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Работа посвящена исследованию возможности получения магнитотвердых материалов при кри-
сталлизации аморфных сплавов системы Fe–Co–Cr–B–Si. Проведен анализ влияния содержания
бора в сплавах на их стеклообразующую способность. Проанализированы структура и фазовые пре-
вращения в сплавах при нагреве с использованием методов рентгеновской дифракции и просвечи-
вающей электронной микроскопии. Установлены закономерности влияния фазового состава на
магнитные свойства сплавов. Показано, что формирование нанодисперсной эвтектической струк-
туры [α + (Fe, Cr)3B] при кристаллизации аморфной матрицы является перспективным для созда-
ния новых магнитотвердых материалов.
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ВВЕДЕНИЕ
Развитие техники и ее миниатюризация требу-

ют использования новых энергоэффективных
материалов [1]. Магнитотвердые сплавы находят
свое применение во многих сферах электронной и
электротехнической промышленности [2]. Посто-
янные магниты на основе редкоземельных элемен-
тов являются рекордсменами по своим магнито-
твердым характеристикам [3, 4]. Однако их стои-
мость крайне высока, что обусловлено высокой
стоимостью исходных компонентов и сложной
энергоемкой технологией производства [5, 6]. Часто
постоянные магниты с требуемыми свойствами
получают путем консолидации порошков, полу-
ченных c использованием механического легиро-
вания или закалки из жидкого состояния. К ос-
новным недостаткам этих традиционных методов
относятся высокие производственные затраты,
загрязнение (окислением) и длительность произ-
водственного цикла [7, 8].

Среди магнитотвердых безредкоземельных
сплавов можно выделить две группы сплавов на ос-
нове системы Fe–Co–Cr [9] и Al–Ni–Co [10], в ко-
торых высокий уровень магнитотвердых свойств
достигается за счет протекания при термической
обработке спинодального распада [11]. В результа-

те формируется наноразмерная двухфазная струк-
тура, состоящая из фаз с разными магнитными
свойствами. Одна из этих фаз обладает высокой
индукцией насыщения, а вторая либо парамаг-
нитна, либо обладает высокой магнитной анизо-
тропией [12]. Формирование структуры, в кото-
рой на наноуровне чередуются такие фазы, при-
водит к повышению коэрцитивной силы сплавов,
а высокая индукция насыщения одной из фаз яв-
ляется ключевым фактором, влияющим на маг-
нитную энергию данных сплавов.

Аморфные и нанокристаллические металли-
ческие материалы на основе ферромагнитных
элементов – железа и кобальта, нашли широкое
применение благодаря уникальному комплексу
магнитомягких свойств по сравнению с кристал-
лическими аналогами [13]. Аморфные сплавы яв-
ляются прекурсором для формирования нано-
кристаллической структуры [14–17]. Низкая ско-
рость диффузии в аморфной фазе затрудняет рост
кристаллов, что совместно с легированием медью
позволяет получать гомогенные нанокристалли-
ческие сплавы с размером зерна 10–20 нм, путем
традиционной термической обработки [18–21].

В зависимости от состава аморфные сплавы на
основе железа могут быть получены не только в
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форме ленты, но и в объемных отливках с крити-
ческой толщиной до 10 мм [22, 23]. Предприни-
мали попытки получения постоянных наноком-
позитных магнитов посредством частичной кри-
сталлизации объемных металлических стекол на
основе железа [24, 25]. Одним из примеров яв-
ляется кристаллизованный аморфный сплав
Fe67Co9.4Nd3.1Dy0.5B20 в виде стержня диаметром
0.5 мм, который обладает нанокомпозитной
структурой [26]. Это концептуально новое иссле-
дование показывает, что кристаллизация аморф-
ного сплава на основе железа является перспек-
тивным и простым способом изготовления объ-
емных постоянных магнитов [27].

Перспективно использование аморфного со-
стояния сплавов для формирования нанострукту-
рированных безредкоземельных постоянных маг-
нитов. Одним из возможных путей для достиже-
ния данного результата является объединение
двух подходов – использование аморфного со-
стояния в качестве прекурсора для формирования
наноструктуры, взяв в качестве базовой системы ле-
гирования Fe–Co–Cr, в которой возможно проте-
кание спинодального распада, с добавками элемен-
тов аморфизаторов B и Si. Ранее была исследована
подобная система легирования, однако к аморф-
ным сплавам применяли сложную схему термо-
обработки, аналогичную применяемой для кри-
сталлических сплавов системы Fe–Co–Cr [28], и в
результате не были установлены закономерности
структурообразования из аморфного состояния.

Цель данной работы – установление возмож-
ности формирования наноструктурного состоя-
ния для получения магнитотвердых материалов
на основе сплавов системы Fe–Co–Cr–B–Si при
кристаллизации из аморфного состояния. Соотно-
шение металлов в составе было выбрано аналогич-
но сплаву X22К15ТФ, применяемому для изготов-
ления постоянных магнитов. Предполагается, что
такой подход может значительно упростить тер-
мическую обработку для формирования магнито-
твердого состояния в материалах за счет сокраще-
ния времени изотермической выдержки при тем-
пературах распада, а также устранения закалки из
аустенитной области.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Объектами исследования служили сплавы со-
става (Fe62Cr24Co14)76 + xB23 – xSi1 (ат. %), где x = 0,
2, 4, 6, 8, 10. Сплавы выплавляли из чистых ком-
понентов в электродуговой печи. Далее методом
быстрой закалки на вращающемся медном диске
получали образцы металлических лент толщиной
15–40 мкм. Линейная скорость вращения диска-
кристаллизатора составляла 15–40 м/с. Структура
образцов была исследована методом рентгеновской
дифрактометрии, в монохроматическом CuKα-из-

лучении на дифрактометре Bruker D8 Advance с
установленным монохроматором на отраженном
пучке. Микроструктура лент была исследована с
применением просвечивающей электронной мик-
роскопии (ПЭМ), на микроскопе Zeiss Libra 200
при сканировании (СПЭМ) в режимах темного
поля, высокого разрешения и микродифракции.
Характеристические температуры сплавов опре-
деляли по термограммам сплавов, полученным
методом дифференциальной сканирующей кало-
риметрии при скорости нагрева 40°/мин на калори-
метре Setaram Labsys в атмосфере аргона. Магнит-
ные характеристики при комнатной температуре
измеряли на навесках лент методом вибрационной
магнитометрии в максимальном поле электромаг-
нита 500 кА/м на магнитометре VSM-130.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

По данным рентгеновского фазового анализа
(рис. 1а) образцы металлических лент из сплавов,
содержащих от 76 до 84 ат. % металлов, характе-
ризуются аморфной структурой, на дифратограм-
мах сплавов наблюдается диффузный максимум в
интервале углов 2θ 38°–52°. В лентах сплава с
86 ат. % металлов (х = 10) не удается получить
полностью аморфную структуру при закалке, в
структуре наблюдается формирование кристал-
лов твердого раствора на основе железа с ГЦК-ре-
шеткой (γ-фаза), о чем свидетельствуют характер-
ные рефлексы на дифрактограмме. Соответствен-
но, сплав с 86 ат. % металлов обладает наименьшей
критической толщиной (табл. 1), значение кото-
рой увеличивается по мере увеличения в составе
сплавов содержания бора, основного элемента,
стабилизирующего аморфную фазу при закалке
[29, 30], до 40 мкм в сплаве с 76 ат. % металлов (х = 0).
На рис. 1б приведены термограммы сплавов,
сравнение которых показывает, что с увеличени-
ем содержания бора в сплавах меняется механизм
кристаллизации.

На ДСК-кривой сплава с х = 10 присутствуют
два раздельных размытых экзотермических пика
кристаллизации. При увеличении содержания
бора до 15% (x = 8) на термограмме сплава наблю-
дается размытый экзотермический пик, сливаю-
щийся с острым пиком кристаллизации.

В сплавах с содержанием бора больше 15 ат. %
наблюдается одностадийная реакция кристалли-
зации, которой соответствует острый экзотерми-
ческий пик на термограмме. Температура начала
кристаллизации сплавов ТХ, снижается с умень-
шением содержания бора в составе сплавов. Кри-
сталлизация всех сплавов начинается из аморф-
ной фазы, на термограммах отсутствует переход в
область переохлажденной жидкости. На термо-
граммах сплавов с x < 8 наблюдается второй экзо-
термический пик в районе температуры 780°С.
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Кроме того, на термограммах всех сплавов вблизи
температур 830–850°С наблюдаются особенно-
сти, соответствующие эндотермической реакции.

Для установления типа фазовых превращений
и анализа фазового состава был проведен рентге-
нофазовый анализ сплавов после нагрева до раз-
личных температур. На рис. 2а представлены ди-
фрактограммы сплавов с x, равным 0 и 6, кри-
сталлизация которых проходит одностадийно.
При достижении температуры кристаллизации
аморфная фаза кристаллизуется по эвтектиче-
ской реакции с формированием смеси α-твердо-
го раствора и высокотемпературного метаста-
бильного борида (Fe,Cr)3B (I-4). При этом с уве-
личением содержания бора в составе сплава
увеличивается доля борида при кристаллизации.
Высокотемпературная экзотермическая реак-
ция связана с распадом метастабильного бори-
да (Fe, Cr)3B на смесь α-твердого раствора и ста-
бильного борида (Fe,Cr)2B (I4/mcm). Высокотем-
пературный экзотермический пик так же, как и в
сплаве с х = 8, связан с распадом метастабильного
борида (Fe, Cr)3B.

Первый экзотермический пик (пре-пик) на тер-
мограмме сплава с x = 8 связан с формированием из
аморфной фазы нанокристаллической смеси фазы
σ-(FeCr) и α-твердого раствора (рис. 2б). Основная
экзотермическая реакция связана с формированием
из остаточной аморфной фазы эвтектической смеси
α-твердого раствора и высокотемпературного мета-
стабильного борида (Fe,Cr)3B. Высокотемператур-
ный экзотермический пик связан с распадом мета-
стабильного борида (Fe,Cr)3B.

На рис. 2в представлены дифрактограммы
сплава с x = 10 после нагрева. Первый экзотерми-
ческий пик на термограмме является суперпози-
цией двух экзотермических реакций. Для точного
установления природы каждой из них был прове-
ден нагрев до температуры начала кристаллиза-
ции 490°С и до температуры Tp1. Показано, что на
начальной стадии кристаллизации аморфной фазы
наблюдается первичная кристаллизация α-твердо-
го раствора на основе железа. Высокотемператур-

ное плечо первого экзотермического максимума
связано с выделением смеси α- и σ-фазы (FeCr)
(P42/mnm) из остаточной аморфной матрицы.
Второй экзотермический максимум на термо-

Рис. 1. Дифрактограммы (а) и термограммы (б) образ-
цов металлических лент исследуемых сплавов
(Fe62Cr24Co14)76 + хB23 – хSi1 в состоянии после быст-
рой закалки.
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Таблица 1. Химический состав и физические свойства исследуемых сплавов (Fe62Cr24Co14)76 + хB23 – хSi1

Сплав
Плотность, 

г/см3
Критическая 

толщина, мкм
ТХ, °С Tp1, °С Tp2, °С Tэндо, °С

х = 0 7.34 40 563 566 735 887
х = 2 7.37 40 557 560 729 885
х = 4 7.40 35 550 557 720 891
х = 6 7.42 30 542 548 733 880
х = 8 7.49 24 505 Тр1* – 524

560
745 864

х = 10 7.55 18 484 518 634 838
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грамме одновременно связан с несколькими эф-
фектами – растворением σ-фазы (FeCr), распа-
дом сформированной в процессе закалки γ-фазы,

и выделением борида (Fe,Cr)2B с тетрагональной
кристаллической решеткой.

Таким образом, из комплексного анализа тер-
мограмм и дифрактограмм исследуемых сплавов
(Fe62Cr24Co14)76 + хB23 – хSi1 в различных состояни-
ях можно сделать вывод, что с увеличением со-
держания металлов происходит изменение меха-
низма кристаллизации из аморфной матрицы с
эвтектического в сплаве с х = 0 на первичную
кристаллизацию в сплавах с х = 8.

Были проведены измерения магнитных свойств
сплавов в различных фазовых состояниях с целью
установления влияния фазового состава на индук-
цию и коэрцитивную силу сплавов. В табл. 2 пред-
ставлены значения магнитных свойств сплавов по-
сле нагрева до различных температур. В закален-
ном состоянии все сплавы парамагнитны. Это
объясняется снижением точки Кюри ниже ком-
натной температуры, за счет высокого содержа-
ния в сплавах хрома и бора.

В сплавах с x = 0–6, структура которых пред-
ставляет собой эвтектическую смесь α-твердого
раствора и высокотемпературного метастабиль-
ного борида (Fe,Cr)3B, наблюдается снижение
индукции насыщения сплавов при увеличении
содержания бора в составе. Такая тенденция свя-
зана со снижением массовой доли фазы с высо-
кой индукцией в структуре – α-твердого раство-
ра. На дифрактограммах сплавов наблюдается
значительное снижение относительной интенсив-
ности его рефлексов с увеличением содержания бо-
ра. Распад фазы (Fe,Cr)3B на α-твердый раствор и
фазу (Fe,Cr)2B при температуре выше 780°C приво-
дит к росту индукции насыщения сплавов и сниже-
нию коэрцитивной силы. Это объяснятся увели-
чением доли магнитомягкой фазы – α-твердого
раствора, и изменением типа борида. Известно,
что борид Fe2B обладает худшими магнитотвер-
дыми свойствами, чем фаза Fe3B [31, 32].

Низкие значения индукции насыщения и ко-
эрцитивной силы сплава с x = 8 после нагрева до
температуры 520°С объясняются малой объемной
долей кристаллических фаз в структуре и их ти-
пом. После первой стадии кристаллизации в
структуре отсутствуют фазы с высокой магнито-
кристаллической анизотропией и содержится
большая доля остаточной аморфной матрицы,
которая парамагнитна. Кристаллизация эвтекти-
ки [α + (Fe,Cr)3B] приводит к росту индукции на-
сыщения и коэрцитивной силы сплава. Обладая
такой структурой, данный сплав демонстрирует
наилучшее сочетание магнитных свойств, не-
смотря на меньшее значение коэрцитивной си-
лы, обладает наибольшим значением удельной
магнитной энергии среди исследуемых сплавов.
Это достигается за счет высоких значений индук-
ции насыщения. Распад фазы (Fe,Cr)3B в этом

Рис. 2. Дифрактограммы сплавов
(Fe62Cr24Co14)76 + хB23 – хSi1, где х = 0 и 6 (а), х = 8 (б),
х = 10 (в), после нагрева до различных температур.
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сплаве, как и в сплавах с x = 0–6, приводит к уве-
личению магнитной индукции насыщения и сни-
жению коэрцитивной силы.

В сплаве с x = 10 наблюдаются фазовые пре-
вращения, не характерные для других сплавов.
Первичная кристаллизация твердого раствора на
основе железа приводит к формированию состоя-
ния с высокой индукцией насыщения, но отно-
сительно низкой коэрцитивной силой. Отличие
высокотемпературного превращения данного
сплава от остальных заключается в прохождении
эвтектической реакции [α + (Fe,Cr)2B] без обра-
зования метастабильного борида (Fe,Cr)3B. Такое
поведение объясняется тем, что в процессе пер-
вичной кристаллизации α-твердого раствора
остаточная аморфная матрица обедняется метал-
лами, и ее состав сдвигается в сторону формиро-
вания стабильного борида (Fe,Cr)2B.

Для определения параметров структуры были
проведены исследования ПЭМ сплава с x = 6 по-
сле нагрева до 600°С, и обладающего наилучшим
комплексом свойств. На рис. 3 приведены изоб-
ражения СПЭМ в режиме темного поля, ПЭМ
высокого разрешения и дифракционная картина

выбранной области. Структура сплава представ-
ляет собой мелкодисперсную смесь кристаллов
α-твердого раствора и боридов (Fe,Cr)3B. Кри-
сталлы имеют форму, близкую к равноосной.
Средний размер кристаллов составляет 25 нм. В
структуре отсутствует аморфная фаза, что указы-
вает на полное прохождение процессов кристал-
лизации за одну эвтектическую реакцию.

Формирование в структуре при отжиге нано-
размерной смеси [α + (Fe,Cr)3B] является причи-
ной формирования у исследуемых сплавов состо-
яния с высокой коэрцитивной силой. При этом
высокая индукция насыщения в сплавах достига-
ется за счет увеличения содержания в структуре
α-фазы. В отличие от индукции насыщения, яв-
ляющейся свойством, чувствительным к фазово-
му составу, коэрцитивная сила и зависящая от
нее магнитная энергия являются свойствами
структурочувствительными. Увеличение коэрци-
тивной силы и остаточной индукции возможно
несколькими путями. Применением термомаг-
нитной обработки, приводящей к ориентирован-
ному росту кристаллов из аморфной матрицы
[33]. Высокая температура распада фазы

Таблица 2. Магнитные свойства исследуемых сплавов (Fe62Cr24Co14)76 + хB23 – хSi1 после быстрой закалки и на-
грева до различных температур, где MS – намагниченность насыщения; MR – остаточная намагниченность;
MR/MS – приведенная остаточная намагниченность; HC – коэрцитивная сила; (BH)max/2 – удельная магнитная
энергия

Сплав Состояние MS, Tл MR, Tл MR/MS HC, кА/м (BH)max/2, Дж/м3 Фазовый состав

Литое Аморфный
х = 0 590 °C 0.31 0.17 0.55 52.02 1.68 α + (Fe,Cr)3B

780 °C 0.93 0.53 0.57 20.10 2.41 α + (Fe,Cr)2B
Литое Аморфный

х = 2 590 °C 0.36 0.22 0.61 53.13 2.54 α + (Fe,Cr)3B
780 °C 0.98 0.49 0.5 15.29 2.24 α + (Fe,Cr)2B
Литое Аморфный

х = 4 610 °C 0.58 0.34 0.59 52.21 3.91 α + (Fe,Cr)3B
780 °C 1.11 0.62 0.56 18.6 2.02 α + (Fe,Cr)2B
Литое Аморфный

х = 6 600 °C 0.68 0.42 0.62 40.86 3.98 α + (Fe,Cr)3B
780 °C 1.20 0.69 0.58 17.6 2.11 α + (Fe,Cr)2B
Литое Аморфный

х = 8 520 °C 0.21 0.05 0.24 5.10 – α + σ (FeCr)
580 °C 0.72 0.52 0.72 29.87 4.70 α + (Fe,Cr)3B
780 °C 1.32 0.75 0.57 16.6 2.07 α + (Fe,Cr)2B
Литое Аморфный + γ

х = 10 500 °C 0.31 0.09 0.29 12.90 – α + γ
550 °C 1.07 0.63 0.59 11.50 2.13 α + γ + σ (FeCr)
600 °C 1.29 0.82 0.64 13.10 3.31 α + (Fe,Cr)2B
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(Fe,Cr)3B позволяет применять низкотемпера-
турную термомагнитную обработку, направлен-
ную на прохождение спинодального распада α-
твердого раствора [9]. Кроме того, коэрцитивная
сила сплавов зависит от размера зерна. Таким об-
разом, оптимизация режимов термической обра-
ботки является перспективным направлением
исследований для получения высококоэрцитив-
ного состояния в сплавах Fe–Co–Cr–B–Si с
аморфной структурой.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом быстрой закалки получены ленты

сплавов (Fe62Cr24Co14)76 + xB23 – xSi1 (ат. %), где x =
= 0–10. Установлено, что критическая толщина
ленты увеличивается с увеличением содержания
бора и составляет 40 мкм для сплавов с х = 0; 2 и
меньше 18 мкм для сплава с x = 10.

Показано, что с увеличением содержания бора
в составе механизм кристаллизации сплавов из-
меняется с первичной кристаллизации α-твердо-
го раствора на эвтектический, в результате кото-
рого образуется наноразмерная смесь α-твердого
раствора и высокотемпературная метастабильная
фаза (Fe,Cr)3B, стабильная до температуры 750°С.

Установлено, что формирование наноразмер-
ной эвтектической смеси [α + (Fe,Cr)3B] в про-
цессе кристаллизации аморфной фазы является
причиной получения высококоэрцитивного со-
стояния в быстрозакаленных сплавах на основе
системы Fe–Co–Cr, легированных Si и B.

Показано, что для получения материалов с вы-
соким комплексом магнитотвердых свойств наи-
более перспективными являются аморфные
сплавы (Fe62Cr24Co14)76 + xB23 – xSi1, содержащие в
своем составе от 84 (x = 8) до 80 (x = 4) ат. % ме-
таллов.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 22-79-00293,
https://rscf.ru/project/22-79-00293/, Националь-
ный исследовательский технологический уни-
верситет “МИСиС”, г Москва). Авторы выража-
ют благодарность Междисциплинарному ресурс-
ному центру “Нанотехнологии” СПбГУ за
помощь в проведении исследований ПЭМ.
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ВВЕДЕНИЕ
Получение сплавов золота различных цвето-

вых оттенков всегда представляло как научный,
так и практический интерес. В настоящее время
промышленностью освоены и выпускаются спла-
вы золота белого (с палладием или никелем),
красного (с медью) и зеленого (с повышенным
содержанием серебра) цветов [1]. Дальнейшее
расширение цветовых комбинаций оказалось
возможным только с привлечением углубленных
научных исследований и благодаря последним
технологическим достижениям [2]. На сегодняш-
ний день считается, что основным способом ре-
шения этой проблемы является получение и ис-
пользование яркоокрашенных интерметаллидов
на основе золота. К примеру, известно, что ин-
терметаллид золота с алюминием имеет пурпур-
ный цвет [1], соединение золота с индием приво-
дит к получению голубого цвета, а введение гал-
лия в золото дает возможность получить темно-
синий, почти черный цвет [2, 3]. Все эти соедине-
ния являются интерметаллидами со стехиометри-
ей AuX2 (X = Al, Ga, In), имеют кристаллическую
структуру типа CaF2 и, как все интерметаллиды,
являются очень хрупкими. Очевидно, что даже
небольшое повышение пластических свойств ин-

терметаллидов позволит резко расширить об-
ласть их практического использования. Именно
по этой причине различные научные группы про-
водят активные исследования в этом направле-
нии [3–8].

