная форма кривой напряжение-
скорость деформации в логарифмическом мас-

штабе, свойственная сверхпластичному состоя-
нию [5, 29], обнаружена в интервале температур
400–440°С (пример на рис. 4а). Максимум пока-
зателя скоростной чувствительности m ~ 0.6 для
сплава Al–Zn–Mg–Cr наблюдали при скорости
деформации (1–2) × 10–3 с–1, при скорости выше
2 × 10–3 с–1 значения m ниже 0.4. В сплаве Al–Zn–
Mg–Ni–Cr показатель m ~ 0.55 при тех же скоро-
стях деформации, значения близки к 0.5 и при бо-
лее высокой скорости деформации до 5 × 10–3 с–1

(рис. 4а). При 460°С, сплав с никелем демонстри-

Рис. 2. Графики зависимости изменения размера зерна от температуры и микроструктура сплавов после отжига в те-
чение 20 мин Al–Zn–Mg–Cr, Al–Zn–Mg–Ni–Cr.
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Рис. 3. Частицы вторых фаз в сплавах Al–Zn–Mg–Cr (а, в) и Al–Zn–Mg–Ni–Cr (б, г) после отжига при температуре
440°С в течение 20 мин и ЭДА-карты распределения элементов для (в) и (г).
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ровал сигмоидальную кривую с максимумом m ~
0.6 при έ (1–2) × 10–3 с–1. Сплав без Ni при темпе-
ратуре 460°C и выше не сверхпластичен, m < 0.3,
что объясняется неоднородностью структуры и
аномальным ростом зерен.

По результатам испытаний с постоянными ско-
ростями деформации 1 × 10–3, 2 × 10–3, 6 × 10–3 с–1

при температуре 440°С (рис. 4), сплав с никелем
показал большие удлинения (380 ± 20%), чем
сплав без никеля (280 ± 30%), и меньшие напря-
жения течения, что объяснимо несколько мень-
шим исходным зерном в сплаве Al–Zn–Mg–Ni–
Cr (7.1 ± 0.2 против 7.7 ± 0.5 мкм). При этом, кри-
вые характеризуются деформационным упрочне-
нием, которое может быть следствием динамиче-
ского роста зерен, что характерно для сверхпла-
стической деформации и связано с ростом
напряжения необходимого для ЗГС или сменой
механизма деформации [30–32], или такое де-
формационное упрочнение связано с ростом
плотности дислокаций в виду действия аккомо-
дационного механизма дислокационного сколь-
жения [33].

Эволюция микроструктуры сплавов изучена
после разной логарифмической деформации при
440°С и скорости 2 × 10–3 с–1, при которой значе-
ния m ~ 0.6 для обоих сплавов. При е = 0.69 сред-
ний размер зерна близок в обоих сплавах 10 ± 1 и
8.6 ± 0.8 мкм соответственно в сплаве Al–Zn–
Mg–Cr и Al–Zn–Mg–Ni–Cr (рис. 5). В сплаве без
Ni, в ходе деформации до разрыва размер зерна
увеличивается практически в два раза до 13.0 ±
± 1.1 мкм. Тогда как в сплаве с добавкой никеля
Al–Zn–Mg–Ni–Cr – не превышает 9.1 ± 1.4 мкм,
что говорит о лучшей стабильности микрострук-
туры (см. рис. 5). В процессе деформации в обоих
сплавах развивается пористость, доля остаточной
пористости после деформации 0.69 не превышает
0.5%, а максимальная доля перед разрывом соста-
вила 8% в обоих сплавах.

Проанализирована дислокационная структура
сплавов на стадии установившегося течения (е =
= 0.69) и перед разрывом при 440°С и скорости
деформации 2 × 10–3 с–1 (рис. 6). Тело зерен до де-
формации свободно от дислокаций в Al–Zn–
Mg–Ni–Cr, в сплаве с никелем присутствуют
скопления дислокации вблизи крупных частиц. В
процессе растяжения дислокационная актив-
ность растет, дислокации выстраиваются в стен-
ки, скопления дислокаций выявлены вблизи
крупных частиц. В сплаве Al–Zn–Mg–Ni–Cr без
никеля дислокаций в теле зерен меньше, чем в
сплаве с добавкой никеля.