Установлено, что добавка третьего элемента в
интерметаллид может привести к формированию
двухфазной структуры, в которой хрупкая фаза
находится в прослойках другой, более пластич-
ной фазы [2, 3]. Поскольку отклонение от стехио-
метрии вызывает деградацию цвета интерметал-
лида, очевидно, что количество легирующей до-
бавки ограничено несколькими процентами.

Попытки использования метода порошковой
металлургии для получения массивных образцов
из многофазных интерметаллических соедине-
ний на основе Al2Au достаточно подробно осве-
щены в научной литературе [1–4]. Как сообщалось
в [1], существуют патенты с описанием процессов
получения, прессования и спекания смесей, содер-
жащих от 7 до 30 мас. % порошков кобальта, никеля
или палладия в золото-алюминиевом порошке. К
настоящему времени для повышения пластиче-
ских свойств интерметаллидов золота апробирова-
ны добавки: Si, Mg, Ca, Zn, Mn, Ag, Ni, Cu, Sn и др.
[1–5]. В работах [9, 10] описаны сложные твердо-

УДК 669.71'21

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 6  2023

СТРУКТУРА ЛИТОГО ИНТЕРМЕТАЛЛИЧЕСКОГО СОЕДИНЕНИЯ Al2Au 461

тельные реакции, которые проходят в ходе помо-
ла в шаровой мельнице (ПШМ) смеси порошков
алюминия и меди. Все исследователи отмечают,
что легирование интерметаллида сопряжено с не-
которыми сложностями. Как правило, для этого
сначала измельчают исходный интерметаллид, за-
тем в этот порошок добавляют пластифицирующий
элемент и переплавляют полученную смесь [4].

Для получения массивного образца интерме-
таллического соединения Al2Au с добавкой
4 мас. % Cu в нашей работе использован совер-
шенно иной подход. Порошок искомого тройно-
го соединения был получен методом ПШМ ком-
понентов. Это позволяет одновременно решить
сразу несколько задач. Во-первых, синтезирован-
ный методом ПШМ бинарный интерметаллид
Al2Au имеет более высокую чистоту по сравнению
с образцами, полученными традиционным мето-
дом плавки [1]. Более того, механосинтез порош-
ков Al2Au и Cu позволяет получить твердый рас-
твор меди в интерметаллиде [6], что способствует
формированию более равновесного фазового со-
става в литом образце. Кроме того, зарубежные
исследователи неоднократно наблюдали повы-
шенную пористость образцов интерметаллида
Al2Au, которые были получены путем послойного
магнетронного напыления элементов [11]. Этот эф-
фект вызван различием скоростей диффузии алю-
миния и золота, что приводит к эффекту Киркен-
далла, и, как следствие, к возникновению пор [12].

Поскольку плавка полученного таким спосо-
бом порошка никогда ранее не применялась, а
структура, фазовый состав, микротвердость и оп-
тические свойства интерметаллида Al2Au с добав-
кой Cu неизвестны, решению этих вопросов по-
священо данное исследование.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Использованный нами способ получения по-
рошка соединения Al2Au с добавкой 4 мас. % Cu
подробно описан в работе [6]. Перед плавкой этот
порошок компактировали в таблетку диаметром
6 мм и высотой 3 мм. Для повышения сплошно-
сти компакта использовали дополнительное гид-
ростатическое прессование под давлением 1 ГПа.
Выплавку проводили при температуре 1200°С в
атмосфере аргона под давлением 0.1 атм, слиток
охлаждали со скоростью 5–10 град/мин. Полу-
ченный образец сохранил форму компакта, под
его рыхлой наружной поверхностью был обнару-
жен плотный слиток хорошего качества. Для про-
ведения исследований из этого слитка были наре-
заны образцы с использованием электроэрозион-
ного станка.

Структуру изучали с помощью сканирующего
микроскопа (СЭМ) QUANTA 200 FEI. Микроин-

дентирование проводили при комнатной темпе-
ратуре с помощью прибора Nanotest 600 с исполь-
зованием индентора Берковича. Использовали
интервал нагрузок от 2 мН до 800 мН. Согласно
ISO 14577 [13], время нагружения составляло 5 с,
время выдержки: 20 с, время разгрузки: 5 с.

Количество измерений: 4, расстояние между
центрами отпечатков в 3 раза превышало средний
размер отпечатка. Кривые нагружение-разгрузка
анализировали Oliver–Pharr методом [14].

На основе данных микроидентирования были
рассчитаны следующие параметры: отношение
твердости при вдавливании к модулю упругости –
Н/Е*, степенное отношение – Н3/Е*2 и показа-
тель пластичности δа = 1 – (We/Wt), где We – рабо-
та обратной упругой деформации вдавливания,
Wt – общая механическая работа вдавливания.
Эти показатели характеризуют способность мате-
риала сопротивляться упругопластическому де-
формированию [15].

Рентгеноструктурный анализ (РСА) выполня-
ли на дифрактометре DMAX 2200 фирмы Rigaku
методом непрерывной съемки со скоростью
4°/мин. Излучение CuKα было монохроматизи-
ровано графитовым монокристаллом.

Оптические свойства образца исследовали эл-
липсометрическим методом на двух спектраль-
ных установках, созданных на основе призмен-
ных спектрометров Spectromom 204 (УФ и види-
мая области спектра) и ИКС 12 (ИК диапазон).

Оптические снимки поверхности образца полу-
чены с помощью микроскопа “Альтами” МЕТ1С.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
И ИХ ОБСУЖЕНИЕ

На рис. 1 приведено оптическое изображение
полированного образца, вырезанного из цен-
тральной части полученного слитка. В микро-
структуре наблюдаются зерна пурпурного цвета,
которые находятся внутри серой матрицы с жел-
тыми прожилками. Яркий пурпурный цвет явля-
ется характерным признаком интерметаллида
Al2Au (зерна этой фазы отмечены как (1) на рис. 1).

На основе работ [2, 3] можно предположить,
что светло-серая матрица (2) на рис. 1 является
фазой AlAu. Кроме того, внутри матрицы наблю-
даются тонкие прожилки еще одной фазы (3).
Методом секущих на оптических снимках была
оценена объемная доля фазы (3), ее содержание
не превышает 6%.

Результат РСА-исследования слитка приведен
на рис. 2. Рентгеновская дифрактограмма (см.
рис. 2) содержит рефлексы от интерметалличе-
ских фаз Al2Au и AlAu, также присутствуют сла-
бые отражения от золота. Присутствие на рентге-
нограмме сильных линий интерметаллида AlAu
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говорит о том, что в ходе плавки некоторая часть
интерметаллида Al2Au разложилась с образовани-
ем алюминия и AlAu. Более того, ранее, в исход-
ном Al2Au-порошке были обнаружены следы
алюминия [5].

Однако на рис. 2 каких-либо отражений от Al
не наблюдается. Можно сделать вывод, что в
дальнейшем, для предотвращения испарения алю-
миния при плавке соединений на основе Al2Au не-
обходимо повысить давление аргона в печи.

СЭМ-исследование подтвердило наличие двух
фаз в микроструктуре литого сплава. Темные об-
ласти (1) справа и слева на рис. 3 – это интерме-
таллидная фаза Al2Au. Интерметаллид AlAu вы-
глядит как широкая серая область (2) в централь-
ной части рис. 3. Это подтверждается кривыми

распределения элементов: при переходе от Al2Au
фазы к AlAu фазе наблюдается снижение содер-
жания Al при практически неизменном содержа-
нии Au. В центральной части AlAu-фазы имеется
светлая полоска (3), которая обогащена по меди.

Очевидно, что формирование структуры спла-
ва происходило при охлаждении, и поэтому по-
следовательность выделения фаз определялась
температурой их кристаллизации. Интерметал-
лическая фаза Al2Au имеет самую высокую темпе-
ратуру перехода ликвидус–солидус (~1060°С), и
поэтому при охлаждении она образуется первой.
Фаза AlAu кристаллизуется при значительно бо-
лее низкой температуре (~625°С) [1]. Поскольку
растворимость третьих элементов в интерметал-
лидах на основе золота очень низкая [2], то основ-
ная часть атомов меди вытесняется из фаз Al2Au и
AlAu. Как следует из кривых распределения эле-
ментов на рис. 3, основная часть меди сосредото-
чена в центральной части фазы AlAu и имеет фор-
му прожилок. Из этого можно сделать вывод, что
обогащенная медью часть расплава кристаллизу-
ется последней.

В работе были проведены эксперименты по
микроиндентированию поверхности слитка в
широком интервале нагрузок. На рис. 4 представ-
лены зависимости микротвердости (Н) и кон-
тактного модуля упругости (Е*) от приложенной
нагрузки (Р), которые получены на участках
структуры, содержащих фазы: Al2Au и AlAu. Уста-
новлено, что микротвердость сильно зависит от
величины приложенной нагрузки. Как видно на
рис. 4а, с увеличением приложенной нагрузки от
2 мН (крайние левые точки на кривых) до 800 мН
(крайние правые точки на кривых) происходит
заметное снижение значений микротвердости. К

Рис. 1. Оптическая микроскопия структуры литого
сплава Al2Au с добавкой Cu: 1 – фаза Al2Au; 2 – фаза
AlAu; 3 – прожилки фазы AlAu, обогащенной Cu.
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Рис. 2. Дифрактограмма, полученная со слитка.
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примеру, микротвердость Al2Au-фазы падает от
6.8 до 4.0 ГПа (кривая 1 на рис. 4а). Соответствен-
но значение микротвердости фазы AlAu снижает-
ся с 4.1 до 3.5 ГПа (кривая 2 на рис. 4а). Очевидно,
что обнаруженные особенности деформационно-
го поведения интерметаллических фаз требуют
объяснения.

Анализ литературных источников показал, что
зависимость микротвердости от величины при-
ложенной нагрузки неоднократно наблюдалась
ранее в ходе наноиндентирования различных ма-
териалов [13]. Выявлено, что величина микро-
твердости, полученная в результате наноинден-
тирования, близка к микротвердости, измерен-
ной с использованием традиционной методики,
только для глубоких отпечатков. В англоязычной
литературе это явление получило название “the
indentation size effect” (“эффект размера отпечат-
ка”), и его возникновение обусловлено сложной
взаимосвязью особенностей формы наноинден-
тора и наномеханическими свойствами самого
материала. Упрощенно говоря, с повышением
твердости материала и уменьшением нагрузки на
образец все возрастающую роль в формировании
отпечатка начинает играть несовершенство фор-
мы кончика индентора. Отсюда следует, что при
анализе данных разных исследователей наиболее
корректным является сравнение результатов ин-
дентирования, полученных при сопоставимых
нагрузках. Действительно, наши результаты на
рис. 4а, которые были получены при 2 мН, очень
хорошо согласуются со значениями микротвер-
дости покрытий из Al2Au и AlAu, индентирование
которых было проведено в работе [11] при близ-
ких нагрузках.

В табл. 1 приведены параметры Н/Е*, Н3/Е*2 и
δа, характеризующие способность интерметалли-
ческих фаз Al2Au и AlAu сопротивляться упруго-
пластическому деформированию при нагрузке
Р = 800 мН. В целом можно сказать, что значения
приведенных в таблице параметров достаточно
близки. Небольшое различие наблюдается только
для отношения Н3/Е*2. Показатели пластичности
δа являются низкими для обеих фаз.

Полученные для интерметаллидов характери-
стики H/E*, H3/E*2 и δа можно сравнить с анало-
гичными характеристиками цементированной
поверхности стали AISI 321, характеризующейся
повышенным сопротивлением упругопластиче-
скому деформированию [15].

Кроме того, на рис. 4б можно видеть сложную
зависимость контактного модуля упругости обеих
фаз от величины приложенной нагрузки. В це-
лом, сравнение положения крайних левой и пра-
вой точек на рис. 4б демонстрирует небольшое
уменьшение значения Е* с повышением нагруз-
ки. Различия механизмов деформации фаз Al2Au
и AlAu хорошо видны при сравнении отпечатков
микроиндентора на рис. 5а и 5б.

В области фазы Al2Au формируются четкие от-
печатки с прямыми границами (см. рис. 5а). Это
позволяет сделать вывод о пластическом течении

Рис. 4. Зависимости микротвердости (Н) (а) и контактного модуля упругости (Е*) (б) от приложенной нагрузки (Р)
(измерения проводили в областях Al2Au- (1) и AlAu- (2) фаз).
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Таблица 1. Параметры Н/Е*, Н3/Е*2 и δа для фаз Al2Au
и AlAu при нагрузке Р = 800 мН

Фаза Н/Е Н3/Е*2, ГПа δа

Al2Au 0.035 0.0048 0.69
AlAu 0.034 0.0039 0.68
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материала при вдавливании индентора. В свою
очередь, после микроиндентирования в границах
фазы AlAu фиксируются трещины, и, кроме того,
наблюдается четко выраженное изменение цвета
вокруг отпечатков (см. рис. 5б).

При сравнении рис. 5а и 5б хорошо видно, что
размер отпечатка в области фазы AlAu несколько
больше. Для минимизации влияния соседних фаз
на результат измерения, индентирование необхо-
димо проводить на определенном расстоянии от
ближайшей границы. Однако оказалось, что это
требование можно выполнить только для зерен фа-
зы Al2Au (см. рис. 5а). В свою очередь, при инден-
тировании участков фазы AlAu отпечаток практи-
чески каждый раз касался полоски обогащенной
медью (см. рис. 5б). Более того, форма отпечатка в
области фазы AlAu была искажена даже на макси-

мальном удалении от фазовой границы (смотри
правый край отпечатка на рис. 5б).

Искажение формы отпечатка значительно уве-
личивает погрешность измерения при микроин-
дентировании. Так, максимальная погрешность
измерения Н и Е* в диапазоне нагрузок от 100 до
800 мН не превышает 8% для фазы Al2Au, но воз-
растает до 15% для фазы AlAu. При нагрузке 2 мН
максимальная погрешность составила 12 и 33%
соответственно. Таким образом, необычная зави-
симость контактного модуля упругости от прило-
женной нагрузки на рис. 4б может быть объясне-
на искажением формы отпечатков в области AlAu
фазы (см. рис. 5б) и, как следствие, большой по-
грешностью измерений.

Согласно выводам различных исследователей
[2, 3], наличие ограниченного количества AlAu-фа-
зы в сплавах пурпурного золота считается полез-
ным, поскольку пластические свойства этой фа-
зы несколько выше по сравнению с очень хруп-
ким интерметаллидом Al2Au. Это не согласуется с
нашими результатами. Действительно, почти все
отпечатки в границах фазы AlAu имеют неровные
границы и окружены трещинами (см. рис. 5б).

Можно предположить, что свойства интерме-
таллических Al–Au-фаз в исследуемом тройном
сплаве изменились под влиянием легирования их
медью. Для решения этого вопроса был проведен
элементный анализ участка поверхности литого
образца (см. рис. 6 и табл. 2).

Как хорошо видно из табл. 2, обе интерметал-
лические фазы содержат небольшое количество
меди (приблизительно по 1 ат. % в участках 1 и 2
на рис. 6). Ранее мы показали [6], что при помоле
в шаровой мельнице порошковой смеси, состоя-
щей из меди и Al2Au, некоторая часть Cu-атомов

Рис. 5. Оптическая микроскопия отпечатков инден-
тора в фазах Al2Au (а) и AlAu (б), Р = 800 мН.
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Рис. 6. СЭМ-изображение структуры литого сплава,
изображение во вторичных электронах: 1 – фаза Al2Au,
2 – фаза AlAu, 3 – фаза AlAu, обогащенная медью.
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Таблица 2. Содержание элементов в различных участ-
ках образца, отмеченных на рис. 6

Элементы мас. % ат. %

Усредненные данные
Al 12.3 49.7
Cu 1.4 2.5
Au 86.3 47.8

Участок 1
Al 17.3 60.1
Cu 0.7 1.0
Au 82.0 38.9

Участок 2
Al 11.2 47.5
Cu 0.5 1.0
Au 88.3 51.5

Участок 3
Al 11.5 45.5
Cu 5.6 9.4
Au 82.9 45.1
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встраивается в кристаллическую решетку интерме-
таллида и формирует с ним твердый раствор. Пара-
метр решетки тройного соединения при этом слегка
уменьшается. Полученные в данной работе резуль-
таты (см. табл. 2) показали, что формирование твер-
дых растворов меди в интерметаллидах Al–Au про-
исходит не только в ходе механосинтеза, но также
и при плавлении тройной смеси. Согласно резуль-
татам проведенного исследования, соотношение
компонентов в обогащенных медью прожилках
(участок 3 на рис. 6) составляет: 45.5Al–45.1Au–
9.4Cu (ат. %). Таким образом, соотношение Al и
Au в этих областях близко к стехиометрии AlAu.
Как следует из изотермического разреза системы
Au–Al–Cu, опубликованного в [16], указанный
состав соответствует области β-фазы, обладаю-
щей эффектом памяти формы [16, 17]. При изме-
рении микротвердости этой фазы вокруг отпечат-
ков образуются колонии мартенсита деформации
[18]. Вероятно, содержание β-фазы в исследуе-
мом интерметаллическом соединении ниже по-
рога обнаружения РСА-методом (см. рис. 2), но
ее количества вполне достаточно, чтобы внести
искажения в форму отпечатка при микроинден-
тировании (см. рис. 5б). Поскольку медь и золото
имеют неограниченную растворимость в решет-
ках друг друга, можно предположить, что часть
меди не реагирует с интерметаллидом, а образует
твердый раствор с золотом. Слабые рефлексы на
рентгенограмме не позволили нам определить
параметр решетки золота и уточнить состав твер-
дого раствора.

Согласно элементному анализу литого образ-
ца, в фазе Al2Au растворено около 1 ат. % Cu. Од-
нако известно, что даже небольшое отклонение
от стехиометрии вызывает деградацию яркого
пурпурного цвета интерметаллида Al2Au [1–3].
Кроме того, в исследуемом слитке содержится
бесцветная фаза на основе интерметаллида AlAu с
разным содержанием меди. В то же время очевид-
но, что во избежание обесцвечивания всего со-
единения объемные доли дополнительных фаз
должны быть весьма ограниченными. К этим рас-
суждениям следует добавить, что добавка меди
несколько изменяет электронную структуру всех
фаз и поэтому вносит свой вклад в цвет всего
сплава. Поэтому возникает необходимость в про-
ведении оптического исследования поверхности
полученного слитка.

На рис. 7 точками представлена энергетиче-
ская зависимость отражательной способности
R(E) исследуемого материала. При низких энер-
гиях света (диапазоны красного и ИК излучения)
отражение образца Al2Au + Cu является высоким,
достигая почти 95% на краю низкочастотного
диапазона. С ростом энергии на данной кривой в
локальном интервале ~1.5–3.5 эВ наблюдается
существенный провал, минимум которого лока-

лизован вблизи 2.5 эВ. Происхождение данного
минимума связано с селективным поглощением
света в видимом (желтом и зеленом) диапазоне
спектра. Такая избирательность в абсорбции свето-
вого излучения обусловлена особенностями элек-
тронной структуры Al2Au [19] и является причиной
его яркой пурпурной окраски, а именно, смешения
красного и сине-фиолетового цветов.

Для сравнения на рис. 7 (вставка) показан
спектр отражательной способности ранее изучен-
ного нами покрытия из интерметаллида Al2Au [8].
Сопоставление спектров отражательной способ-
ности слитка Al2Au + Сu и тонкопленочного об-
разца интерметаллида Al2Au показало, что на-
блюдаемый провал на кривой R(E), при сохране-
нии его формы, отличается увеличением ширины
данной аномалии и уменьшением её глубины в
тройном соединении по сравнению с бинарным
примерно на 10%.

ВЫВОДЫ
1. Синтезированный методом ПШМ порошок

тройной смеси Al2Au + Cu можно использовать
для получения слитка интерметаллического со-
единения Al2Au с добавкой Cu.

2. Обнаружено, что в полученном слитке ин-
терметаллического соединения Al2Au с добавкой
Cu образуются две фазы: Al2Au и AlAu, формирует-
ся твердый раствор меди в интерметаллиде AlAu.

3. Обе фазы Al2Au и AlAu, имеют высокие зна-
чения микротвердости и контактного модуля
упругости. Характеристики H/E*, H3/E*2 свиде-
тельствуют о повышенном сопротивлении мате-

Рис. 7. Энергетическая зависимость отражательной
способности слитка Al2Au с добавкой Cu и на вставке –
тонкопленочного образца Al2Au.
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риала упругопластическому деформированию. По-
казатели пластичности δа имеют низкие значения.

4. По сравнению с бинарным интерметалли-
дом Al2Au, пурпурный цвет у тройного интерме-
таллического соединения Al2Au + 4 мас. % Cu со-
храняется, но несколько ослабевает.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки РФ (темы “Структура”
№ 122021000033-2 и “Давление” № 122021000032-5).

Электронно-микроскопические исследования
проводились в ОЭМ ЦКП ИФМ УрО РАН. Рент-
геноструктурный анализ выполнен с использова-
нием оборудования ЦКП “Состав вещества”
ИВТЭ УрО РАН.
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В результате модификации квазистатических упругого и неупругого гистерезисов предложены ди-
намические гистерезисные уравнения состояния кристаллических твердых тел с частотно-зависи-
мым насыщением амплитудно-зависимого внутреннего трения, уменьшающимся с ростом часто-
ты. Методом возмущений исследовано нелинейное распространение первоначально гармониче-
ских продольных упругих волн в стержнях из таких материалов. Проведен численный, графический
и сравнительный анализ полученных решений и выявлены характерные амплитудно-частотные за-
висимости нелинейных волновых эффектов. Предложена методика определения вида динамиче-
ских гистерезисов для кристаллических твердых тел с частотно-зависимым насыщением амплитуд-
но-зависимого внутреннего трения.

Ключевые слова: металлы, упругие волны, амплитудно-зависимое внутреннее трение, насыщение
гистерезисных потерь, частотная зависимость
DOI: 10.31857/S001532302360020X, EDN: WVGRKQ

ВВЕДЕНИЕ
При распространении интенсивных первона-

чально гармонических волн (ПГВ) в кристалли-
ческих (или поликристаллических) твердых телах
(металлах, сплавах, горных породах) наблюдают-
ся эффекты амплитудно-зависимого внутреннего
трения (АЗВТ) – нелинейные потери и измене-
ние скорости распространения волн [1–4], а так-
же генерация их высших гармоник [5]. Явление
АЗВТ традиционно объясняется в рамках квази-
статических гистерезисных уравнений состояния
σ = σ(ε), где σ – напряжение, ε – деформация.
Площадь S(εm) петель (или петли) гистерезиса
определяет нелинейное затухание волны, или де-
кремент затухания (ДЗ), а среднее (по периоду
волны) значение  – нелинейную
поправку к скорости волны или дефект модуля
упругости (ДМУ), где εm – амплитуда деформа-
ции. Для описания АЗВТ используют два основ-
ных вида квазистатических гистерезисов: упругий
(или гистерезис отрыва) и неупругий (гистерезис
трения или пластический гистерезис) [1–4]. Для
упругого гистерезиса – , а для неупругого –

. Примерами упругого и неупругого квази-
статических гистерезисов являются, соответствен-
но, микроскопический гистерезис Гранато–Люкке

[2–4] и феноменологический гистерезис Дави-
денкова [1, 3, 4]. Вообще говоря, и упругий, и не-
упругий квазистатические гистерезисы каче-
ственно объясняют АЗВТ, однако они имеют су-
щественные отличия, что проявляется в различии
амплитудных зависимостей нелинейных акусти-
ческих эффектов (НАЭ), возникающих при рас-
пространении в кристаллах ПГВ [5]. Так, для кри-
сталлов, описываемых гистерезисами Гранато–
Люкке и Давиденкова, имеют место экспоненци-
альная (  ) и степенные

(  ) зависимости нелинейных ДЗ и ДМУ
от амплитуды εm, при этом и ДЗ и ДМУ не зависят
от частоты ω деформирования кристалла (т.е. от
частоты акустической волны), а их отношение не
зависит от амплитуды εm. В работах по изучению
АЗВТ в металлах (Cu, Zn, Pb) и сплавах (Cu–Zn,
Cu–Al, Cu–P) наблюдали различные амплитуд-
ные (степенные, с показателями степени  от 1 до
4 [6, 7, 4], экспоненциальные (  [8],

 [10]) и различные частотные за-
висимости ДЗ и ДМУ, в основном уменьшающиеся
с ростом частоты [9–11] или не зависящие от часто-
ты (в небольшом частотном диапазоне) [7, 12, 13].

ε εσ − σ ε(0) ( )m

σ =(0) 0
σ ≠(0) 0

−∝ ε − ε1 exp( ),m mA > 0A

∝ ε ,p
m > 0p

p
∝ − εexp( )mA

−∝ ε − ε1 exp( )m mA

УДК 538.951

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ
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Многообразие амплитудно-частотных зависи-
мостей эффектов АЗВТ, наблюдаемых в различ-
ных кристаллических твердых телах, определяет-
ся различной нелинейной динамикой дислока-
ций, зависящей от большого числа структурных
характеристик кристалла (типа решетки, размеров
зерна, вида дислокаций, их функции распределе-
ния, плотности и подвижности, концентрации ва-
кансий, межузельных и примесных атомов и т.д.)
[13, 14]. Нелинейные (гистерезисные) свойства
кристаллических твердых тел более чувствитель-
ны к их дислокационной структуре, чем линей-
ные (диссипативные и дисперсионные). В связи с
этим исследования НАЭ в кристаллах способ-
ствуют изучению динамики дислокаций и созда-
нию моделей их движения под действием дина-
мических напряжений, что необходимо для раз-
вития теории прочности и пластичности – одного
из актуальных направлений физики твердого тела
[14–17].

Для многих кристаллических твердых тел (при
относительно небольших амплитудах εm) имеет
место линейная зависимость гистерезисных ДЗ и
ДМУ от εm, а в некоторых металлах и сплавах (Cu
[10, 16–18], Pb [12, 13, 19], Cu–Ni [20], Al [21, 22],
In [23]) при увеличении εm наступает насыщение
ДЗ и ДМУ, при этом с ростом частоты волны (при
εm = const) эффекты АЗВТ уменьшаются [10, 18,
24, 25]. В работах [26, 27] были предложены ква-
зистатические гистерезисные уравнения состоя-
ния твердых тел с частотно-независимым насы-
щением ДЗ и ДМУ.

В работах [21, 28], для объяснения насыщения
гистерезисных потерь, предполагали, что движение
сегментов дислокаций, оторвавшихся от закрепля-
ющих точечных дефектов – примесных атомов,
определяется не только их линейным натяжением,
но и полем упругих напряжений соседних при-
месных атомов: сегменты дислокации, оторвав-
шиеся от одних примесных атомов, последова-
тельно закрепляются на других – соседних. Такой
механизм ограничивает удлинение сегментов
дислокаций и рост площади петли гистерезиса.
При малых амплитудах εm это приводит к линей-
ной зависимости ДЗ от εm, а при больших – к его
насыщению, при этом разгрузочные ветви (

 и  ) в гистерезисе σ = σ(ε) стано-
вятся нелинейными. В работах [29–31], в плане
развития теории дислокационного гистерезиса
Гранато–Люкке [2] для положительных темпера-
тур T > 0 K, рассматривали механизм термоакти-
вированного отрыва сегментов дислокаций от
примесных атомов. В этих работах учитывается,
что отрыв сегментов дислокации (от примесного
атома) не является мгновенным, а имеет характер
релаксационного процесса, длительность кото-
рого уменьшается с ростом температуры в соот-
ветствии с уравнением Аррениуса. В предположе-

ε ≥ 0,
ε < 0 ε ≤ 0, ε > 0

нии, что внешнее напряжение является гармони-
ческим, было предсказано, что такой механизм
приводит к уменьшению ДЗ с ростом частоты ω
внешнего напряжения. Из этого результата сле-
дует, что при T > 0 K и ДМУ и динамическая ги-
стерезисная нелинейность кристаллов также
уменьшаются с ростом частоты ω. Однако в рабо-
тах [21, 28–31] не было получено выражений ни
для нелинейного ДМУ, ни для самого динамиче-
ского гистерезиса. А между тем для описания эф-
фектов АЗВТ и нелинейного распространения
интенсивных акустических волн в кристалличе-
ских твердых телах необходимы именно динами-
ческие гистерезисные уравнения состояния таких
материалов. Таким образом, в связи с большим
разнообразием амплитудно-частотных зависимо-
стей эффектов АЗВТ в различных кристаллах,
разработка методов определения адекватных ги-
стерезисных уравнений состояния является од-
ним из актуальных вопросов при описании и вы-
явлении механизмов гистерезисной нелинейно-
сти кристаллических твердых тел. Для этого
необходимо знание закономерностей НАЭ в кри-
сталлах с различными видами динамических ги-
стерезисов, особенно с частотно-зависимым на-
сыщением ДЗ и ДМУ.

В настоящей работе предлагаются феномено-
логические гистерезисные уравнения состояния
кристаллических твердых тел с частотно-зависи-
мым насыщением АЗВТ, уменьшающимся с ро-
стом частоты деформации, и исследуются НАЭ,
возникающие при распространении интенсив-
ных первоначально гармонических продольных
упругих волн в стержнях из таких материалов.
Здесь рассматриваются динамические квадратич-
ные (по деформации ε) гистерезисы твердых тел,
полученные в результате модификации квазистати-
ческих упругого и неупругого гистерезисов без на-
сыщения АЗВТ [5]. Проведен сравнительный ана-
лиз амплитудно-частотных зависимостей НАЭ и
определены характеристики квазигармонических
волн в таких кристаллах: амплитудно-зависимых
потерь и изменения скорости распространения
первичной волны, а также амплитуд ее второй и
третьей гармоник. На основе анализа теоретиче-
ских и экспериментально установленных ампли-
тудно-частотных зависимостей НАЭ предложена
методика определения динамических гистерези-
сов для кристаллических твердых тел с насыще-
нием АЗВТ, уменьшающимся с ростом частоты.

2. ДИНАМИЧЕСКИЕ ГИСТЕРЕЗИСНЫЕ 
УРАВНЕНИЯ СОСТОЯНИЯ КРИСТАЛЛОВ 

С НАСЫЩЕНИЕМ АЗВТ, 
УМЕНЬШАЮЩИМСЯ С РОСТОМ ЧАСТОТЫ

Реальные кристаллы содержат множество раз-
личных дефектов – дислокаций, вакансий, меж-
узельных и примесных атомов. При статистиче-
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ски однородном, изотропном и непрерывном
распределении дислокаций в объеме кристалла,
для упругих волн, длина которых много больше
межатомных расстояний, кристаллические твер-
дые тела являются сплошными “макрооднород-
ными” средами [32]. Акустическая нелинейность
кристаллов во многом определяется движением
дислокаций и их взаимодействием с примесными
атомами, причем в низкочастотном диапазоне
кристаллы обладают гистерезисной нелинейно-
стью. Гистерезисное уравнение состояния кри-
сталлических твердых тел можно представить
в виде:

(1)

где σ и ε – продольные напряжение и деформа-
ция;  – модуль упругости (для стержня  – это
модуль Юнга);  – гистерезисная функция,

 Конечно, модуль упругости E кри-
сталла зависит от плотности дислокаций и от ча-
стоты акустической волны, однако для низкоча-
стотных волн такая зависимость довольно слабая,
поэтому можно считать, что E = const.

Экспериментальные исследования АЗВТ для
продольных упругих волн показывают, что при не
очень больших амплитудах деформации εm, когда
еще нет насыщения нелинейных ДЗ и ДМУ, для
многих металлов (например, медь [18], свинец
[19], цинк [24]) и горных пород (гранит, магнезит,
известняк) имеем  [5]. Исследования
также показывают, что для этих кристаллов ам-
плитудно-зависимые ДМУ и ДЗ определяются
разными параметрами нелинейности и, следова-
тельно, для продольных напряжений σ и дефор-
маций ε гистерезис в зависимости f = f(ε) состоит
из квадратичных, но, вообще говоря, несиммет-
ричных ветвей, отвечающих разным фазам сжа-
тия и растяжения кристалла. При построении ги-
стерезисной функции f = f(ε) для динамического
(упругого или неупругого) гистерезиса с насыще-
нием ДЗ и ДМУ, следует учитывать, что при малых
частотах ω (т.е. малых скоростях  деформации) ди-
намический гистерезис должен переходить в квази-
статический гистерезис (без насыщения).

Для упругого квадратичного динамического
гистерезиса с насыщением ДЗ и ДМУ, уменьша-
ющихся с ростом частоты деформации, функция

 имеет вид:

(2)

σ ε = ε − ε( ) [ ( )],E f

E E
ε( )f

ε ε( ) 1.f ! !

ε ∝ ε2( )f

ε

ε( )f

ε = ×
+ τ ε

 γ ε ε ≥ ε >

−γ ε + γ + γ ε ε ε ≥ ε <× 

−γ ε ε ≤ ε <
 γ ε + γ + γ ε ε ε ≤ ε >







0
2

1
2
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2

3
2

4 3 4

1( )
2(1 )

, 0, 0,

( ) , 0, 0,

, 0, 0,

( ) , 0, 0,

m

m

f

где τ0 – постоянный коэффициент, имеющий раз-
мерность времени, γ1–4 – безразмерные параметры
нелинейности,   

 В общем случае  При
τ0 = 0 гистерезис (2) [5] аналогичен квазистатиче-
скому гистерезису Гранато–Люкке [2], связанно-
му с лавинообразным отрывом дислокаций от
примесных атомов (и последующим закреплени-
ем на них же) под действием внешнего перемен-
ного напряжения. Для такого гистерезиса ДЗ и
ДМУ определяются различными линейными
комбинациями параметров γ1–4 [18, 19].

Для неупругого квадратичного динамического
гистерезиса с насыщением ДЗ и ДМУ, уменьша-
ющихся с ростом частоты деформации, функция
f(ε) имеет вид:

(3)

где τ1,2 – постоянные коэффициенты, имеющие
размерность времени; β, β1,2 – безразмерные па-
раметры нелинейности; τ1,2 ≥ 0, β1 + β2 ≥ 0,

  В общем случае, 
 При τ1, 2 = 0 [5] и β = β1 = β2 гистерезис (3)

описывает симметричный квадратичный квази-
статический гистерезис Давиденкова [1]. Гисте-
резис Давиденкова связывается с микропласти-
ческой деформацией кристалла, вызванной обра-
тимым cмещением дислокаций под действием
внешнего переменного напряжения. В выраже-
нии (3) первое (негистерезисное) слагаемое опре-
деляет ДМУ, второе (гистерезисное) – ДЗ.

В кристаллах с упругим гистерезисом (2) за ча-
стотно-зависящее насыщение ДЗ и ДМУ отвечает
один и тот же множитель  а с не-

упругим (3) – два разных:  и

 Гистерезисные функции (2), (3)
существенно различаются, поэтому и при τ0 = 0,
τ1,2 = 0 (нет насыщения) и при  
(есть насыщение) амплитудные и частотные за-
висимости НАЭ в кристаллах c такими гистерези-
сами будут разными. При τ0 = 0, τ1,2 = 0 нелиней-
ные ДЗ и ДМУ не зависят от частоты волны ω, а
при  и  ДЗ и ДМУ будут обрат-
но пропорциональны частоте ω, что соответствует
результатам работ [28–30]. Гистерезисы (2) и (3) со-
стоят из четырех ветвей (1 –   2 – 

 3 –   и 4 –  ), переходя-
щих друг в друга при ε = 0 и  Для иллю-
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страции зависимости гистерезисов (2), (3) от ча-
стоты ω деформирования кристалла построим их
фигуры Лиссажу, полагая что  На
рис. 1 изображены семейства таких фигур при

 – 1 и  – 2, 3. Из этих ри-
сунков видно, что при  фигуры Лисса-
жу функций (2), (3) соответствуют квазистатиче-
ским гистерезисам, а c ростом частоты  форма
динамических гистерезисов изменяется, при
этом значения S(εm) и  уменьшают-
ся, что соответствует насыщению нелинейных ДЗ
и ДМУ, уменьшающихся с ростом частоты де-
формирования кристалла.

3. НЕЛИНЕЙНОЕ ВОЛНОВОЕ УРАВНЕ-
НИЕ

Подставляя уравнение состояния (1) в уравне-
ние движения  [33] и учитывая геомет-
рическую дисперсию фазовой скорости продоль-
ных (вдоль оси ) упругих волн в стержне радиуса 

ε = ε ω( ) sin .mt t

ωτ ε0,1,2 1m ! ωτ ε >0,1,2 1m

ωτ ε0,1,2 1m !

ω

ε ε− ε(0) ( )mf f

ρ = σ ε( )tt xU

x R

[34], получим одномерное волновое уравнение
для продольной деформации 

(4)

где  – смещение,   – плот-
ность,  – коэффициент Пуассона, 

 – скорость сдвиговой волны,
 λ – длина волны.

Граничное условие зададим в следующем виде:
 где ε0 – начальная амплитуда вол-

ны. Подставляя в линеаризованное уравнение (3)
 получаем дисперсион-

ное соотношение  и выражение для фазо-
вой скорости  низкочастотных про-
дольных волн в стержне:

(5)

где  
Геометрическая дисперсия фазовой скорости

не влияет на нелинейные ДЗ и ДМУ, но уменьша-
ет эффективность генерации высших гармоник
первичной волны.

Переходя в уравнении (4) к сопровождающей
системе координат   полу-
чим одноволновое уравнение для деформации
ε(x, τ):

(6)
Решение уравнения (6) будем искать методом

возмущений, полагая, что

(7)

где  ,  и  – медленно-
меняющиеся функции координаты , ,

  при этом

амплитуды  и фазы ,  гармоник
нелинейной волны  зависят не только от ко-
ординаты x, но и от начальной амплитуды  и от
частоты ω.

Подставляя (7) в (6), получим уравнение для
амплитуд εn(x) и фаз , :
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Рис. 1. Эволюция фигур Лиссажу для упругого (а) и
неупругого (б) гистерезисов при увеличении частоты
ω. Петли (1) соответствуют квазистатическим гисте-
резисам ( ), увеличение номера петель со-
ответствует росту частоты.
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Производные  и  определяют ло-
кальные изменения фазовых скоростей 
и  первичной волны и ее гармоник:

где 

Определим эффективные (средние) нелиней-
ные декремент затухания  и относительные
изменения фазовых скоростей  и  пер-
вичной волны и ее гармоник на расстоянии  от
излучателя в зависимости от амплитуды :

(9)

4.1. НАЭ в стержне с упругим гистерезисом

Из уравнений (8) получаем уравнения для ам-
плитуд  и фаз ,  первых трех гар-
моник нелинейной волны 
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= 

Уравнения (10) не имеют точных решений, по-
этому далее мы приведем их приближенные ана-
литические и численные решения.

При малых скоростях деформации (
) находим:
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4.2. НАЭ в стержне с неупругим гистерезисом

Аналогичные уравнения для амплитуд  и
фаз ,  для стержня с неупругим гистере-
зисом (3) имеют следующий вид:
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При малых скоростях деформации (
) находим:

(14)

В режиме насыщения ( ) получим:

(15)

5. СРАВНЕНИЕ АМПЛИТУДНО-
ЧАСТОТНЫХ ЗАВИСИМОСТЕЙ НАЭ 

В СТЕРЖНЯХ С УПРУГИМ 
И НЕУПРУГИМ ГИСТЕРЕЗИСОМ

Из выражений (11), (14) следует, что в мало-
амплитудном режиме амплитудные зависимости
НАЭ для стержней с упругим (2) и неупругим (3)
гистерезисом одинаковы:  

  B этом режиме незави-
симыми характеристиками нелинейной волны
являются   и  а  можно вы-
числить по измеренным значениям  и  В
результате из сравнения и соответствия (или не-
соответствия) вычисленной (для упругого и не-
упругого гистерезисов) и измеренной в экспери-
менте амплитуде  можно определить, каким
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гистерезисом определяются нелинейные эффек-
ты АЗВТ в исследованном кристалле.

В режиме насыщения амплитудные и частот-
ные зависимости     и 
для разных гистерезисов качественно совпадают.
В этом режиме при увеличении амплитуды 
имеет место насыщение только для  а для

 наблюдается логарифмически медленный
рост. При увеличении частоты  наблюдается
уменьшение  и  но по разным законам:

  так что

 Ответ на вопрос, ка-
ким гистерезисом (упругим или неупругим) опреде-
ляются эффекты АЗВТ в исследованном кристалле,
можно получить из количественного соответствия
установленных в эксперименте амплитудных зави-
симостей НАЭ с результатами численных реше-
ний уравнений (10), (13) при параметрах гисте-
резисов (2) и (3), определенных в малоамплитуд-
ном режиме.

6. РЕЗУЛЬТАТЫ ЧИСЛЕННОГО СЧЕТА

Выражения (11), (12) и (14), (15) определяют
закономерности НАЭ в стержнях с упругим (2) и
неупругим (3) гистерезисами в предельных режи-
мах: при   (при малых скоро-
стях деформации, когда нет насыщения) и при

  (в режиме насыщением). Бо-
лее полное представление о закономерностях НАЭ
(при конкретных значениях дисперсионного пара-
метра  и параметров гистерезисов) дают результа-
ты численного решения уравнений (10), (13). На
рис. 2 приведены зависимости  от  для упру-

гого и неупругого гистерезисов при 
     +

  + 8(γ1 – γ2 + γ3 –
   α =

 и различных значениях параметра
 = 

Из рис. 2 видно, что с ростом z амплитуда е1 пер-
вой гармоники монотонно уменьшается (из-за ги-
стерезисных потерь), причем для упругого гистере-
зиса медленнее, чем для гистерезиса неупругого. С
ростом параметра  (из-за уменьшения ги-
стерезисных потерь) амплитуда е1 уменьшается
медленнее. Амплитуды  второй и третьей
гармоник испытывают пространственные осцил-
ляции (биения), что связано с дисперсией фазо-
вой скорости продольных волн в стержне. С ро-
стом z, из-за гистерезисных потерь волны основной
частоты, амплитуды этих биений уменьшаются.
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Более информативными зависимостями ха-
рактеристик нелинейной волны являются зави-
симости  и    от  (при

), поскольку в твердом теле сложно ме-
нять положение приемника (координату , т.е.

), но можно легко менять амплитуду  первич-
ной волны. На рис. 3 приведены зависимости

 от  для упругого и неупругого гистерези-

сов при  (и тех же параметрах гистерези-
сов, что и на рис. 2). Из рис. 3 видно, что при

 с ростом , сначала –  а затем 
стремится к насыщению:  При  с
ростом  имеем: при  и  –

 Что же касается амплитуд , то при

 имеем  а при  зависимо-

ε ε1,2,3 0( ) μ ε0( ), ξ ε0( ), ε0( )r ε0
= constz

z
x ε0

ε1,2,3( )z ε0

= × 62 10z

τ =0,2 0 ε0 ε ∝ ε1 0, ε1

ε =1 const. τ >0,2 0
ε0 τ ε0,2 0 1! τ ε0,2 0 1@

ε ∝ ε1 0. ε2,3

τ ε0,2 0 1! ε ∝ ε2
2,3 0, τ ε >0,2 0 1

сти ε2,3 от ε0 различны для различных гистерези-
сов. Для сред с упругим гистерезисом амплитуды

 в среднем растут, но при  испыты-
вают осцилляции, связанные с проявлением не-
линейной дисперсии фазовой скорости. Для сред
с неупругим гистерезисом амплитуды  растут
монотонно – в средах с неупругим гистерезисом
нелинейной дисперсии нет.