После деформации 0.69 при температуре
440°С и скорости 2 × 10–3 с–1 на исходно-полиро-
ванной поверхности образцов появлялся харак-
терный рельеф со следами зернограничной и
внутризеренной деформации (рис. 5в, 5е). Внут-

ризеренный деформационный рельеф более вы-
ражен в сплаве без никеля где образуются склад-
ки в теле зерен (рис. 5в).

Для анализа вкладов действующих механиз-
мов сверхпластической деформации после пред-
варительной деформации е = 0.69 образцы поли-
ровали, наносили маркерные сетки, и далее изу-
чали эволюцию структуры поверхности при
деформации (рис. 7). В табл. 1 представлены ре-
зультаты расчета вкладов действующих механиз-
мов сверхпластической деформации. При близких
значениях деформации, смещения (пунктирные

Рис. 4. Зависимости напряжения и показателя ско-
ростной чувствительности m от скорости деформа-
ции при температурах 420–460°С (а) и зависимость
напряжения от величины деформации при 440°С в
интервале скоростей (1–6) × 10–3 с–1 в сплавах Al–
Zn–Mg–Cr, Al–Zn–Mg–Ni–Cr.
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линии на рис. 7) и развороты зерен (пунктирные
стрелки на рис. 7) в сплаве с добавкой Ni значи-
тельнее, чем в сплаве без него. Развороты зерен
имеют случайный характер с углами разворота до
25° в сплаве без Ni и до 35° в сплаве с Ni.

Выявлено появление на поверхности из объе-
ма новых зерен (зерно Х на рис. 7г), т.е. смена со-
седей зерен за пределами плоскости поверхности.

Вклад ЗГС составляет до 30% в сплаве без Ni и до
60% в сплаве с Ni. Расстояние между маркерными
линиями в теле зерен преимущественно сохраня-
ется в сплаве c Ni, вклад внутризеренного дисло-
кационного скольжения в общую деформацию
составляет 5–20%. В сплаве без Ni расстояние
между маркерными линиями меняется, в резуль-
тате вклад внутризеренного дислокационного

Рис. 5. Микроструктура сплавов Al–Zn–Mg–Cr (а–в), Al–Zn–Mg–Ni–Cr (г–е) после деформации (е указано на ри-
сунках) при температуре 440°С и скорости 2 × 10–3 с–1; а, б, г, д – оптическая металлография; в, е – СЭМ.

5 мкм(е)(д)(г)

(в)(б)(а)

Al3Ni

50 мкм50 мкм

5 мкм50 мкм50 мкм

e = 0.69

e = 0.69

e = 0.69

e = 0.69

e = 1.10

e = 1.30

Таблица 1. Вклады действующих механизмов сверхпластической деформации (γ) в ходе деформации при темпе-
ратуре 440°С и скорости 2 × 10–3 с–1

Сплав Деформация 
0.69+ (e)

Зернограничное 
скольжение

Внутризеренная 
деформация Складчатые зоны

еЗГС
Вклад ЗГС, 

γЗГС, % eВДС
Вклад ВДС, 

γВДС, % eДП
Вклад ДП, 

γДП, %

Al–Zn–Mg–Cr
0.17 0.05 ± 0.01 29 ± 6 0.09 ± 0.03 53 ± 18 0.03 ± 0.01 18 ± 6

0.25 0.06 ± 0.01 24 ± 4 0.15 ± 0.03 60 ± 14 0.04 ± 0.02 16 ± 8

Al–Zn–Mg–Ni–Cr

0.19 0.11 ± 0.03 58 ± 16 0.01 ± 0.01 5 ± 5 0.07 ± 0.03 37 ± 16

0.41 0.20 ± 0.05 49 ± 12 0.04 ± 0.03 10 ± 7 0.17 ± 0.04 41 ± 10

0.53 0.21 ± 0.06 40 ± 11 0.11 ± 0.05 21 ± 9 0.21 ± 0.07 40 ± 13
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скольжения достигает 50–60% (см. сплошные ли-
нии на рис. 7).

Складчатые зоны вдоль оси растяжения у по-
перечных границ зерен формируются в обоих
сплавах, ширина таких зон возрастает с увеличе-
нием деформации, что характерно для алюмини-
евых сплавов с размером зерен 5–10 мкм [34, 35].
Зоны формируются в результате роста оксида на
ювенильной поверхности, которая возникает при
деформации [36]. Складчатые зоны могут при-
надлежать телу зерен, и тогда являются результа-
том диффузионной ползучести, что согласуется с
[36, 37]. В том случае, если зоны образуются меж-
ду зернами и имеют границы с обеих сторон, их
появление результат выхода зерна из объема, т.е.