На рис. 4 приведены зависимости   и
 от  для упругого и неупругого гистерезиса

(при тех же параметрах гистерезисов, что и на
рис. 2). Из рис. 4 видно, что в мало-амплитудном
режиме ( ) зависимости  и

 для упругого и неупругого гистерезисов
одинаковы: , , поэтому

ε2,3
−ε > × 6

0 4 10
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Рис. 2. Зависимости  – линии 1, 2, 3, 4,  – 5 и  –
6 от  для упругого (а) и неупругого (б) гистерезисов

при     
  +   и при раз-

личных значениях параметра   – линии 1,

5, 6,  – 2,  – 3,  – 4.
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Рис. 3. Зависимости  – линии I,  – II и  – III от
 для упругого (а) и неупругого (б) гистерезисов при

     
 ≈   и при различных

значениях параметров   – линии 1,

 – 2,  – 3,  – 4. Штрихо-
вые линии соответствуют линейным зависимостям  от .
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. В режиме насыщения ( )

эти зависимости различны: 
 так что с ростом пара-

метра  отношение 
уменьшается. При этом для упругого гистерезиса
отношение  существенно меньше, чем для
неупругого.

ε =0( ) constr τ ωε0,1,2 0 1@
−μ ε ∝ ωτ 1

0 0,2( ) ( ) ,
ξ ε ∝ ωτ ε ωτ0 0,1 0 0,1( ) ln ( ) ( ),

τ ωε0,1,2 0 ε ∝ τ ωε0 0,1,2 0( ) 1 ln( )r

ε0( )r

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В работе проведены аналитические и числен-

ные исследования нелинейных акустических эф-
фектов (НАЭ), возникающих при распростране-
нии первоначально гармонических продольных
волн в стержнях из кристаллических твердых тел
с гистерезисной нелинейностью и насыщением
амплитудно-зависимого внутреннего трения,
уменьшающимся с ростом частоты волны.

Рассмотрены два основных вида динамиче-
ских гистерезисов кристаллических твердых тел:
упругий и неупругий. Методом возмущений, с
учетом геометрической дисперсии фазовой ско-
рости продольных волн в стержне, определены
амплитудно-частотные зависимости НАЭ в мало-
амплитудном режиме и режиме насыщения. В ре-
зультате исследований:

получены выражения для нелинейных потерь
и изменения скорости распространения первич-
ной волны, а также для амплитуд второй и тре-
тьей ее гармоник;

проведен сравнительный анализ закономер-
ностей нелинейных эффектов и предложена ме-
тодика определения вида гистерезиса, основан-
ная на соответствии полученных аналитических и
экспериментально установленных закономерно-
стей НАЭ в таких средах.

Экспериментальное исследование амплитудно-
частотных зависимостей НАЭ для гистерезисных
твердых тел и их сравнение с теоретическими – для
сред с различными гистерезисами (упругим и не-
упругим), будет способствовать правильному вы-
бору динамических гистерезисных уравнений со-
стояния кристаллов и определению физических
механизмов их гистерезисной нелинейности.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 23-22-00057 (https://
rscf.ru/project/23-22-00057/, Федеральное госу-
дарственное бюджетное научное учреждение
“Федеральный исследовательский центр Институт
прикладной физики им. А.В. Гапонова-Грехова
Российской академии наук”, Нижегородская обл.).

Авторы заявляют, что у них нет конфликта ин-
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Методом послойного радиометрического анализа исследована зернограничная диффузия Co в уль-
трамелкозернистом Nb, полученном интенсивной пластической деформацией методом кручения
под высоким давлением. Определены значения коэффициента зернограничной диффузии для не-
скольких температур. Показано, что диффузия по границам зерен протекает значительно быстрее,
чем в крупнозернистом ниобии с релаксированными границами, что объясняется формированием
“неравновесных” границ зерен в процессе интенсивной пластической деформации, которые явля-
ются путями сверхбыстрой диффузии. При нагреве в неравновесных границах зерен протекают
процессы возврата, вследствие чего их свойства приближаются к свойствам обычных высокоугло-
вых границ в крупнокристаллическом материале.
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ВВЕДЕНИЕ
В последние два десятилетия для получения

объемных субмикрокристаллических (размер зе-
рен меньше 1 мкм) и нанокристаллических (раз-
мер зерен меньше 100 нм) материалов применяют
различные способы интенсивной пластической
деформации (ИПД) [1]. Эти материалы обладают
более привлекательным сочетанием свойств (вы-
сокая прочность в сочетании с высокой пластично-
стью, повышенная усталостная и коррозионная
стойкость, низкотемпературная сверхпластичность,
повышенные коэффициенты диффузии) по сравне-
нию с традиционными поликристаллами [2–4].
Кручение под высоким давлением (КВД) являет-
ся в настоящее время одним из самых популяр-
ных и широко используемых способов ИПД [5].
Основные преимущества этого способа заключа-
ются в том, что можно осуществлять непрерыв-
ное деформирование даже хрупких и твердых ма-
териалов до очень больших деформаций и, в част-
ности, изменять температуру деформации в
широких пределах [6–8].

Особое место среди материалов, к которым
применяли кручение под высоким квазистатиче-
ским давлением, занимает ниобий. Это уникаль-
ный металл, который обладает высокой температу-

рой плавления, малым сечением захвата тепловых
нейтронов, относительно высокой температурой
сверхпроводящего перехода, низкой работой выхо-
да электронов, хорошими механическими свой-
ствами, что обусловливает широкие области его
применения, такие как ракетостроение, авиаци-
онная и космическая техника, радиотехника,
электроника, приборостроение, атомная энерге-
тика. Особо следует отметить применение Nb как
основной составляющей сверхпроводящих и вы-
сокопрочных композитов [9–12]. При КВД в Nb
формируется нанокристаллическая структура и
происходит существенное упрочнение [13–15].

В ряде ранних работ было высказано предпо-
ложение, что границы зерен (ГЗ) в ультрамелко-
зернистых (УМЗ) материалах, производимых
ИПД, находятся в сильно “неравновесном” мета-
стабильном состоянии, которое частично или
полностью релаксирует при последующей терми-
ческой обработке или даже во время деформации
[16]. Впоследствии наряду с термином “неравно-
весные” стали использовать термин “деформаци-
онно-модифицированные” границы [17].

В работах Назарова с соавторами предложена
теоретическая модель, согласно которой измене-
ние структуры и свойств ГЗ при ИПД происходит
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в результате поглощения решеточных дислока-
ций [18, 19]. Согласно этой модели, “неравновес-
ные” ГЗ, формирующиеся при ИПД, характери-
зуются избыточной свободной энергией, более
высокими полями дальнодействующих упругих
напряжений и увеличенным свободным объемом
по сравнению с обычными релаксированными
высокоугловыми границами зерен.

Выявить особенности состояния границ зерен
в материалах, полученных интенсивной пласти-
ческой деформацией, довольно сложно, требуют-
ся специальные методы, наиболее эффективны-
ми из которых являются эмиссионная мёссбауэ-
ровская спектроскопия [20–22] и измерение
параметров зернограничной диффузии [17, 23].

В наших предыдущих исследованиях методом
эмиссионной мёссбауэровской спектроскопии
исследованы границы зерен в крупнокристалли-
ческом и ультрамелкозернистом Nb, полученном
КВД, и показано, что ГЗ в УМЗ Nb имеют избы-
точный свободный объем, что является свиде-

тельством их деформационно-модифицирован-
ного состояния [24, 25].

В настоящей работе поставлена задача иссле-
довать зернограничную диффузию кобальта в
УМЗ-Nb, полученном кручением под высоким
давлением, и сравнить полученные данные с ре-
зультатами исследования зернограничной диф-
фузии Co в крупнокристаллическом Nb с ГЗ ре-
кристаллизационного происхождения [26].

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Исходным материалом был Nb номинальной
чистоты 99.98%. Для деформирования методом
КВД цилиндрические прутки диаметром 10 мм
нарезали на диски толщиной 1.5 мм. Деформиро-
вание проводили в наковальнях Бриджмена при
комнатной температуре, на 5 оборотов при давле-
нии 4 ГПа, с угловой скоростью 0.3 об./мин. Ис-
тинную деформацию, e, рассчитывали по формуле

(1)

где ϕ – угол скручивания в радианах, h – толщина
образца (мм), R – расстояние от оси вращения
(мм). h0 и hk – толщина образца до и после дефор-
мации. Рассчитанная таким образом деформация
на середине радиуса образца составила e = 4.75.

Структуру изучали в просвечивающем элек-
тронном микроскопе Technai G-30 Twin. Исследо-
вания показали, что после деформации образцы
имеют однородную по радиусу структуру. Средний
размер кристаллитов составляет ~100 нм. Микро-
фотография структуры и распределение зерен по
размерам в деформированном состоянии приве-
дены на рис. 1.

Для проведения диффузионных исследований
образцы после деформации готовили следующим
образом. Одну поверхность образцов шлифовали,
а затем полировали до зеркального качества. По-
сле этого образцы подвергали электрополировке
в растворе серной и плавиковой кислот в соотно-
шении 9 : 1 (объемные доли) при постоянном на-
пряжении 5 В в течение 2 мин для удаления по-
верхностного слоя толщиной ∼0.1 мм, в котором
при шлифовании и полировании могли возни-
кать микронапряжения и проникать абразивные
частицы.

На одну из поверхностей подготовленных та-
ким образом образцов, площадью ∼1 см2, элек-
тролитически из нейтрального водного раствора
осаждали радиоактивный 57Со из препарата без
носителя, очищенного дополнительно ионно-об-
менными смолами. Активность диффузионного
источника для послойного радиометрического
анализа составляла ∼1 МБк.

  ϕ= + +  
   

1 22
0ln 1 ln ,

k k

hRe
h h

Рис. 1. Микроструктура (а) и распределение зерен по
размерам (б) в Nb, продеформированном КВД на
5 оборотов.
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Диффузионные отжиги проводили в высоко-
вакуумной печи Varian, в динамическом вакууме
10–9 Па, в интервале температур 573–773 К. Тем-
пературы и длительности отжигов приведены в
табл. 1.

Концентрационные профили измеряли по-
средством послойного радиометрического анали-
за. Для снятия слоев с Nb образцов применяли
анодное окисление в концентрированном рас-
творе серной кислоты c последующим снятием
окисной пленки в концентрированном растворе
K(OH). Для определения оптимальной толщины
снятого слоя были проведены калибровочные из-
мерения на образце поликристаллического ниобия.

Толщина формирующейся оксидной пленки
рассчитана, исходя из разницы в весе образца до
и после снятия слоя при фиксированном напря-
жении. Образцы взвешивали на высокоточных
аналитических весах ВЛ-120М с точностью 10–5 г.

Остаточную активность на образце измеряли
по γ-линии 122 кэВ при помощи цифрового гам-
ма-спектрометра со сцинтилляционным NaI(Tl)
детектором. Слоевую активность вычисляли по
интегральному остатку по методу Грузина [27].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

В работе проведены исследования в условиях
реализации режима С, когда диффузия протекает
только по границам зерен.

Реализация того или иного кинетического ре-
жима определяется значением параметра α, кото-
рый в случае примесной зернограничной диффу-
зии равен [28]:

(2)

где s – коэффициент сегрегации; δ – диффузион-
ная ширина границы зерна; DV – коэффициент
объемной диффузии; t – время.

( )
δα = 1/2 ,

2 V

s
D t

Согласно [28, 29], режим C реализуется при
условии α > 10.

При оценке параметра α мы рассчитывали ко-
эффициент сегрегации s по формуле [26]:

(3)

Следуя работе [30], диффузионную ширину
границы зерна полагали δ ~ 0.5 нм.

Коэффициент объемной диффузии Co в Nb
рассчитывали c использованием выражения [31]:

(4)

Рассчитанные значения параметра α и расчет-
ная глубина объемной диффузии Со в Nb ( )
приведены в табл. 1. Видно, что для всех исполь-
зовавшихся режимов диффузионного отжига со-
блюдается условие реализации режима C (α > 10), а
глубина объемной диффузии не превышает 1 нм.

Примеры концентрационных профилей про-
никновения представлены на рис. 2 как функция
квадрата глубины проникновения. Во всех случа-
ях после резкого приповерхностного уменьшения
концентрации радиоизотопа профили следуют
гауссовскому решению уравнения диффузии.

Коэффициент зернограничной диффузии ко-
бальта в ниобии, Dgb, рассчитывали на основании

 =   

13.5 кДж моль
21.5exp .s

RT

− − = × − 
 

6 2 1256100
3.84 10 exp , м с .VD

RT

VD t

Таблица 1. Экспериментальные параметры и значения
коэффициента зернограничной диффузии Co в Nb

T, K t, (103 с) , мкм α Dgb, м2/с

573 36 7.89 × 10–7 115900 6.58 × 10–16

623 36 6.82 × 10–6 10680 4.85 × 10–15

673 36 4.28 × 10–5 1402 1.73 × 10–14

723 36 2.08 × 10–4 244 2.54 × 10–14

773 36 8.26 × 10–4 53 1.80 × 10–14

VD t

Рис. 2. Профили проникновения для диффузии Co в УМЗ Nb для температур диффузионного отжига 573 (а), 673 (б) и
773 К (в). Маркеры – результаты измерений, линия – линейная аппроксимация согласно гауссову решению.
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концентрационных профилей, используя следу-
ющее выражение для распределения концентра-
ции в режиме C для мгновенного источника [28]:

(5)

где  – относительная слоевая концентрация; y –
пространственная координата; t – время диффу-
зионного отжига.

Значения коэффициента зернограничной диф-
фузии были рассчитаны по наклонам концентра-
ционных профилей как

(6)

Рассчитанные значения коэффициента зерно-
граничной диффузии Co в УМЗ-ниобии приведе-
ны в табл. 1. На рис. 3 представлены определен-
ные значения коэффициента зернограничной
диффузии Со в УМЗ Nb в сравнении с коэффици-
ентом зернограничной диффузии в крупнозерни-
стом ниобии с релаксированными высокоугло-
выми границами зерен.

Видно, что коэффициент зернограничной
диффузии Co в УМЗ-Nb, полученном интенсив-
ной пластической деформацией, на насколько
порядков превышает коэффициент зерногранич-
ной диффузии в крупнозернистом ниобии с гра-

 
∝ − 

 

2

gb

exp ,
4

yC
D t

С

−
 ∂= − ∂ 

1

gb 2
1 ln .
4

CD
t y

ницами зерен рекристаллизационного происхож-
дения.

Аналогичную картину наблюдали при сравне-
нии коэффициентов зернограничной диффузии
Со в крупнокристаллическом и ультрамелкозер-
нистом Ni [32, 33]. По-видимому, в обоих случаях
это связано с образованием при интенсивной
пластической деформации неравновесных ГЗ, ко-
торые являются путями сверхбыстрой диффузии.

Этот результат согласуется с результатами про-
веденных ранее мессбауэровских исследований
границ зерен в крупнозернистом и УМЗ-Nb, по-
лученном интенсивной пластической деформа-
цией. Было обнаружено, что электронная плот-
ность на ядрах мессбауэровского изотопа в грани-
цах зерен и приграничных областях кристаллитов
для УМЗ-Nb меньше, чем для крупнозернистого
[24, 25]. Это показывает, что границы зерен в уль-
трамелкозернистом Nb обладают избыточным
свободным объемом, что является одним из ос-
новных признаков неравновесного состоянии
границ зерен.

При температурах ниже 673 К коэффициент зер-
нограничной диффузии Со в УМЗ-Nb следует арре-
ниусовской температурной зависимости (пунктир-
ная линия на рис. 3). Это позволяет утверждать, что
в данном температурном диапазоне в основном
сохраняется состояние границ зерен, сформиро-
вавшееся при ИПД.

Коэффициент зернограничной диффузии Со в
Nb в этом температурном интервале может быть
экстраполирован следующей аррениусовской за-
висимостью:

(7)

Данная оценка показывает, что значение эн-
тальпии активации зернограничной диффузии
Со в ультрамелкозернистом Nb значительно
меньше, чем в случае крупнокристаллического
Nb с релаксированными границами зерен
(149.5 ± 7.7 кДж/моль [26]), что также является
доказательством неравновесного характера гра-
ниц в УМЗ-Nb.

При температуре 723 К фиксируются отклоне-
ния от закона Аррениуса, начиная с этой темпе-
ратуры, наблюдается приближение значений ко-
эффициента зернограничной диффузии в УМЗ-
Nb к значениям коэффициента зернограничной
диффузии в крупнозернистом Nb с релаксиро-
ванными высокоугловыми ГЗ. По-видимому, это
связано с изменением состояния ГЗ при данной
температуре вследствие начала процессов возвра-
та в ГЗ. При температуре 773 К отклонения еще
более значительны. Коэффициент зерногранич-
ной диффузии при этой температуре даже ниже,

( )+ −
−= × ×

± × −  

11.7 6
gb 2.20

2

2.7 10

(105.2 8.5) кДж/моль
exp , м с.

D

RT

Рис. 3. Измеренные коэффициенты зернограничной
диффузии Со в УМЗ Nb (маркеры) в сравнении с ко-
эффициентом зернограничной диффузии по высоко-
угловым границам общего типа в крупнозернистом Nb
[26] (сплошная линия). Штриховая линия – экстрапо-
ляция температурной зависимости Dgb в УМЗ Nb.
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чем при более низкой температуре 723 К, что сви-
детельствует о значительных изменениях состоя-
ния границ зерен.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом послойного радиометрического ана-

лиза с использованием радиоизотопа 57Со исследо-
вана зернограничная диффузия кобальта в ультра-
мелкозернистом ниобии, полученном интенсивной
пластической деформацией методом кручения
под высоким давлением.

Обнаружено, что значения коэффициента зер-
нограничной диффузии Co в УМЗ-Nb, получен-
ном интенсивной пластической деформацией, на
несколько порядков больше коэффициента зер-
нограничной диффузии Co в крупнозернистом
Nb с ГЗ рекристаллизацонного происхождения.
По-видимому, это объясняется формированием
деформационно-модифицированных ГЗ при ин-
тенсивной пластической деформации. Такие ГЗ
являются путями сверхбыстрой диффузии.

Энтальпия активации зернограничной диф-
фузии Со в ультрамелкозернистом Nb значитель-
но меньше, чем в крупнозернистом Nb с релакси-
рованными ГЗ, что также является доказатель-
ством неравновесного состояния ГЗ в УМЗ-Nb.

С повышением температуры значение коэф-
фициента зернограничной диффузии в УМЗ Nb
приближается к значениям коэффициента зерно-
граничной диффузии Co в крупнозернистом Nb с
высокоугловыми ГЗ рекристаллизационного про-
исхождения. Это объясняется протеканием процес-
сов возврата в деформационно-модифицирован-
ных ГЗ, вследствие чего их свойства приближаются
к свойствам релаксированных высокоугловых гра-
ниц зерен.
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Исследованы процессы выделения частиц Al3X (X = Zr, Yb, Er, Hf) в литых проводниковых алюми-
ниевых сплавах, в том числе – в сплавах, дополнительно легированных Mg и Si. Сплавы изготовле-
ны методом индукционного литья. Для исследования кинетики выделения частиц использованы
методы измерения удельного электросопротивления (УЭС) и микротвердости. Показано, что ис-
следуемые сплавы могут быть разделены на три группы. В Группу I входят сплавы, в которых с по-
вышением температуры отжига происходит уменьшение УЭС, обусловленное выделением частиц.
В Группу II входят сплавы, в которых выделение частиц произошло при кристаллизации слитка. Ве-
личина УЭС таких сплавов близка к УЭС алюминия. При отжиге сплавов Группы III величина УЭС
практически не изменяется и составляет 3.0–3.4 мкОм см, что свидетельствует о высокой стабиль-
ности твердого раствора. С использованием уравнения Джонсона–Мела–Аврами–Колмогорова
проанализирована кинетика выделения частиц в сплавах Группы I. Установлено, что энергия акти-
вации выделения частиц в сплавах Группы I близка к энергии активации объемной диффузии, но
значения коэффициента интенсивности распада (n = 0.5–0.8) в уравнении Джонсона–Мела–Авра-
ми–Колмогорова оказываются ниже теоретической величины n = 1.5, характерной для выделения
частиц в объеме зерен. Наблюдаемое противоречие связано с наличием крупных первичных или эв-
тектических частиц Al3X в структуре сплавов. Показано, что оптимальным комплексом свойств об-
ладает сплав Al–0.25% Zr–0.25% Er–0.15% Si, характеристики которого после отжига соответствуют
требованиям для разрабатываемых сплавов: УЭС менее 2.95 мкОм см, микротвердость ~550 МПа.

Ключевые слова: алюминиевые сплавы, термическая стабильность, макроструктура, удельное элек-
тросопротивление, микротвердость
DOI: 10.31857/S0015323022601891, EDN: WVBTWX

ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время для бортовой сети самоле-

тов используют преимущественно медные мало-
габаритные провода [1]. Поскольку плотность ме-
ди заметно больше плотности алюминия, то заме-
на медных проводов на алюминиевые позволит
снизить вес бортовой сети и, как следствие, повы-
сить характеристики самолета (дальность полета,
расход топлива, массу полезной нагрузки и др.).

В настоящее время зарубежными авиакомпа-
ниями (Boing, Airbus) в качестве материала борто-
вой сети самолетов используются биметалличе-
ские высоколегированные алюминиевые провода
с медной или серебряной оболочкой [2, 3]. Для
решения аналогичной задачи в РФ разработан
сложнолегированный сплав 01417 [1], который не

обладает необходимым для современной авиаци-
онной техники уровнем физико-механических
свойств и термической стабильности.

В связи с этим одной из актуальных задач ма-
териаловедения является разработка новых про-
водниковых алюминиевых сплавов с высокой
прочностью, термической стабильностью и элек-
тропроводностью, которые могут быть использо-
ваны для изготовления малогабаритных авиаци-
онных проводов [4–10]. Данные сплавы должны
обладать низким удельным электрическим со-
противлением (ρ ≤ 3 мкОм см) и пределом проч-
ности (σв) не менее 160–200 МПа. С учетом того,
что связь между твердостью HV и пределом прочно-
сти σв для проводниковых сплавов может быть опи-
сана с помощью соотношения HV/σв ~ 3 [3, 8, 9],

УДК 669.017
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минимальное значение твердости для новых
сплавов может быть принято равным 480–600
МПа.

В качестве перспективных материалов рас-
сматриваются микролегированные переходными
и редкоземельными элементами алюминиевые
сплавы, в которых при нагреве выделяются нано-
частицы интерметаллидов Al3X со структурой L12
[11–15]. Наиболее интенсивно изучается влияние
легирующих элементов (ЛЭ) X = Sc, Zr, Er, Hf
[11–13, 16–18], а также исследуются сложнолеги-
рованные сплавы, содержащие одновременно не-
сколько ЛЭ [8–10, 19–21]. Выделение наночастиц
препятствует движению дислокаций и миграции
границ зерен при нагреве и, как следствие, обес-
печивает высокую твердость и термическую ста-
бильность алюминия.

Целью работы является изучение термической
стабильности, твердости и электропроводности
новых проводниковых алюминиевых сплавов.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ
В качестве объектов исследования выступали

13 алюминиевых сплавов, следующего химиче-
ского состава (здесь и далее содержание ЛЭ дано
в вес. %):

– двухкомпонентные сплавы Al–0.25% Er, Al–
0.2% Yb, Al–0.25% Zr, а также сплав Al–0.25% Zr–
0.25% Er, в которых при отжиге происходит выде-
ление частиц Al3X (X = Zr, Er, Yb) со структурой
L12 (см. [14]);

– трехкомпонентные сплавы с добавкой Si,
который положительно влияет на кинетику ста-
рения и прочность алюминиевых сплавов [22, 23]1 –
сплавы Al–0.2% Hf–0.2% Si, Al–0.25% Er–
0.15% Si, Al–0.2% Yb–0.15% Si, а также сплав Al–
0.25% Zr–0.25% Er–0.15% Si;

– сплавы Al–Mg–Zr с различной концентра-
цией магния и циркония, в которых малые добав-
ки магния обеспечивают повышенную термиче-
скую стабильность частиц Al3Zr за счет уменьше-
ния коэффициента диффузии Zr в алюминии:
Al–0.5% Mg–0.15% Zr, Al–0.5% Mg–0.2% Zr, Al–
0.5% Mg–0.25% Zr, Al–0.3% Mg–0.25% Zr, Al–
0.2% Mg–0.25% Zr.

В качестве лигатуры для изготовления сплавов
использованы сплавы состава Al–3% Er, Al–3% Yb,
Al–3% Si, Al–3% Hf, Al–3% Zr и магний марки
Мг90. Для изготовления сплавов использован
высокочистый алюминий А99. Сплавы изготов-
лены методом индукционного литья с помощью
литьевой машины “INDUTHERM VТC-200”.
Плавление компонентов произведено в керами-

1 За исключением Sc, который кремний в алюминиевых
сплавах связывает в крупные первичные частицы и, тем
самым, снижает твердость сплава [24].

ческом (SiO2 + ZrO2) тигле, кристаллизация слит-
ков осуществлена в квадратной медной изложни-
це размерами 22 × 22 × 160 мм. Перед плавкой, а
также во время нагрева, проведено 3 цикла про-
дувки металла аргоном для его гомогенизации и
рафинирования. Перемешивание расплава про-
исходило индукционным способом. Мощность
нагрева в печи – 4.5 кВт, температура расплава
800°С. Выдержка расплава перед разливкой со-
ставляла 20 мин. Время до расплавления компо-
нентов и температуру разливки варьировали от
6 мин 50 с до 8 мин 20 с и от 760 до 780°С соответ-
ственно. Для проведения исследований из сред-
ней и нижней части слитков вырезаны образцы
размером 22 × 22 × 5 мм.

Полировка шлифов осуществлена с помощью
алмазных паст. После механической полировки
выполнена электрополировка в растворе CrO3 в
85% растворе H3PO4 с использованием катода из
нержавеющей стали при напряжении 30 В и силе
тока 3 А. Для выявления макроструктуры выполне-
но 15-минутное травление образцов в растворе со-
става: глицерин – 60 мл, HF – 20 мл, HNO3 – 15 мл.

Исследование твердости по Виккерсу (HV)
проводили с помощью твердомера HVS–1000
(нагрузка 0.2 кгс, время индентирования 10 с). С
помощью вихретокового прибора СИГМАТЕСТ
2.069 измеряли удельную электропроводимость
сплавов на частоте 60 кГц. Электропроводимость
измерена без температурной компенсации, ис-
пользован метод квазитемпературы. Рассчитан-
ные значения электропроводности пересчитаны
в удельное электросопротивление (УЭС, ρ) при
температуре 20°С. Исследование выделения пер-
вичных частиц, образующихся при кристаллиза-
ции слитков, проведено с использованием раст-
рового электронного микроскопа (РЭМ) Jeol
JSM-6490 с энергодисперсионным микроанали-
затором Oxford Instruments INCA–350.

Отжиги образцов выполнены в муфельной
электропечи СНОЛ-1. Температура отжигов со-
ставляла 250–550°С. После каждого отжига про-
ведено измерение микротвердости и УЭС в цен-
тральной части и на краю образцов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
На рис. 1 приведены типичные фотографии

макроструктуры образцов сплавов, вырезанных
из центральной и нижней части слитка соответ-
ственно. Образцы имеют дендритную макро-
структуру, которая состоит из столбчатых кри-
сталлов в средней части слитка и зоны равноос-
ных зерен по краям слитка. Длина кристаллов
составляет от 1 до 13 мм, ширина варьируется от
долей миллиметра до 2 мм. Ширина зоны мелких
равноосных зерен составляет ~1 мм. Площадь
шлифа, занятая равноосными зернами, зависит



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 6  2023

ИССЛЕДОВАНИЕ ТЕРМИЧЕСКОЙ СТАБИЛЬНОСТИ 485

от химического состава сплава и варьируется от
~20 до ~30–35%. Размеры зерен варьируются от
долей миллиметра до 1 мм.

В табл. 1 приведены значения микротвердости
и УЭС сплавов в исходном состоянии.

Микротвердость сплавов в центральной части
слитка оказывается меньше, чем микротвердость
на краю образцов. УЭС в различных участках об-
разцов почти не отличается – значения перекры-
ваются доверительными интервалами.

Существенного различия микротвердости и
УЭС, для образцов, вырезанных из средней и
нижней частей слитков, не обнаружено. Таким
образом можно сказать, что изготовленные слит-
ки алюминиевых сплавов обладают высоким
уровнем однородности свойств.

Экспериментальные значения УЭС сопостав-
лялись со своими теоретическими значениями
(ρth), рассчитанными в соответствии с правилом
аддитивности [25, 26]:

(1)

где ρ0 = 2.681 ± 0.008 мкОм см – УЭС чистого
алюминия; N – число легирующих элементов;
Xn – содержание n-го легирующего элемента в
сплаве (в ат. %); Δρn – изменение УЭС
(в мкОм см/ат. %) при увеличении концентра-
ции n-го легирующего элемента на 1% [25].

Из табл. 1 видно, что для ряда сплавов наблю-
дается несоответствие экспериментальных и тео-
ретических значений УЭС. Предположительно,
завышенные экспериментальные значения УЭС

=
ρ = ρ + Δρth 0

1
,

N

n n
n

X

связаны с отклонениями химического состава
сплавов от заявленного, а заниженные – с выде-
лением частиц на стадии кристаллизации.

Для определения интервала температур отжи-
га, соответствующих распаду твердого раствора,
строились зависимости микротвердости и УЭС

Рис. 1. Макроструктура образцов, вырезанных из
центральной (а, в) и нижней (б, г) частей слитков со-
става Al–0.3Mg–0.25Zr (а, б) и Al–0.25Er (в, г).

(a) (б)

(в) (г)

10 мм

Таблица 1. Микротвердость (HV) и УЭС (ρ) сплавов в исходном состоянии

Состав сплава, %
HV, МПа ρ, мкОм см

центр край центр край ρth

Al–0.25Er 229 ± 4 238 ± 4 2.701 ± 0.005 2.702 ± 0.005 2.829
Al–0.25Zr 192 ± 1 194 ± 2 3.112 ± 0.004 3.113 ± 0.004 2.881
Al–0.20Yb 228 ± 5 249 ± 3 2.687 ± 0.005 2.689 ± 0.005 2.899
Al–0.20Si–0.20Hf 229 ± 4 234 ± 3 3.005 ± 0.006 3.015 ± 0.006 2.975
Al–0.25Zr–0.25Er 225 ± 3 246 ± 3 3.136 ± 0.004 3.140 ± 0.004 2.993
Al–0.25Zr–0.15Si–0.25Er 253 ± 3 270 ± 3 3.193 ± 0.004 3.197 ± 0.004 3.114
Al–0.15Si–0.25Er 222 ± 3 238 ± 4 2.766 ± 0.006 2.767 ± 0.005 3.213
Al–0.15Si–0.20Yb 232 ± 3 246 ± 4 2.755 ± 0.006 2.761 ± 0.005 3.223
Al–0.50Mg–0.15Zr 260 ± 5 263 ± 4 3.251 ± 0.006 3.255 ± 0.007 3.278
Al–0.50Mg–0.20Zr 278 ± 5 291 ± 5 3.355 ± 0.007 3.359 ± 0.007 3.30
Al–0.50Mg–0.25Zr 279 ± 2 278 ± 3 3.413 ± 0.004 3.418 ± 0.004 3.334
Al–0.30Mg–0.25Zr 270 ± 3 274 ± 3 3.306 ± 0.004 3.310 ± 0.004 3.386
Al–0.20Mg–0.25Zr 242 ± 2 251 ± 2 3.248 ± 0.004 3.250 ± 0.004 3.428
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сплавов от температуры 60-минутного отжига
(рис. 2).

Обобщение полученных результатов показы-
вает, что по характеру зависимостей HV(T) и ρ(Т)
все исследуемые сплавы можно разделить на
3 группы:

Группа I: сплавы, имеющие традиционный ха-
рактер зависимости УЭС от температуры отжига – с
повышением температуры отжига происходит
уменьшение УЭС, обусловленное уменьшением
концентрации легирующих элементов в кристал-
лической решетке алюминия (см. [25, 26]). Повы-
шение твердости при отжиге алюминиевых спла-
вов Группы I обусловлено выделением неперере-
заемых частиц второй фазы L12 размером больше
критического, препятствующих движению дис-
локаций в соответствии с уравнением Орована
[27]. Типичный вид зависимостей HV(T) и ρ(Т)
представлен на рис. 2а. Интересно отметить, что
добавка 0.15–0.2% Si приводит к снижению тем-
пературы начала распада твердого раствора на
~50°С. Распад твердого раствора в сплавах с 0.25%
Zr интенсивно происходит при температурах
450–500°С, а добавление 0.20–0.25% Er приводит
к смещению интервала температур в область 350–
400°С.

Группа II: сплавы, величина УЭС которых
близка к УЭС чистого алюминия (~2.7 мкОм см)
и практически не изменяется при отжиге (рис. 2б).
Это свидетельствует о том, что концентрация ЛЭ
в кристаллической решетке алюминия низка и,
следовательно, выделение частиц произошло из
жидкой фазы при первичной или эвтектической
кристаллизации. Данный вывод подтверждается
наличием большого числа крупных первичных
частиц в объеме зерен алюминиевых сплавов
Группы II (рис. 3).

Группа III: сплавы, величина УЭС которых ле-
жит в интервале 3.0–3.4 мкОм см и практически
не изменяется при отжиге (рис. 2в). Данный вид
зависимостей ρ(Т) свидетельствует о том, что рас-
пада твердого раствора при отжиге алюминиевых
сплавов не происходит, и все ЛЭ находятся в кри-
сталлической решетке алюминия.

Распределение исследуемых сплавов по груп-
пам представлено в табл. 2.

Для сплавов Группы I, в которых при отжиге
наблюдается интенсивный распад твердого рас-
твора, проведены исследования кинетики изме-
нения УЭС при постоянной температуре. Вы-
бранные значения температур изотермического
отжига соответствуют участку наиболее интен-
сивного распада твердого раствора. В качестве
примера на рис. 4а приведен график зависимости
УЭС и микротвердости от времени отжига сплава
Al–0.25% Zr–0.25% Er.

Рис. 2. Зависимости микротвердости (HV) и УЭС (ρ)
от температуры отжига сплавов Al–0.20% Mg–0.25%
Zr (a), Al–0.25% Er (б) и Al–0.5% Mg–0.15% Zr (в);
j – HV (центр), s – УЭС (центр).
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Анализ кинетики распада твердого раствора
проводился с использованием уравнения Джон-
сона–Мела–Аврами–Колмогорова [26–28]:

(2)

где  – максимально возможная доля частиц
второй фазы, n – коэффициент скорости распада,
t – время отжига,  – характерное время диффу-
зионного процесса:

(3)

 – предэкспоненциальный множитель, Q1 –
энергия активации процесса выделения частиц
второй фазы, Т – температура отжига (в K) [29].

Связь объемной доли выделившихся частиц с
изменением УЭС в процессе отжига  мо-
жет быть представлена в виде:

(4)
где С – константа, зависящая от типа легирую-
щих элементов [26].

Величина коэффициента n в уравнении (2) зави-
сит от механизма диффузии, контролирующего ин-
тенсивность процесса выделения частиц второй фа-
зы [28, 29]. В случае выделения частиц в объеме зе-
рен n = 1.5, по границам зерен – n = 0.75–1, а в
случае выделения частиц по ядрам решеточных
дислокаций n = 0.25–0.75 [29]. Апробация опи-
санной в [29] модели когерентного распада твер-
дого раствора по отношению к алюминиевым
сплавам была проведена в работах [26, 30].

В соответствии с (2) и (4), величину коэффи-
циента n можно определить по углу наклона зави-
симости ρ(t) в двойных логарифмических коор-
динатах ln(–(ln(1 – Δρ(t)/Δρmax)) – ln(t). Среднее
значение n определяли для трех температур изо-
термических отжигов каждого сплава Группы I
(рис. 4б). Свободный коэффициент зависимости
ln(–(ln(1 – Δρ(t)/Δρmax)) – ln(t) соответствует ве-
личине nln(τ). Таким образом, для трех темпера-
тур изотермического отжига Т1, Т2, Т3 определял-
ся набор величин ln(τ1), ln(τ2), ln(τ3). Величина
энергии активации распада твердого раствора мо-

( )( ) = − − v v0 1 exp τ ,nf f t

v0f

τ

( )= 0 1τ τ exp ,Q kT

0τ

( )Δρ ,t T

( )= Δρv , ,f t T C

жет быть определена по углу наклона зависимо-
сти ln(τ) – Tm/T, где Tm = 933 K – температура
плавления алюминия.

В случае выделения частиц в объеме зерен
энергия активации распада твердого раствора
(Q1) близка к энергии активации объемной диф-
фузии Qv ~ 18–22 kTm [28, 29]. В случае выделения ча-

Рис. 3. Выделение первичных частиц Al3Yb в сплавах
Al–0.20% Yb (а) и Al–0.20% Yb–0.15% Si (б). РЭМ.

(а)

10 мкм Электронное изображение 1 

(б)

20 мкм Электронное изображение 1 

Таблица 2. Классификация исследуемых сплавов

Группа Сплавы Описание

I Al–0.25% Zr, Al–0.25% Zr–0.25% Er, Al–0.25% Zr–0.25% Er–
0.15% Si, Al–0.20% Mg–0.25% Zr, Al–0.3% Mg–0.25% Zr, Al–
0.5% Mg–0.25% Zr

Интенсивный распад твердого рас-
твора

II Al–0.25% Er, Al–0.25% Yb, Al–0.25% Er–0.15% Si, 
Al–0.20% Yb–0.15% Si

Выделение частиц произошло на ста-
дии кристаллизации

III Al–0.2% Hf–0.20% Si, Al–0.5% Mg–0.15% Zr
Al–0.5% Mg–0.20% Zr

ЛЭ находятся в кристаллической 
решетке алюминия, но распада не 
происходит
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стиц по границам зерен или ядрам решеточных дис-
локаций величина Q1 лежит в интервале 8–12 kTm
[29].

В табл. 3 представлены значения коэффици-
ента n и энергии активации процесса распада
твердого раствора Q1 для исследуемых сплавов
Группы I.

Обобщение представленных результатов пока-
зывает, что энергия активации распада твердого

раствора в исследуемых сплавах близка к энергии
активации объемной диффузии в кристалличе-
ской решетке алюминия, но значения коэффици-
ента n оказываются ниже теоретической величи-
ны n = 1.5, характерной для гомогенного выделе-
ния частиц в объеме зерен.

По нашему мнению, наблюдаемое противоре-
чие связано, в первую очередь, с наличием круп-
ных первичных или эвтектических частиц Al3X в
структуре алюминиевых сплавов после кристал-
лизации.

Как было показано выше (см. рис. 2), экспери-
ментальная величина УЭС некоторых сплавов
оказывается ниже своей теоретической величины
ρth. Это связано с выделением частиц на стадии
кристаллизации и уменьшением концентрации
легирующих элементов в твердом растворе. На-
личие таких частиц может приводить к измене-
нию кинетики распада твердого раствора – леги-
рующим элементам, находящимся в твердом рас-
творе, при отжиге энергетически более выгодно
присоединиться к ранее выделившимся первичным
или эвтектическим частицам и обеспечить их рост,
чем образовать новую межфазную границу.

Наличие первичных и эвтектических частиц в
литых сплавах было подтверждено с использова-
нием растровой электронной микроскопии. В ка-
честве примера на рис. 5 представлены результа-
ты исследований выделившихся частиц в некото-
рых сплавах Группы I. В состав первичных
частиц, образовавшихся в сплаве Al–0.25% Zr
(рис. 5а), входит алюминий и цирконий, что поз-
воляет классифицировать выделившиеся части-
цы как Al3Zr. В сплаве Al–0.25% Zr–0.25% Er
(рис. 5б) частицы могут быть классифицированы
как эвтектические Al3Er и первичные Al3Zr.

В заключение анализа результатов исследова-
ний следует отметить алюминиевый сплав Al–
0.25% Zr–0.25% Er–0.15% Si, механические свой-
ства и электропроводность которого после отжи-
га соответствуют целевому уровню характеристик
для разрабатываемых проводниковых сплавов:
УЭС менее 2.95 мкОм см, а микротвердость HV ~

Рис. 4. Зависимости УЭС (светлые маркеры) и мик-
ротвердости (темные маркеры) от времени отжига
сплава Al–0.25% Zr–0.25% Er (а) и зависимость УЭС
от времени отжига в двойных логарифмических коор-
динатах (б). Температуры отжига: 400 (треугольные
маркеры), 450 (круглые маркеры), 500°С (прямо-
угольные маркеры).
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Таблица 3. Параметры кинетики распада твердого
раствора в сплавах Группы I

Сплав n Q1, kTm

Al–0.25% Zr 0.5 23.1

Al–0.25% Zr–0.25% Er 0.7 16.6

Al–0.25% Zr–0.25% Er–0.15% Si 0.8 16.0

Al–0.5% Mg–0.25% Zr 0.8 19.5

Al–0.3% Mg–0.25% Zr 0.6 24.1

Al–0.2% Mg–0.25% Zr 0.7 26.5
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~ 550 МПа, что при соотношении HV/σв ~ 3 [3, 8, 9],
соответствует пределу прочности σв ~ 180 МПа.
Данный сплав может быть рекомендован для изго-
товления малогабаритных авиационных проводов.

На наш взгляд, в дальнейшем, для обеспече-
ния высокой термической стабильности мелко-
зернистой структуры алюминиевого провода не-
обходимо совместить легирующие элементы
сплавов Группы I и Группы II:

– выделившиеся еще на стадии кристаллиза-
ции частицы, состоящие из легирующих элемен-
тов сплавов второй группы (Yb, Er), могут обеспе-
чить высокую термическую стабильность мелко-
зернистой микроструктуры и твердости при
низких температурах отжига;

– выделяющиеся при повышенных температу-
рах частицы Al3Zr (см. состав сплавов Группы I в
табл. 2) обеспечат дополнительное повышение

прочности и термическую стабильность микро-
структуры при повышенных температурах.

Использование сплавов третьей группы для
решения поставленной задачи не представляется
рациональным.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1. Методом индукционного литья изготовлены

образцы микролегированных проводниковых
алюминиевых сплавов. Макроструктура сплавов
состоит из столбчатых кристаллов в центре слит-
ка и мелких равноосных зерен по краям образца,
имеющих более высокую твердость. Удельное
электросопротивление (УЭС) сплавов одинаково
в различных сечениях слитка.

2. Исследуемые сплавы могут быть разделены
на три группы по характеру зависимостей УЭС и
твердости от температуры отжига. В сплавах с со-
держанием 0.25% Zr (Группа I) наблюдается ин-
тенсивный распад твердого раствора, сопровож-
дающийся повышением твердости. В сплавах, со-
держащих Er или Yb в качестве основного
легирующего элемента (Группа II), наблюдается
выделение частиц уже на этапе кристаллизации.
В Hf-содержащих сплавах, а также сплавах Al–
Mg–Zr с содержанием 0.15–0.2% Zr (Группа III)
распада твердого раствора при отжиге не проис-
ходит.

3. В сплавах Al–0.25% Zr–0.25% Er и Al–
0.25% Zr–0.25% Er–0.15% Si, по сравнению с
остальными, интенсивная стадия распада твердо-
го раствора начиналась при меньших температу-
рах и временах отжига; данные сплавы обладают
наименьшими значениями энергии активации
выделения частиц. Аномально низкие значения
коэффициента n в уравнении Джонсона–Мела–
Аврами–Колмогорова, предположительно, свя-
заны с возможностью легирующих элементов при
отжиге присоединяться к первичным и эвтекти-
ческим частицам вместо образования новых гра-
ниц раздела фаз.

Исследование выполнено при поддержке Рос-
сийского научного фонда (грант № 20-19-00672).
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С использованием расчетных и экспериментальных методик изучено влияние холодной прокатки
со степенями 85, 90% на структурно-текстурное состояние, микродюрометрические и упругие свойства
закаленных биосовместимых β-сплавов титана (ат. %) Ti–26% Nb–3% Zr, Ti–26% Nb–5% Zr,
Ti–26% Nb–6% Zr, Ti–26% Nb–3% Zr–1% Sn, Ti–26% Nb–3% Zr–1% Sn–0.7% Ta. Показано, что
повышение степени деформации при холодной прокатке способствует формированию более ярко
выраженной двухкомпонентной текстуры {001}β β, {112}β β, росту микротвердости и сниже-
нию значений модуля упругости в плоскости прокатки. Установлено хорошее соответствие расчет-
ных и экспериментальных значений модуля упругости сплавов в закаленном и холоднокатаном со-
стоянии. Рассмотрено влияние легирования и анизотропного состояния сплавов (через молибдено-
вый эквивалент и фактор анизотропии Зенера соответственно) на уровень их микротвердости,
контактного модуля упругости E, включая различие E в разных сечениях холоднокатаного листа.
Определены составы сплавов и режимы деформации, позволяющие получить наиболее низкие зна-
чения модуля упругости.