неучтенного ЗГС [38]. Вклад складчатых зон в об-
щую деформацию менее 20% в сплаве без Ni и до
40% в сплаве с Ni (см. сплошные стрелки на
рис. 7).

Внутризеренное дислокационное скольжение
и диффузионная ползучесть приводят к росту зе-
рен в продольном направлении, наиболее выра-
женном в сплаве без Ni, что подтверждается ана-
лизом микроструктуры сплавов (см. рис. 5). Таким
образом, частицы Al3Ni размером около 1 мкм сти-
мулируют ЗГС, что может быть результатом неко-
торого уменьшения среднего размера зерен, а
также ускорения диффузии, за счет присутствия
межфазных границ.

Рис. 6. Дислокационная структура сплавов Al–Zn–Mg–Cr (а), Al–Zn–Mg–Ni–Cr (б–г) после деформации при тем-
пературе 440°С и скорости 2 × 10–3 с–1.

(а) 500 нм

e = 0.69

(б) 500 нм

e = 0.69

(в) 500 нм

e = 0.69

(г) 2 мкм

e = 1.37
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проанализированы показатели сверхпластич-
ности и микроструктура сплавов Al–4.1%Zn–
3.6%Mg–0.2%Cr и Al–3.8%Zn–3.6%Mg–0.2%Cr–
3.6%Ni после отжига и сверхпластической дефор-
мации. После отжига и деформации при 440°С,
сплавы имели стабильную микрозеренную струк-
туру со средним размером зерна 8–10 мкм, обес-
печенную дисперсоидами (размером 30–250 нм),
содержащими хром, магний и цинк, а в сплаве с
никелем дополнительно частицами фазы Al3Ni
размерами от 0.4 до 2.7 мкм. В присутствии круп-
ных частиц никелида микрозеренная структура
сохраняется до температур 460–480°С (в сплаве
только с дисперсными частицами при данных

температурах наблюдаются признаки аномально-
го роста зерен), увеличиваются относительные
удлинения и расширяется скоростной интервал
проявления сверхпластичности.

В условиях близких значений показателя ско-
ростной чувствительности (m ≈ 0.6) при скорости
деформации 2 × 10–3 с–1 эволюция поверхности
обоих сплавов с нанесенными маркерными сет-
ками качественно одинакова, выявлены смеще-
ния маркерных линий на границах зерен, разво-
роты зерен, деформация тела зерен и образование
складчатых зон у поперечных границ зерен. Зер-
нограничное скольжение обеспечивает не менее
30 и 60% общей деформации в сплавах без Ni и с
Ni соответственно. При этом, в сплаве без никеля

Рис. 7. Структура поверхности сплавов Al–Zn–Mg–Ni–Cr (а, б), Al–Zn–Mg–Ni–Cr (в, г) с маркерными сетками по-
сле деформации при температуре 440°С и скорости 2 × 10–3 с–1.

(в) 5 мкм

e = 0.69 + 0.19

(г) 5 мкм

e = 0.69 + 0.41

(а) 5 мкм

e = 0.69 + 0.17

(б) 5 мкм

e = 0.69 + 0.25



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 9  2023

ВЛИЯНИЕ Ni НА ВКЛАДЫ ДЕЙСТВУЮЩИХ МЕХАНИЗМОВ 893

интенсивно развивается внутризеренное дисло-
кационное скольжение, обеспечивающее до 60%
общей деформации. Учитывая, что различия в раз-
мерах зерна не столь существенны ~10 и ~9 мкм
соответственно в сплаве без Ni и с Ni, частицы фа-
зы Al3Ni могут ускорять зернограничное сколь-
жение за счет появления межфазных границ,
скольжение по которым облегчено.

Работа выполнена при поддержке Гранта Пре-
зидента РФ для поддержки ведущих научных
школ НШ-1752.2022.4. ПЭМ выполнена в Центре
коллективного пользования МИСИС “Материа-
ловедение и металлургия”, оснащенном за счет
проекта Государственного задания РФ на закупку
оборудования № 075-15-2021-696.
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