Ключевые слова: биосовместимые сплавы титана, закалка, холодная прокатка, контактный модуль
упругости, расчет из первых принципов, структура, текстура, микротвердость
DOI: 10.31857/S0015323022601763, EDN: WRFMFJ

ВВЕДЕНИЕ
Титановые сплавы находят применение для

изготовления биоимплантатов, благодаря более
высокой удельной прочности, лучшей коррози-
онной стойкости, биомеханической совместимо-
сти, по сравнению с другими используемыми в
медицине сплавами на металлической основе –
нержавеющими сталями и кобальтовыми сплава-
ми [1]. В медицинской практике наиболее рас-
пространены изделия из α-титановых (техниче-
ски чистый титан и др.) и (α + β)-титановых спла-
вов (Ti–6Al–4V ELI, Ti–6Al–7Nb и др.). Но эти
сплавы имеют модуль упругости (~100–110 ГПа)
более высокий по сравнению с характеристиками
костных тканей (~1–30 ГПа), что приводит к не-
гативному “эффекту экранирования напряже-
ний”, который со временем может привести к ре-
зорбции кости [1]. Кроме того, легирующие эле-
менты Al, V, Fe оказывают отрицательное влияние
на живой организм [1–3]. Вследствие этого сейчас

особое внимание уделяют титановым сплавам на
основе β-твердого раствора, имеющего по срав-
нению с другими стабильными и метастабильны-
ми фазами титана более низкий модуль упругости
[4], что позволяет снизить “эффект экранирова-
ния напряжений”. Для стабилизации в сплавах
титана однофазного β-состояния в качестве ос-
новных легирующих элементов используют био-
совместимые β-изоморфные стабилизаторы –
Nb, Ta, Mo [2], которые замедляют процессы рас-
пада β-твердого раствора и снижают температуру
начала мартенситного превращения (Мн) [5] при
термообработке. Эти сплавы легируют и биосов-
местимыми с живыми тканями нейтральными
упрочнителями титана Zr, Sn [3], которые в соче-
тании с β-стабилизаторами способствуют стаби-
лизации β-фазы [5, 6].

Дополнительное влияние на величину модуля
упругости этих сплавов оказывает формируемая в
них текстура [7, 8]. Известно [7–9], что модуль

110 110

УДК 669.295

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 6  2023

ВЛИЯНИЕ ХОЛОДНОЙ ДЕФОРМАЦИИ НА СТРУКТУРУ, ТЕКСТУРУ 493

упругости зависит от кристаллографической ори-
ентации зерен в сплаве. Низкомодульным на-
правлением в метастабильных β-титановых спла-
вах является β, а более высокомодульными –

β, β. Поэтому для получения низких зна-
чений модуля упругости рекомендуется подвер-
гать сплавы холодной деформации для формиро-
вания текстуры с преобладанием ориентировки

β вдоль направления нагружения имплантата
с последующим формированием окончательного
структурно-фазового состояния старением [10]
для достижения требуемых прочностных и экс-
плуатационных характеристик [11]. Известно, что
при старении модуль упругости возрастает вслед-
ствие выделения высокомодульных фаз. Поэтому
на этапе холодной прокатки важно получить в спла-
ве минимально возможный модуль упругости.

В работе [12] отмечено, что холодная прокатка
сплава системы Ti–Nb–Al приводит к образова-
нию двух хорошо развитых текстур {100}β β и
{112}β β (здесь и далее по тексту в обозначении
текстуры плоскости семейства {hkl} лежат в плос-
кости прокатки, а направление семейства kuvwl
совпадает с направлением прокатки). В [12] также
показано, что до степени холодной деформации
97% в структуре метастабильного β-сплава титана
преимущественно формируется текстура прокат-
ки {001}β β, а при дальнейшем увеличении
степени деформации эта текстура начинает осла-
бевать и усиливается текстура {112}β β. Обра-
зование выраженной текстуры {001}β β в холод-
нокатаном состоянии способствует снижению мо-
дуля упругости в плоскости прокатки [13, 14].

В работе [15] был предложен подход по опреде-
лению модуля упругости на основе расчетов из
первых принципов и метода CalPhad [16] для био-
совместимых титановых сплавов с механически
стабильным β-твердым раствором на базе систе-
мы Ti–Nb–Zr–(Sn, Ta), составы которых обосно-
ваны в работах [7, 17–19]. Было показано [15], что
при использовании рассчитанного таким спосо-
бом коэффициента Пуассона в качестве входного
параметра при измерении методом микроинден-

100
110 111

100

110
110

110

110
110

тирования по Оливеру и Фарра модуля упругости
закаленных сплавов полученные эксперимен-
тальные значения модуля упругости имеют хоро-
шее соответствие с рассчитанными значениями.
Однако данный подход справедлив, когда мате-
риал квазиизотропный. При проведении холод-
ной прокатки в биосовместимых β-сплавах тита-
на формируется ярко выраженная текстура про-
катки [12], и в этом случае при расчете модуля
упругости необходимо учитывать анизотропию
упругих свойств. Однако, такого рода работ для
сплавов на базе системы Ti–Nb–Zr–(Sn, Ta) не
проводилось.

Исходя из вышесказанного, целью данной ра-
боты является изучение влияния холодной про-
катки на формирование структуры и текстуры,
микротвердость, модуль упругости и его анизо-
тропию в биосовместимых β-титановых сплавах
системы Ti–Nb–Zr–(Sn, Ta).

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ
Материалом исследования служили горячеде-

формированные прутки диаметром 20 мм из
опытных сплавов титана на основе β-твердого
раствора системы Ti–Nb–Zr с добавками Sn и Ta,
полученные на ПАО “Корпорация ВСМПО-
АВИСМА”. В табл. 1 дан состав сплавов и их мо-
либденовый эквивалент ([Mo]экв), характеризую-
щий стабильность β-твердого раствора в сплаве к
фазовым превращениям и рассчитанный по фор-
муле из [20] – [Mo]экв = 1.0 Mo + 0.30Sn + 0.33 Nb +
+ 0.25 Ta + 0.31Zr (в мас. %).

Прутки исследуемых сплавов нагревали в β-об-
ласть до 700°С, выдерживали 2ч и закаливали в
воду. Из закаленных прутков круглого сечения
вырезали электроэроззионным способом плоско
параллельные образцы, которые на двухвалковом
прокатном стане ДУО подвергали многопроход-
ной прокатке при комнатной температуре с сум-
марными степенями обжатия (ε) 85 и 90%.

Рентгеноструктурный фазовый анализ (РСФА)
образцов осуществляли на дифрактометре Bruker
D8 Advance в Cu Kα-излучении. Съемку произво-
дили c плоскости прокатки (сокращение в тексте

Таблица 1. Характеристика исследуемых сплавов

Сплав (обозначение в статье) Состав, мас. %/ ат. % [Mo]экв

TN3Z Ti39Nb5Zr/Ti26Nb3Zr 15.08

TNZS Ti39Nb5Zr2Sn/Ti26Nb3Zr1Sn 15.68

TN5Z Ti39Nb7Zr/Ti26Nb5Zr 15.7

TNZST Ti39Nb5Zr2Sn2Ta/ Ti26Nb3Zr1Sn0.7Ta 16.18

TN6Z Ti39Nb9Zr/Ti26Nb6Zr 16.32
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как НН – направление нормали к плоскости про-
катки) и плоскости, перпендикулярной направле-
нию прокатки (сокращенно в тексте – НП).

Инструментальный контактный модуль упру-
гости, микротвердость по Виккерсу сплавов
определяли методом микроиндентирования на
приборе CSM Instruments при максимальной на-
грузке 9 Н по методике Оливера и Фарра [21]:

(1)

где Er – приведенный модуль упругости, ГПа; Е,
Еинд, ν, νинд – модуль упругости и коэффициент
Пуассона материала и индентора соответственно.

Проведено по 20 измерений в НН и НП для
каждого сплава.

− ν− ν= +
22
инд

инд

11 1 ,
rE E E

Структуру сплавов исследовали методом ори-
ентационной микроскопии на растровом элек-
тронном микроскопе Zeiss CrossBeam Auriga с ис-
пользованием приставки EBSD (Electron Back
Scatter Difraction – дифракции обратно рассеян-
ных электронов) Nordlys HKL Channel 5.

Используя полученные в [15] для исследуемых
сплавов значения упругих констант cij ОЦК-ре-
шетки β-фазы, в работе рассчитаны модули упру-
гости (Е) и коэффициенты Пуассона (ν) сплавов в
определенных направлениях. Для оценки анизо-
тропии сплавов использован фактор Зенера для
кубических решеток (A) [22]:

(2)

При А > 1 ОЦК-решетка анизотропна. Чем
выше А, тем анизотропия свойств проявляется
сильнее.

Расчет модуля упругости по главным осевым
направлениям ОЦК-решетки ( )
производился по формулам [23]:

(3)

где s11, s12, s44 – коэффициенты соответствия
ОЦК-решетки (определялись с помощью вели-
чин сij из [24]); Δ = s11 – s12 – 0.5*s44 – фактор ани-
зотропии.

Для других направлений kuvwl ОЦК-решетки
β-титана модуль упругости рассчитывали по фор-
муле [25]:

(4)

где l, m, n – направляющие косинусы между на-
правлением kuvwl и [100], [010] и [001] соответ-
ственно.

Для расчета коэффициента Пуассона анизо-
тропного кубического кристалла использовались
выражения [23, 26]:

(5)

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Анализ структуры, данных РСФА, EBSD зака-

ленных и холоднокатаных сплавов с ε = 85 и 90%
показал, что они имеют сходную микроструктуру,
вид дифрактограмм и текстуру. Для примера на
рис. 1, 2 представлены дифрактограммы и данные
ориентационной микроскопии для закаленного и
холоднокатаного сплава TNZST (рис. 1, 2б) и

=
−
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2 .cA
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Рис. 1. Дифрактрограммы сплава TNZST после за-
калки и холодной прокатки c ε = 90%, снятые с НП
(а) и НН (б), и относительная интенсивность линий
100β; 112β; 110β на дифрактограммах, снятых с НН (в).
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структура закаленного сплава TNZS (рис. 2а).
Как в закаленных, так и холоднокатаных сплавах
фиксируется однофазное β-состояние (рис. 1, 2),
но равноосное после закалки β-зерно (рис. 2а) в
результате холодной деформации сильно вытягива-
ется вдоль направления прокатки (рис. 2б). По дан-
ным РСФА и EBSD (рис. 1а) в НП деформирован-
ных сплавов фиксируется преимущественная ори-
ентировка , как и в закаленном состоянии, а в
плоскости прокатки главным образом располагают-
ся плоскости {110} для закаленного состояния и {001}
и {112} после проведения прокатки (рис. 1б, 1в). Из
этого следует, что проведение холодной прокатки
сплавов способствует формированию двухкомпо-
нентной текстуры прокатки с выраженной ком-
понентой {001}β β, которая усиливается с уве-
личением степени деформации, и более слабой
компонентой {112}β β (рис. 1в). Такой тип тек-
стуры в холоднокатаных биосовместимых спла-
вах на основе β-фазы фиксировали ранее в рабо-
тах [12, 14].

Периоды решетки β-фазы (аβ) сплавов в зака-
ленном и в холоднокатаном состоянии, получен-
ные при анализе в НН и НП, представлены на
рис. 3. Видно, что при проведении холодной про-
катки происходит увеличение аβ, которое также
фиксировалось в сплавах системы Ti–Nb–Zr–
Sn(–Mo) [27]. Кроме того, сравнительный анализ
значений аβ показал, что для сплавов системы Ti–
Nb–Zr–TN3Z, TN5Z, TN6Z c увеличением со-

110

110

110

держания Zr в сплаве наблюдаются в аналогич-
ном состоянии более высокие значений аβ, так как
Zr имеет в ОЦК-решетке наибольший атомный ра-
диус (155,36 пм) по сравнению с Ti (142.11 пм) и Nb
(142.9 пм) [28]. Также следует отметить преиму-
щественно более высокие значения аβ, получен-
ные в НП, по сравнению с аβ в НН, очевидно, из-
за формирования при прокатке характерного
упруго-напряженного состояния, когда ОЦК-ре-
шетка β-матрицы испытывает сжимающие на-
пряжения в НН и растягивающие в НП, приводя
к упругим тетрагональным искажениям решетки. У
всех сплавов период решетки аβ выше 0.3282 нм –
экстраполированного на комнатную температуру
значения аβ для чистого титана [29], вследствие
большего атомного радиуса у легирующих эле-
ментов по сравнению с титаном [28].

Микротвердость HV после закалки во всех
сплавах примерно одинакова, а после холодной
прокатки происходит рост HV при увеличении
степени деформации с 85 до 90% и по сравнению
с HV в закаленном состоянии (рис. 4а).

Это связано с повышением в сплавах плотно-
сти дислокаций, которая растет с увеличением
степени деформации, что подтверждает закономер-
ное возрастание уширения линий на дифракто-
граммах (рис. 4б – для примера взята линия 110β).

Рис. 2. Ориентационные карты в цветах ОПФ зака-
ленного сплава TNZS (а) и холоднокатаного со степе-
нью деформации 85% сплава TNZST (б) в НН.
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Рис. 3. Периоды решетки β-фазы сплавов после за-
калки и холодной прокатки с ε = 85 (а) и 90% (б), по-
лученные в НН и НП.
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Из дифрактограмм, снятых с НН и НП спла-
вов в закаленном и холоднокатаном состоянии,
определена относительная интенсивность линий
{hkl} β−матрицы (рис. 5). Используя полученные
данные, по формулам (3)–(5) рассчитаны значе-
ния Е и ν в различных направлениях. Так, коэф-
фициент Пуассона холоднокатаных сплавов с ε =
= 85 и 90% в НН составил 0.42–0.43, а в НП ν ≈ 0.41.

Расчетные и экспериментальные значения
контактного модуля упругости, полученные в НН
с использованием рассчитанных значений ν,
представлены на рис. 6. Из рис. 6 прослеживается
хорошая корреляция между рассчитанными и
экспериментальными значениями Е сплавов по-
сле закалки и последующей холодной прокатки.
Несоответствие составило примерно ±3%. Во
всех состояниях наблюдается преимущественно
линейный рост значений модуля упругости по мере
увеличения [Mo]экв сплава (рис. 6). Для предложен-
ной линейной зависимости E от [Mo]экв сплава
наиболее высокий коэффициент детерминации
R2 (>0.85) зафиксирован для закаленного состоя-

ния (рис. 6а). (Коэффициент детерминации R2–
известный статистический показатель, отражаю-
щий насколько хорошо регрессионная модель (в
нашем случае – линейная) соответствует факти-
ческим данным, рассчитывается по формуле: R2 =
= 1 –  где σE − дисперсия случайной вели-
чины (в нашем случае E), σ –дисперсия ошибки
модели (в нашем случае – линейной зависимости
E от [Mo]экв сплава)). После холодной прокатки
(рис. 6б, 6в) происходит снижение расчетных и
экспериментальных значений модуля упругости,
очевидно, из-за роста интенсивности низкомо-
дульной ориентировки  (рис. 1в, 5а, 5б) в НН.

При росте степени деформации при прокатке с
85 до 90% модуль упругости меняется незначи-
тельно, но прослеживается тенденция к сниже-
нию E с увеличением ε. При этом наблюдается
понижение коэффициента детерминации с R2 ≈
≈ 0.75–0.95 при ε = 85% до R2 < 0.7 при ε = 90%
при использовании линейной зависимости моду-
ля упругости от [Mo]экв. Мы это связываем с фор-

2 2 ,Es s

100

Рис. 4. Микротвердость в НН исследуемых сплавов
после закалки ( ) и последующей холодной прокатки
со степенями деформации 85 (n) и 90% ( ) (а) и уши-
рение линии 110β на дифрактограммах, снятых с НП
(б). На рис. 4б в скобках указан [Mo]экв сплавов.
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мированием текстурного состояния с различным
соотношением основных текстурных компонент
{001}β β и {112}β β в разных сплавах в хо-
лоднокатаном состоянии (рис. 1, 5). Эти законо-
мерности изменения модуля упругости от хими-
ческого состава ([Mo]экв) сплава справедливы как
для расчётных, так и для экспериментальных зна-
чений Е.

Рассчитанные значения модуля упругости в
НП, как и рассмотренные выше Е в НН, имеют
достаточно хорошее соответствие (в пределах
ошибки измерения) с экспериментальными зна-
чениями (табл. 2), измеренными с использовани-
ем рассчитанных коэффициентов Пуассона в НН
(νрасч ≈ 0.41 для всех сплавов). В целом, это указы-
вает на адекватность применяемого метода расче-

110 110

та Е для текстурированных сплавов с ОЦК-ре-
шеткой на основе β-твердого раствора титана.

Минимальное среднее значение Е = 51 ГПа в
НН после прокатки с ε = 90% дал сплав Ti–26Nb–
3Zr, но в НП он при этом имел среднее значение
Е = 65 ГПа. Минимальный уровень средних зна-
чений Е (52 ГПа в НН, 62 ГПа в НП) показал
сплав Ti–26Nb–3Zr–1Sn после прокатки с ε =
= 85% (рис. 6, табл. 2).

Полученные по формуле (2) значения фактора
анизотропии Зенера А для исследуемых сплавов
лежат в пределах 1.6–1.7, что подтверждает дан-
ные эксперимента о наличии у них анизотропии
упругих свойств (А > 1 [22]). В закаленном состо-
янии разница между Е, измеренным в НП, и Е в
НН, находится в пределах погрешности (±1.5 ГПа),
что указывает на формирование после закалки в
исследуемых сплавах квазиизотропного состоя-
ния по упругим свойствам. После проведения хо-
лодной прокатки разница между Е, измеренным в
НП, и Е в НН растет с увеличением ε (рис. 7), что,
очевидно, связано с усилением в сплавах низко-
модульной ориентировки β в НН и более высо-
комодульной ориентировки β в НП (рис. 1).

001
110

Рис. 6. Расчетные ( ) и экспериментальные ( ) зна-
чения модуля упругости сплавов после закалки (а);
после холодной прокатки со степенью 85 (б) и 90%
(в), измерение ε в плоскости прокатки.
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Таблица 2. Расчетные и экспериментальные значения
модулей упругости холоднокатаных сплавов, измерен-
ных в плоскости, перпендикулярной направлению
прокатки (НП)

Сплав

Закалка ε = 85% ε = 90%

Ерасч/Еэксп, 
ГПа

Ерасч/Еэксп, 
ГПа

Ерасч/Еэксп, 
ГПа

TN3Z 62/61.0 ± 1.5 64/64.5 ± 1.0 64/65.0 ± 1.5
TNZS 64/62.0 ± 1.5 64/62.0 ± 1.5 64/62.0 ± 1.0
TN5Z 66/64.0 ± 1.5 66/66.0 ± 1.5 66/64.5 ± 1.5
TNZST 64/63.0 ± 1.5 65/65.0 ± 1.0 65/66.5 ± 2.5
TN6Z 66.5/65.0 ± 1.5 67.5/65.0 ± 2.0 67/66.0 ± 1.0
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КОРЕНЕВ, ИЛЛАРИОНОВ

По мере увеличения фактора анизотропии А в
сплавах преимущественно (за исключением
сплава TNZST) растет и разница в значениях мо-
дуля упругости, измеренного в НП и НН образ-
цов (рис. 7). Это показывает применимость пара-
метра A для качественной оценки анизотропии
упругих свойств в титановых сплавах на основе
β-твердого раствора. Выпадение из общей зави-
симости ΔE = F(A) сплава TNZST (рис. 7) можно
объяснить, исходя из анализа относительной ин-
тенсивности линий на дифрактограммах холод-
нокатаных сплавов (рис. 5), формированием при
прокатке более ярко выраженной текстуры в этом
сплаве по сравнению с ближайшим с ним по зна-
чению А сплавом TN6Z.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исходя из проведенных исследований биосов-
местимых β-сплавов титана на базе системы Ti–
Nb–Zr по можно сделать ряд выводов:

1. Холодная прокатка закаленных сплавов
приводит к формированию двухкомпонентной
текстуры {001}β β, {112} β β.

2. Повышение степени холодной деформации
при прокатке с 85 до 90% закаленных сплавов
способствует фиксации более высокой микро-
твердости за счет деформационного наклепа, вы-
званного увеличением плотности дислокаций в
структуре. Отмечена тенденция получения более
высоких микродюрометрических характеристик
с ростом [Мо]экв в холоднокатаных сплавах.

3. Рассчитанные в работе значения Е закален-
ных и холоднокатаных сплавов в НН и НП сопо-
ставимы в пределах ±3% с полученными, с ис-
пользованием расчетных значений ν, экспери-
ментальными значениями контактного модуля
упругости, для которых преимущественно харак-
терен рост с повышением [Мо]экв с 15.08 до 16.32.

4. Холодная прокатка сплавов, как и повыше-
ние степени деформации с 85 до 90% сплавов спо-
собствует снижению Е в НН по сравнению с зака-
ленным состоянием за счет усиления текстурной
компоненты {001}β β. Минимальное среднее
значение Е = 51 ГПа в НН после прокатки с ε =
= 90% дал сплав Ti–26Nb–3Zr. Минимальный
уровень средних значений Е (52 ГПа в НН, 62 ГПа
в НП) в сплаве Ti–26Nb–3Zr–1Sn после прокат-
ки с ε = 85%.

5. Формирование более анизотропного состо-
яния (повышение рассчитанного в работе значе-
ния фактора анизотропии A) при увеличении сте-
пени деформации с 85 до 90% при прокатке за
счет усиления текстуры приводит к росту разни-
цы модуля упругости ΔE = Eнп – Енн в исследуе-
мых сплавах.

110 110

110

Работа выполнена в рамках Госзадания Мино-
брнауки РФ УрФУ № 0836-2020-0020.
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ВВЕДЕНИЕ
По своим физическим свойствам сплавы на

основе Zr похожи на сплавы Ti [1, 2], при этом
циркониевым сплавам уделено сравнительно ма-
ло внимания в научной литературе. Однако в по-
следнее время интерес к сплавам, содержащим
цирконий, возвращается [3–8]. Особенно пер-
спективно сплавы на основе циркония выглядят с
точки зрения их использования в качестве биома-
териалов [9]. Zr и его сплавы обладают отличной
биосовместимостью, хорошей коррозионной
стойкостью и благоприятными механическими
свойствами [10–16]. Одно из преимуществ Zr по
сравнению с Ti – более низкая магнитная вос-
приимчивость, что позволяет циркониевым им-
плантам меньше влиять на показания МРТ [17].
Исследования свойств сплавов циркония с пере-
ходными металлами Zr–Nb [18] и Zr–Mo [19] пока-
зывают, что при небольших концентрациях легиру-
ющего элемента происходит снижение магнитной
восприимчивости, что, однако, сопровождается
ухудшением механических характеристик. Важным
преимуществом циркония является то, что он пре-
пятствует образованию фосфата кальция на им-
планте, и таким образом позволяет избежать по-
вторного перелома кости во время операции уда-
ления импланта [20].

Цирконий хорошо известен тем, что не погло-
щает или почти не поглощает нейтроны, поэтому
является незаменимым компонентом при произ-
водстве ядерной энергии, где используется как
внутреннее покрытие для реакторов и топливных
ячеек. Поскольку здесь существует проблема
окисления водяным паром, поглощения азота и
водорода [21], то ее пытаются решить добавлени-
ем легирующих элементов, таких как Sn и пере-
ходных металлов Nb, Fe, Cr, Ni [22, 23].

Непосредственно бинарная система Ti–Zr
также представляет интерес, поскольку металлы
имеют неограниченную растворимость друг в
друге и механические характеристики возрастают
при увеличении концентрации одного в другом,
достигая пика в районе 50 ат. % [24]. Кроме того,
в данной системе наблюдается эффект памяти
формы (ЭПФ). Это происходит благодаря нали-
чию аллотропного превращения α (ГПУ) → β
(ОЦК)-фаз чистого циркония при T = 1135 К.
Температура фазового перехода зависит от леги-
рующего элемента и его концентрации, т.е. леги-
рующие элементы могут быть разделены на ста-
билизирующие или дестабилизирующие кубиче-
скую структуру циркония. Так, например, в
работе [25] показано, что в сплаве Ti50Zr50 переход
в мартенситную (гексагональную) фазу происхо-
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дит при температуре 813 К и в кубическую фазу
при 871 К, а в сплаве Ti70Zr30 при 913 и 933 К соот-
ветственно.

В работе [26] был обнаружен ЭПФ в сплаве
(Ti–Zr)–1.5Mo–2Sn, где возврат к оригинальной
форме изделия происходил при нагреве до 500 К.
Данный ЭПФ связан с фазовым превращением из
гексагональной метастабильной ω-фазы в кубиче-
скую. Формирование ω-фазы наблюдается во всех
сплавах систем цирконий–переходной металл, в
которых высокотемпературная ОЦК-фаза может
быть сохранена в метастабильном состоянии при
низких температурах [27]. Также она может быть
получена и в чистом цирконии при ударных сжати-
ях вдоль направлений [0001] и [1–210] [28].

В данной работе мы не сосредотачиваемся на
исследовании свойств циркониевых сплавов в
применении к конкретной области использования,
а даем общую картину разнообразия теоретически
предсказанных термодинамических, упругих и ме-
ханических свойств бинарных сплавов на основе
ОЦК-циркония в широком интервале концен-
траций легирующего элемента от 0 до 50 ат. %,
предсказываем их термодинамическую и механи-
ческую стабильность. В качестве легирующих
элементов выбраны переходные 3d-, 4d- и 5d-ме-
таллы, а также некоторые р-элементы, такие как
Al, In, Sn.

ДЕТАЛИ ВЫЧИСЛЕНИЙ
Расчеты электронной структуры и полной энер-

гии проводили для температуры T = 0 K в рамках
метода точных muffin-tin орбиталей (EMTO) в со-
четании с приближением когерентного потенци-
ала (CPA) для моделирования беспорядка заме-
щения [29, 30], а также с использованием метода
проекционно-присоединенных плоских волн
(PAW) [31, 32], реализованный в пакете VASP
[33–35]. Полную плотность заряда (FCD) [36]
представляли одноцентровым разложением вол-
новых функций электронов по сферическим гар-
моникам с орбитальными моментами lmax до 8.
Для учета обменно-корреляционных взаимодей-
ствий использовали приближение обобщенного
градиента (GGA) [37]. Интегрирование в обратном
пространстве проводили по сетке 37 × 37 × 37 k-то-
чек. Интегрирование энергии проводили в ком-
плексной плоскости с использованием полуэллип-
тического контура, состоящего из 24 энергетиче-
ских точек. Расчеты проводили для базисного
набора, включающего валентные spdf-орбитали.
Спин-поляризованные расчеты проводили для
сплавов циркония с хромом, железом, марган-
цем, кобальтом и никелем. Упругие константы
рассчитывали по деформационным зависимо-
стям полных энергий. Для расчета модулей упру-
гости поликристаллов использовали усреднение
Хилла констант упругости монокристаллов.

Кристаллы кубической симметрии имеют три
независимые упругие постоянные второго поряд-
ка: C11, C12 и C44, для которых критерий механиче-
ской устойчивости задается соотношениями:
C44 > 0, C11–C12 = 2C ' > 0, C11 + 2C12 > 0 [38].

Атомный беспорядок сплавов замещения мо-
делировали в PAW с использованием техники
специальных квазислучайных структур (SQS)
[39], ОЦК-структуру моделировали с помощью
128-атомной суперячейки. Энергия обрезания
плоских волн была выбрана равной 450 эВ. Инте-
грирование зоны Бриллюэна выполнены с ис-
пользованием набора 4 × 4 × 4k-точек.

Метод EMTO был выбран в качестве высоко-
производительного инструмента расчета пара-
метров решетки, энтальпий смешения и упругих
и механических характеристик сплавов с 3d-, 4d-,
5d-переходными металлами, а также Al, Ga, Ge,
In, Sn во всем диапазоне концентраций 0–50 ат. %.
Метод PAW-SQS более точный, но трудозатрат-
ный, был использован для расчета указанных ха-
рактеристик лишь для серии 4d элементов Nb,
Mo, Tc, Ru, Rh и 5d элементов Ta, W, Re, Os, Ir при
трех концентрациях легирующего элемента 6.25,
25 и 50 ат. %.

Подробная методика расчетов термодинамиче-
ских и упругих свойств для ОЦК-сплавов в методе
EMTO-CPA и PAW-SQS приведена в работе [40].

РЕЗУЛЬТАТЫ
Термодинамические свойства

Концентрационные зависимости параметров
решетки всех рассматриваемых систем, посчи-
танные методом EMTO представлены на рис. 1.

Можно видеть, что параметр решетки увели-
чивается только для сплавов Zr–Sc и Zr–Y, при-
чем наибольшие значения достигаются при леги-
ровании иттрием. При добавлении p-элементов,
таких как In и Sn, параметр решетки незначитель-
но (менее 1%) увеличивается, тогда как при леги-
ровании кадмием происходит малозаметное
(~0.5%) уменьшение. Для остальных рассматри-
ваемых элементов наблюдается уменьшение па-
раметра решетки.

В сплавах циркония с 3d-металлами (рис. 1а)
наблюдается уменьшение параметра решетки.
Добавление титана незначительно уменьшает
равновесный объем сплава, тогда как легирова-
ние ванадием приводит к более существенному
снижению параметра решетки. Сплавы циркония
с Cr, Mn, Fe, Co и Ni рассматривали с учетом маг-
нитных взаимодействий в системе. Легирование
хромом существенно повышает магнитный момент
в системе, однако при концентрации ~35 ат. % Cr
происходит магнитный переход, что приводит к
резкому изменению свойств сплава. Поэтому в дан-
ной работе рассматривали сплавы до 30 ат. % Cr.
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При добавлении Mn, Fe и Co магнитный момент
в сплавах монотонно увеличивается, что приво-
дит к положительным отклонениям от закона
Вегарда.

Максимальное значение магнитного момента
достигается в сплаве Zr–50% Mn–1.14μБ. Для
сплавов с кобальтом магнитный момент достига-
ет 0.6μБ, и отклонение от линейного закона ми-
нимально. В сплавах циркония с никелем маг-
нитный момент практически равен нулю. В ряду
3d-элементов максимальное снижение можно
видеть в сплавах Zr–Co, тогда как значения пара-
метра решетки для Zr–Fe и Zr–Ni лежат выше.
Для элементов 4 периода вследствие магнитных
взаимодействий в сплавах наблюдается смещение
минимума параметра решетки к элементам с
больше чем наполовину заполненной d-зоной.
Для элементов конца периода Cu и Zn концен-
трационные зависимости параметра решетки
близки к V и Ti соответственно.

Рассмотрим изменения параметра решетки
при добавлении 4d-металлов (рис. 1б). Для эле-
ментов начала и конца периода, таких как Nb и
Ag, наблюдается уменьшение параметра решетки
примерно на 4% при увеличении доли легирую-
щих компонентов до 50%, тогда как для Mo и Pd
это значение равно 8%. При легировании цирко-
ния элементами середины периода происходит
значительное уменьшение параметра решетки.
Минимальные значения наблюдаются в системе
Zr–Ru, для сплавов Zr–Rh и Zr–Tc концентраци-
онные зависимости параметров решетки очень
близки и лежат чуть выше.

Для сплавов циркония с 5d-металлами
(рис. 1в) параметр решетки монотонно уменьша-
ется. При легировании Та параметр решетки сни-
жается, в отличие от аналогичных сплавов с Ti
[41], в которых добавление тантала приводит к
незначительному увеличению равновесного объ-
ема сплава. Дальнейшее увеличение количества
5d-электронов приводит к более существенному
уменьшению параметра решетки. При легирова-
нии элементами середины периода наблюдается
наиболее заметное уменьшение параметра ре-
шетки сплавов. Значения для сплавов Zr–Os яв-
ляются минимальными для всех концентраций.
Для металлов, находящихся ближе к концу пери-
ода, Pt и Au, изменения параметра решетки не
столь значительны.

Можно отметить, что во всем концентрацион-
ном интервале при заполнении d-зоны параметр
решетки сплавов с 3d-металлами значительно
меньше, чем в сплавах с 4d- и 5d-элементами.
При легировании элементами пятого и шестого
периодов концентрационные зависимости пара-
метров решетки очень похожи, так интервал из-
менения параметра решетки в ряду Nb–Ag прак-
тически совпадает с интервалом для ряда Ta–Au.
В отличие от аналогичных сплавов с Ti [41], в цир-
кониевых сплавах равновесный объем снижается
существенней. Для сплавов циркония с элемента-
ми четвертого периода максимальное изменение
достигает 10%, тогда как для титановых сплавов
максимум около 8%.

Сравнение полученных результатов с имею-
щимися экспериментальными данными, а также
значениями, полученными методом PAW-SQS
для некоторых систем, представлено на рис. П1
приложения. Рассчитанный параметр решетки
меньше экспериментального, но результаты моде-
лирования правильно воспроизводят концентраци-
онные изменения, и отличие не превышает 1%.

На рис. 2 показаны рассчитанные значения эн-
тальпии смешения ∆H (1) исследуемых сплавов.

(1)

где ΔH – энтальпия смешения эВ/атом; EZr1 – cXc –
энергия сплава эВ/атом; с – концентрация ком-

−
Δ = − − −

1r rXZ Z X(1 ) ,
c c

H E c E cE

Рис. 1. Рассчитанные методом EMTO-CPA парамет-
ры решетки ОЦК сплавов Zr–X, где X: a – 3d и Al, б –
4d и In, Sn, в – 5d-элементы.
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понентов; EZr, EX – полные энергии соответству-
ющих систем эВ/атом.

Значения ΔH > 0 (<0) свидетельствуют о
склонности к фазовому расслоению (образова-
нию твердого раствора). Энтальпии смешения
рассчитывали относительно чистых элементов в
основном состоянии: ферромагнитного (ФМ)
ОЦК-Fe, ФМ ГЦК-Ni, ФМ ГПУ-Co, ОЦК-Cr в
немагнитном (НМ) состоянии, ФМ α-Mn, НМ
ГЦК-Al, Cu, Ag, Au, Ir, Pt, Pd, Rh, ОЦК Mo, V, W,
Nb, Ta, ГПУ Zn, Cd, Hf, Ti, Y, Sc, Re, Ru, Tc, ор-
торомбический In, Sn в структуре алмаза.

Сплавы циркония с 3d-металлами демонстри-
руют положительную энтальпию смешения во
всем концентрационном интервале (рис. 2a). Эн-
тальпия смешения максимальна для сплавов с
Cu, Fe и Co и достигает 0.45 эВ/атом. Сплав с алю-
минием является термодинамически устойчивым.

В ряду 4d-металлов наиболее термодинамиче-
ски стабильным является сплав Zr–Rh (рис. 2б).
Элементы начала периода Y, Nb, Mo, так же, как
и элементы с практически полностью заполнен-
ной d-зоной Ag, Cd, имеют положительную эн-
тальпию смешения. При небольших концентра-
циях технеция ОЦК-сплав Zr–Tc нестабилен, од-
нако увеличение доли легирующего компонента
выше 20 ат. % приводит к стабилизации сплава.
Сплавы циркония с рутением, родием и паллади-
ем устойчивы на всем концентрационном интер-
вале. Увеличение количества p-электронов на
внешней оболочке способствует стабилизации
сплава (Zr–In, Zr–Sn).

Для сплавов с 5d-элементами (рис. 2в), энталь-
пия смешения минимальна в системе Zr–Pt.
Сплавы Zr–Ir, Zr–Os, Zr–Au также термодина-
мически устойчивы во всем диапазоне концен-
траций. В сплавах Zr–Re увеличение содержания
Re более 25 ат. % приводит к стабилизации спла-
ва. В сплавах с Ta и W энтальпия смешения поло-
жительна при всех концентрациях легирующего
элемента.

По сравнению с титановыми сплавами, соот-
ветствующие сплавы циркония демонстрируют
меньшую термодинамическую стабильность. Все
сплавы циркония с 3d-металлами неустойчивы,
тогда как в системах Ti–Co, Ti–Ni, Ti–Zn, Ti–Fe
и Ti–Mn наблюдалась отрицательная энтальпия
смешения [41]. При сравнении сплавов титана и
циркония с 4d-элементами не видно столь значи-
тельных отличий, но значения энтальпии смеше-
ния для титановых сплавов в среднем на 0.1 эВ/атом
меньше. При легировании 5d-металлами можно
отметить основное отличие при рассмотрении ти-
тановых и циркониевых сплавов c рением и воль-
фрамом, которые демонстрируют разную термоди-
намическую стабильность.

Упругие свойства

Концентрационная зависимость объемных
модулей сплавов Zr–X представлена на рис. 3.

При добавлении Y или Sc объемный модуль
сплавов существенно уменьшается, что соответ-
ствует значительному увеличению параметра ре-
шетки в этих сплавах. Можно видеть, что для
сплавов с элементами начала и конца периода
(Cu, Zn, Cd) так же, как и для сплавов с p-элемен-
тами (Al, In Sn) концентрационные изменения
объемного модуля очень незначительные и не
превышают 10%.

При легировании титаном объемный модуль
незначительно увеличивается (рис. 3a). Для спла-
ва Zr–V значение B монотонно растет и достигает
максимального значения 105 ГПа в ряду 3d-эле-
ментов. Для сплавов с Cr, Mn, Fe, Co и Ni суще-
ственное влияние на свойства оказывает магнит-
ное взаимодействие. Объемный модуль Zr–Cr и
Zr–Mn сплавов снижается, причем линия для

Рис. 2. Рассчитанные методом EMTO-CPA энталь-
пии смешения ОЦК-сплавов Zr–X, где X: a – 3d и Al,
б – 4d и In, Sn, в – 5d-элементы.
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Zr–Cr лежит даже ниже линии для сплава Zr–Sc.
Для сплавов циркония с железом значение объ-
емного модуля практически не меняется при увели-
чении концентрации до 35%, дальнейшее добавле-
ние легирующего элемента приводит к росту объем-
ного модуля. Для сплавов Zr–Co и Zr–Ni
наблюдается увеличение объемного модуля, при-
чем для системы Zr–Co нелинейность зависимо-
сти выражена сильнее, что можно объяснить уве-
личением магнитного момента в системе. Можно
предположить, что столь нелинейное поведение
объемного модуля в ОЦК-циркониевых магнит-
ных сплавах получается в результате конкурен-
ции различных вкладов – магнитного и размер-
ного факторов. При легировании элементами се-
редины пятого и шестого периодов (рис. 3б, 3в)
объемный модуль монотонно увеличивается.
Наиболее быстрый рост происходит в имеющих
сходную электронную структуру Zr–Os и Zr–Ru
сплавах. В сплавах с 5d-металлами объемный мо-
дуль меняется наиболее значительно при запол-

нении d-зоны. Наибольшее значение объемного
модуля (190 ГПа) достигается при добавлении
50 ат. % осмия. Характер изменения объемного
модуля при легировании циркония и титана 4d- и
5d-металлами очень похож, но диапазон измене-
ний в циркониевых сплавах меньше. Для сплавов
циркония и титана с 3d-металлами существенные
различия объясняются сильными магнитными
взаимодействиями в Zr–X сплавах.

Для исследования механических свойств спла-
вов были рассчитаны упругие константы C ', С11,
С12, С44, показывающие отклик материала на раз-
личные деформации. Кроме того, константа C '
удобна для оценки механической стабильности
сплавов с кубической решеткой (условие механи-
ческой стабильности: C ' > 0).

Концентрационные зависимости константы
C' показаны на рис. 4. Можно видеть, что для
ОЦК-сплавов Zr–Sc и Zr–Y константа C ' стано-
вится меньше нуля при доле легирующего компо-
нента более 15 ат. %, что указывает на сильную
механическую нестабильность сплавов с данны-
ми легирующими элементами.

Рассмотрим изменение значений C ' при леги-
ровании 3d-металлам (рис. 4a). В сплавах с тита-
ном значение C ' незначительно уменьшается.
При легировании V, Cr, Fe и Co наблюдается
практически линейный рост C ', максимальное
значение достигается в сплаве Zr–Co – 48 ГПа.
При легировании Mn и Ni значения C ' монотон-
но возрастают примерно до 40 ат. % и выходят на
плато при дальнейшем увеличении концентра-
ции, однако значения для сплавов Zr–Mn суще-
ственно ниже (28 и 14 ГПа соответственно). В
сплавах Zr–Cu концентрационная зависимость
C` имеет минимум на 15 ат. %, но общее измене-
ние значений невелико. Аналогичная картина на-
блюдается в сплавах с Al.

На рис. 4б можно видеть, что значение C ' мо-
нотонно растет при добавлении Nb, Mo и Tc, наи-
большее значение ~91 ГПа соответствует сплаву
Zr–50% Tc. При дальнейшем увеличении количе-
ства d-электронов концентрационная зависи-
мость C ' принимает вид кривой с максимумом
при плавном уменьшении максимальных значе-
ний. Для сплавов Zr–Ru максимум достигается
при легировании 45 ат. %, тогда как для Zr–Cd он
смещается на концентрацию 20 ат. %. При увели-
чении количества p-электронов (In, Sn) значения
C ' очень слабо возрастают (примерно на 2 ГПа).

При легировании циркония 5d-металлами на-
блюдается похожая картина (рис. 4в). При добав-
лении элементов, в которых d-зона заполнена
меньше, чем наполовину, значения C ' линейно
возрастают при повышении концентрации. При
дальнейшем увеличении количества d-электро-
нов так же, как и в случае 4d-элементов, видна не-

Рис. 3. Рассчитанные методом EMTO-CPA значения
объемного модуля ОЦК сплавов Zr–X, где X: a – 3d и
Al, б – 4d и In, Sn, в – 5d-элементы.
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линейная зависимость с максимумом, однако в
этом случае максимум гораздо более выражен.

Концентрационные зависимости констант С11
и С12 показаны на рис. 5. Можно видеть, что ха-
рактер изменения С11 (рис. 5б, 5в) для 4d- и 5d-
элементов очень похож на соответствующие зави-
симости C'. Однако в случае C11 зависимости, име-
ющие максимум, существенно сглажены (Zr–Ir,
Zr–Pt, Zr–Au) или выходят на плато (Zr–Ru,
Zr–Rh, Zr–Pd, Zr–Ag). Максимальное значение
316 ГПа достигается для Zr–50%Re. Значительное
увеличение параметров решетки для Zr–Y и Zr–Sc
приводят к уменьшению С11. Для элементов кон-
ца периода и p-элементов (Zn, Cd, Al, In, Sn) из-
менения С11 в зависимости от концентрации ле-
гирующего компонента очень малы и не превы-
шают 10 ГПа. Для сплавов Zr–Cr, Zr–Mn
значение упругой константы С11 практически не
меняется, что связано с уменьшением объемного
модуля сплава. При легировании 3d-металлами,
имеющими более чем наполовину заполненную
d-зону (Fe, Co, Ni), происходит практически ли-
нейный рост значений С11.

Рассчитанные значения С12 приведены на
рис. 5г–5е. При добавлении Ti и V C12 монотонно
увеличивается, однако суммарное изменение
значений не превышает 10 ГПа. Значение С12 суще-
ственно уменьшается для сплавов Zr–Cr и Zr–Mn.
При добавлении Fe, Co и Ni кривая имеет мини-
мум, который смещается от 35 ат. % для Fe до
20 ат. % для Ni. Для других элементов четвертого
периода С12 меняется очень слабо.

Для сплавов с 4d-металлами характерно незна-
чительное изменение (менее 10%) значения С12
для элементов конца периода и p-элементов (Ag,
Zr, Cd, In, Sn). При легировании элементами се-
редины периода (Nb, Mo, Tc, Ru, Rh, Pd) наблю-
дается монотонное увеличение значений С12.
Наибольший рост достигается при легировании
Rh, Ru и Pd. В ряду 5d-металлов значения С12 для
всех рассматриваемых сплавов монотонно растут.
Максимальное значение 157 ГПа достигается для
сплава Zr–50 ат. % Ir.

Рассчитанные значения упругой константы
С44 показаны на рис. 6. Можно видеть, что при ле-
гировании 3d-металлами, такими как Sc, Ti, Mn,
Cr, Ni, изменение константы С44 не превышает
10%. Добавление ванадия и железа приводит к
монотонному уменьшению С44, тогда как при ле-
гировании кобальтом наблюдается нелинейная
зависимость с минимумом при 25 ат. %. Из всех
3d-металлов наименьшее значение С44 имеет сплав
Zr–Zn в интервале концентраций 0–45 ат. %. При
увеличении содержания меди концентрационная
зависимость имеет максимум на 20 ат. %. Анало-
гичная картина наблюдается для металлов с похо-
жей электронной структурой (Ag, Au), однако там

максимум смещается на 25 ат. %, но диапазон из-
менений уменьшается. Добавление алюминия
приводит к монотонному росту константы С44.

При легировании элементами середины пято-
го периода (Mo, Tc, Ru, Rh) наблюдается нели-
нейная зависимость, при этом минимум на кри-
вой смещается с 35 ат. % для Mo до 10 ат. % для
Rh. Похожую концентрационную зависимость
демонстрируют элементы середины шестого пе-
риода (W, Re, Os, Ir), однако в этом случае мини-
мум смещается с 20 ат. % для W и до 5 ат. % для Ir.
Можно видеть, что минимальные значения С44
наблюдаются для сплавов Zr–Mo (Zr–W) практи-
чески во всем концентрационном интервале. При
легировании p-элементами (In, Sn) концентраци-
онная зависимость имеет максимум при 15 ат. %.
Максимальный диапазон изменений соответ-
ствует сплавам с 5d-металлами.

В целом можно видеть, что циркониевые и ти-
тановые сплавы [41] с 4d- и 5d-металлами имеют

Рис. 4. Рассчитанные методом EMTO-CPA значения
константы упругости С ' ОЦК сплавов Zr–X, где X: a –
3d и Al, б – 4d и In, Sn, в – 5d-элементы.
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похожие концентрационные зависимости упру-
гих констант, однако сплавы с титаном достигают
более высоких значений. Для сплавов с 3d-эле-
ментами различия в поведении упругих констант
можно объяснить существенным магнитным взаи-
модействием в циркониевых сплавах, тогда как в
титановых сплавах это взаимодействие очень мало.

Концентрационные зависимости модулей Юнга
и модулей сдвига Zr–X сплавов представлены на
рис. 7.

Можно видеть, что тенденции изменения мо-
дулей очень похожи. В сплавах циркония с тита-
ном наблюдается монотонное уменьшение моду-
лей, однако суммарное изменение составляет
всего 10%. Концентрационные зависимости при
легировании ванадием и железом линейно воз-
растают и очень близки. Добавление марганца до
35 ат. % приводит к возрастанию значений моду-

лей и последующему незначительному падению
при уменьшении доли циркония. Для сплавов с
медью и алюминием концентрационные зависи-
мости имеют вид кривой с минимумом около
10 ат. %. Максимальные значения в ряду 3d-ме-
таллов достигаются при увеличении содержания
кобальта.

Рассмотрим изменения значений модулей при
легировании 4d и 5d-металлами. По мере запол-
нения d-зоны, значения модулей монотонно ли-
нейно возрастают при увеличении концентрации
легирующего элемента. Скорость роста больше
для сплавов с 5d-элементами. Диапазон измене-
ния модуля Юнга от 78 до 240 ГПа, модуля сдвига
от 27 до 92 ГПа. Для сплавов Zr–Ru и Zr–Os при
CX = 50 ат. % значения очень близки к Zr–Tc и
Zr–Re соответственно. При дальнейшем увели-
чении количества d-электронов на внешнем

Рис. 5. Рассчитанные методом EMTO-CPA значения констант упругости С11 (a–в) и С12 (г–е) ОЦК-сплавов Zr–X, где
X: a, г – 3d и Al, б, д – 4d и In, Sn, в, е – 5d-элементы.
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уровне на концентрационных зависимостях мо-
дуля Юнга и модуля сдвига появляется макси-
мум, который смещается в сторону уменьшения
количества легирующего элемента. Для Zr–Ir
наибольшее значение модуля Юнга достигается
при 40 ат. %, для Zr–Pt при 30 ат. % и 25 ат. % для
Zr–Au. Для металлов 4d-периода возникает похо-
жая ситуация при добавлении Rh, Pd, Ag, однако
максимумы смещаются в сторону больших кон-
центраций (Zr–Pd, Zr–Ag) или практически вы-
ходят на плато как в случае Zr–Rh. При легирова-
нии p-элементами (In, Sn) значения модуля Юнга
и модуля сдвига незначительно (до 10%) умень-
шаются.

Рассмотрим механические свойства циркони-
евых сплавов. Для оценки пластичности сплава
были использованы три параметра: отношение
G/B, коэффициент Пуассона ν и параметр упру-
гой анизотропии Зенера Az = 2C44/(C11 – C12). При
G/B < 0.5 и ν > 0.3 материал предполагается пла-
стичным с металлическим типом связи [42, 43].

Можно видеть (рис. 8), что критерию G/B < 0.5
удовлетворяют все сплавы циркония с 3d-метал-
лами, кроме сплавов с хромом, марганцем и ко-
бальтом при концентрации легирующего компо-
нента более 30 ат. % (для Cr 20 ат. %).

Коэффициент Пуассона в сплавах Zr–Fe,
Zr–Co, Zr–Mn, Zr–Cr также становится меньше
0.3 при уменьшении содержания циркония, что
свидетельствует о тенденции к повышению хруп-
кости данных сплавов. При добавлении никеля
коэффициент ν очень близок к 0.3, что показыва-
ет повышение степени ковалентности связи в
этих сплавах. Параметр анизотропии Az сплавов
Zr–X уменьшается при увеличении доли X, где
X – элементы середины периода до значений Az ~
~ 1.5–2, однако для сплавов Zr–Mn остается до-
статочно высоким (~6). Для сплавов с 4d-метал-
лами критерий G/B < 0.5 выполняется для всех
композиций, за исключением Zr–50 ат. % Tc, где
G/B = 0.505. При легировании элементам начала
и середины периода параметр ν уменьшается и
для сплавов Zr–Tc и Zr–Ru становится меньше
0.3 при концентрации 35 и 20 ат. % для Tc и Ru со-
ответственно. При дальнейшем заполнении d-зо-
ны на концентрационной зависимости коэффи-
циента Пуассона появляется минимум в районе
35 ат. % для сплавов с Rh, Pd, Ag. При легирова-
нии p-элементами (In, Sn) сплавы становятся бо-
лее пластичными, чем чистый цирконий. Рас-
сматриваемые сплавы циркония с элементами
шестого периода являются пластичными соглас-
но критерию G/B < 0.5. Аналогично сплаву Zr–
50 ат. % Tc, значение G/B слегка превышает 0.5
для сплава Zr–50 ат. % Re.

Для сплавов с Os, Ir, Pt, Au концентрационная
зависимость параметра G/B имеет максимум. Для
сплавов с высоким содержанием Ir наблюдается

достаточно значительное уменьшение параметра
G/B, связанное с резким падением значения
упругой константы C ' и, соответственно, модуля
сдвига. В целом зависимость коэффициента
Пуассона хорошо коррелирует с параметром G/B.

Для элементов начала периода ν уменьшается
с увеличением концентрации CX. При легирова-
нии элементами с наполовину заполненной d-зо-
ной на кривой появляется минимум, примерно
соответствующий максимуму на линии G/B. Для
сплавов Zr–Tc, Zr–Ru (Zr–Re, Zr–Os) при
уменьшении содержания циркония параметр G/B
увеличивается и достигает практически 0.5, а ко-
эффициент Пуассона ν становится меньше 0.3,
что хорошо согласуется с рассчитанными высо-
кими механическими характеристиками. Пара-
метр анизотропии для сплавов с 4d- и 5d-металла-
ми уменьшается при увеличении концентрации
легирующего компонента, но при добавлении
элементов с более чем наполовину заполненной
d-зоной начинает расти при концентрации CX бо-

Рис. 6. Рассчитанные методом EMTO-CPA значения
константы упругости С44 ОЦК-сплавов Zr–X, где X:
a – 3d и Al, б – 4d и In, Sn, в – 5d-элементы.
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лее 30 ат. %. Наиболее существенный рост наблю-
дается для сплавов Zr–Pt и Zr–Au.

Можно видеть, что по сравнению с титановы-
ми сплавами [41], сплавы циркония менее пла-
стичны и имеют более высокую степень кова-
лентности связей.

Доступные литературные экспериментальные
и теоретические данные по механическим харак-
теристикам циркониевых сплавов приведены в
табл. П1 приложения. Сравнение значений упру-
гих констант и объемного модуля, полученных
методом EMTO-CPA, показывает хорошее согла-
сие с экспериментальными данными для системы
Zr–Nb [44] и Zr–Ti. Можно видеть, что правиль-
но воспроизводятся все тенденции изменения
модулей сплава Zr–Nb, а отличия в значениях B,
С11 и С12 не превышают 4%. Также наблюдается

хорошее согласие с теоретическими данными
других авторов.

ВЕРИФИКАЦИЯ РЕЗУЛЬТАТОВ EMTO-CPA 
С ИСПОЛЬЗОВАНИЕМ МЕТОДА PAW-SQS

Расчеты методом PAW-SQS проведены для
сплавов с немагнитными элементами середины
5-го и 6-го периодов, которые максимально стаби-
лизируют Zr–X-сплавы, и в расчетах EMTO-CPA
имеются экстремумы на кривых механических
характеристик.

Упругие свойства ОЦК-Zr, полученные с по-
мощью PAW-SQS, приведены в табл. 1. Условие
C ' < 0 указывает на механическую нестабиль-
ность Zr в ОЦК-структуре при T = 0 K. Действи-
тельно, Zr при комнатной температуре имеет гек-
сагональную плотноупакованную структуру, кото-

Рис. 7. Рассчитанные методом EMTO-CPA значения модуля сдвига G (a, б, в) и модуля Юнга E (г, д, е) ОЦК-сплавов
Zr–X, где X: a, г – 3d и Al, б, д – 4d и In, Sn, в, е –5d-элементы.
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рая при T = 872°C аллотропно трансформируется
в объемно-центрированную кубическую структу-
ру [45]. При сравнении с нашими результатами
для чистого ОЦК-титана [41] видно, что цирко-
ний имеет менее отрицательное значение C' и со-
ответственно, положительные значения модулей
Юнга E и сдвига G, но также нефизические харак-
теристики анизотропии. Это качественно совпа-
дает с результатами работы [46], в которой пока-

зано, что разница структурных энергий Ebcc-hcp

для Ti и Zr положительны, при этом значения для
титана в ~1.3 раза выше, чем для циркония.

Как показано в работах [41, 46] на примере
ОЦК-Ti сплавов с низким содержанием второго
компонента, для которых наблюдается динами-
ческая и механическая неустойчивость, оптими-
зация суперячеек с релаксацией атомных пози-

Рис. 8. Рассчитанные методом EMTO-CPA значения параметра G/B (a, б, в) и коэффициента Пуассона ν (г, д, е) ОЦК
сплавов Zr–X, где X: a, г –3d и Al, б, д – 4d и In, Sn, в, е –5d-элементы.
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Таблица 1. Параметры решетки и упругие свойства ОЦК Ti и Zr (PAW-SQS)

Упругие свойства/элемент C11, ГПа C12, ГПа C ', ГПа C44, ГПа B, ГПа E, ГПа G, ГПа ν Az a, Å

Zr 83 90 –3 32 88 12 4 0.48 –9.5 3.574

Ti [41] 88 113 –12 41 105 –58 –18 0.59 –3.3 3.253
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ций приводит к структуре, далекой от ОЦК. В по-
лученной релаксированной структуре почти все
атомы в суперячейке выходят из идеальных ОЦК-
позиций. При этом использование релаксиро-
ванной ОЦК-суперячейки для расчета энтальпии
смешения ΔH при T = 0K приводит к экзотермиче-
ской реакции в растворе на основе Ti. В то же время
эксперимент и AIMD расчеты при T ~ 1300 K
предсказывают положительные значения ΔH [47].
Поэтому для малых концентраций второго эле-
мента CX = 6.25 ат. % мы проводили расчеты упру-
гих и термодинамических характеристик ОЦК
Zr–X-сплавов на идеальных суперячейках. Ориен-
тируясь на экспериментальные результаты работ
[44, 48, 49], в которых показано, что ~20 ат. % V, Ta,
Nb в титане и 30 ат. % Nb в цирконии являются
критическими концентрациями для получения
100% ОЦК-твердого раствора, мы выполнили
расчеты для концентраций CX = 25 и 50 ат. %. на
идеальных и релаксированных ячейках, в кото-
рых оптимизацию проводили по объему и пози-
циям атомов, что позволило оценить эффект ста-
тической релаксации на величины упругих харак-
теристик. На рис. 9 и рис. 10 представлены
термодинамические и упругие характеристики
ОЦК Zr–X-сплавов при легировании Zr элемен-

том X (4d: Nb, Mo, Tc, Ru, Rh; 5d: Ta, W, Re, Os, Ir)
для концентрации второго компонента CX = 6.25,
25 и 50 ат. %, полученные на идеальной ячейке.
Добавление 6.25 ат. % X к Zr увеличивает C11 для
всех X, С12 при легировании 4d (5d)-примесей не-
много ниже (выше) значений чистого циркония,
но величины меняются достаточно слабо. Кривая
значений C ' имеет слабо выраженный максимум
для элементов Ru (4d) и Os (5d), при этом все зна-
чения положительны, т.е. легирование циркония
любым из изучаемых элементов приводит к вы-
полнению условия механической стабильности
C ' > 0. Отметим, что титановые сплавы с Nb, Ta,
W имели отрицательные значения константы C '
[41]. Зависимости C44 имеют несимметричную па-
раболическую форму с минимумами на элемен-
тах Tc (4d) и Re (5d), при этом все значения не-
много ниже, чем C44 чистого циркония.

Значения энтальпии смешения (ΔH), опреде-
ленные по отношению к распаду на чистые эле-
менты в их основных состояниях, отражают в том
числе и степень стабильности межатомных свя-
зей в структуре основного состояния элемента. В
данном случае мы наблюдаем сходство поведения
кривой ΔH и зависимостей энергии когезии эле-

Рис. 9. Упругие константы Cij, параметры решетки a, энтальпии смешения ΔH ОЦК Zr–X-сплавов с 4d (зеленые ли-
нии) и 5d-элементами (красные линии), рассчитанные с помощью метода PAW-SQS на идеальной ячейке. Квадраты
соответствуют концентрации второго компонента CX = 6.25 ат. %, круги – 25 ат. %, ромбы – 50 ат. %.
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ментов вдоль периодов [50]: максимум для W и са-
мые низкие значения для сплава с Ir.

Значения объемных модулей B (рис. 10) меня-
ются слабо в рядах рассматриваемых элементов,
зависимости модуля сдвига G и модуля Юнга для
этой концентрации имеют кривые с изломами
при движении по d-ряду, но также меняются не-
значительно, максимальное изменение показы-
вает модуль Юнга для сплавов с Os и Ir, достигая
значения 36 ГПа, т. е. находится в области значе-
ний, необходимых для биомедицинских приме-
нений. Наблюдаются высокие значения коэффи-
циента анизотропии Az из-за близких к нулю C '
для этой концентрации X. Чрезвычайно низкие
значения параметра G/B и, напротив, высокие
значения коэффициента Пуассона ν свидетель-
ствуют о пластичности материалов и металличе-
ском характере атомной связи в Zr–X-сплавах
при малых концентрациях X. Также низкие зна-
чения G/B рассматривают как индикатор очень
высокой вязкости разрушения.

При увеличении концентрации X до 25 ат. %
(рис. 9, 10) константы С11 значительно увеличива-
ются относительно CX = 6.25 ат. %, что при несу-
щественном изменении константы С12 приводит

к увеличению C ' и соответственно, стабилизации
всех сплавов системы. Минимальное увеличение
C ' испытывают сплавы с Nb и Ta, максимальное –
с Ru и Os. Значения константы С44 продолжают
уменьшаться для сплавов с Nb, Mo и W, для
остальных сплавов увеличиваются относительно
Zr и сплавов с CX = 6.25 ат. %. Значения энталь-
пии смешения становятся более отрицательны-
ми, за исключением Mo и W.

Значения модулей B, G, E, соотношения G/B
также увеличиваются при увеличении концен-
трации второго компонента до 25 ат. % (рис. 10),
модули Юнга E имеют максимумы, как и C11, на
Ru и Os. Значения модуля Юнга E изменяются в
диапазоне 30–90 ГПа, модуль сдвига G – 10–35 ГПа.
Параметр G/B резко увеличивается, что свиде-
тельствует об уменьшении пластичности, в то же
время коэффициент Пуассона уменьшается через
минимум на Os и Ru. Параметр анизотропии Az
остается высоким только для Nb и Ta, для всех
остальных элементов Az становится близким к 1–2.

Для концентрации второго элемента CX =
= 25 ат. % было проведено исследование влияния
релаксации ячейки на свойства сплавов (рис. П2
и П3). Показано, что оптимизация структуры со-

Рис. 10. Упругие свойства (Hill) ОЦК Zr–X-сплавов с 4d (зеленые линии) и 5d-элементами (красные линии), рассчи-
танные с помощью метода PAW-SQS на идеальной ячейке. Квадраты соответствуют концентрации второго компонен-
та CX = 6.25 ат. %, круги –25 ат. %, ромбы – 50 ат. %.
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храняет ОЦК-решетку почти всех элементов. Для
Rh и Os наблюдаются локальные смещения неко-
торых примесных атомов, для сплава с Ir области
таких смешений начинают объединяться в нело-
кальный структурный дефект.

Константа С11 релаксированных сплавов пока-
зывает рост при движении по d-ряду, С12 при этом
уменьшается, что приводит к увеличению C', осо-
бенно для элементов начала и середины периода,
и соответственно, увеличению механической ста-
бильности системы (рис. П2). Константа С44 ре-
лаксированных ячеек выше значения чистого Zr
и сплавов с концентрацией X = 6.25 ат. %. для всех
элементов. После релаксации наблюдается уве-
личение значений E, G, G/B, также наблюдается
уменьшение параметра анизотропии для Ta, Nb,
уменьшения коэффициента Пуассона ν (рис. П3).

Одновременное увеличение С44, параметра
G/B и уменьшение ν указывает на возрастание ко-
валентной составляющей атомной связи в этих
сплавах, которая приводит к увеличению механи-
ческих характеристик. Особенно ярко этот эф-
фект проявляется для 4d-элементов начала пери-
ода. При этом для сплавов с Mo, Tc, Re параметры
анизотропии Az = 1–1.1, это указывает на боль-
шую степень полярности ковалентной связи с
этими элементами.

Экспериментальные данные для концентра-
ции Zr–30Nb [41] (C11 = 128 ГПа, C12 = 89 ГПа,
C44 = 35 ГПа, C' = 20 ГПа, B = 102 ГПа, Az = 1.75)
значительно ближе для релаксированной Zr–25Nb
ячейки (C11 = 137 ГПа, C12 = 92 ГПа, C44 = 35 ГПа,
C ' = 23 ГПа, B = 107 ГПа, Az = 1.6), чем для иде-
альной (C11 = 105 ГПа, C12 = 100 ГПа, C44 = 22 ГПа,
C' = 2.7 ГПа, B = 102 ГПа, Az = 8.2). При увеличении
концентрации второго компонента X до 50 ат. %
(рис. 9, 10) значения C11 продолжают расти с мак-
симальным увеличением для элементов середины
периода Re и Tc. Константы C12 на данной кон-
центрации показывают линейный рост от Ta к Ir
(от Nb к Rh), что приводит к появлению ярко вы-
раженного максимума C ' в районе Re (Tc) и силь-
ного понижения C' для Zr–50Ir сплава. Константа
С44 увеличивается для всех элементов, кроме Nb,

максимальные значения наблюдаются для Rh и
Ir. Энтальпия смешения слабо меняется относи-
тельно 25 ат. %, показывая максимальные поло-
жительные значения для W (Mo) и минимальные
отрицательные для Ir (Rh).

При увеличении концентрации до 50 ат. % на-
блюдается дальнейшее увеличение объемного
модуля B, максимальное для сплавов с Re и Os ~
~ 200 ГПа, модуль сдвига G и модуль Юнга E, па-
раметр G/B также продолжают расти, достигая,
соответственно ~80 ГПа, ~200 ГПа, ~0.4 для Zr–
50Re сплава. Параметры ν и Az уменьшаются для
всех элементов, за исключением Ir и Rh, для ко-
торых наблюдается уменьшение значений G, E,
G/B и увеличение ν и Az относительного данных, со-
ответствующих 25 ат. %. Это является следствием
резкого уменьшения упругих констант в Zr–50Ir и
Zr–50Rh-сплавах.

Для CX = 50 ат. % также проведена оценка вли-
яния релаксации на механические и термодина-
мические свойства Zr–50X-сплавов, которая, как
и для CX = 25 ат. %, показала увеличение механи-
ческих характеристик и стабильности Zr–X-
сплавов. Сильный эффект релаксации наблюда-
ется для сплавов с Rh и Ir, для которых обнаруже-
но значительное увеличение констант C11, умень-
шение С12 и, как следствие, существенное увели-
чение упругой константы C' относительно
расчетов для идеальной ячейки (рис. П2). Кон-
станта C44 для сплавов с этими элементами
уменьшается при оптимизации структуры. Одна-
ко нужно отметить, что релаксация в Zr–50Ir и
Zr–50Rh-сплавах, особенно в Zr–50Ir, приводит
к потере порядка ОЦК-структуры и хаотичному
размещению атомов в ячейке (рис. 11). Это свиде-
тельствует о маловероятном сохранении твердого
раствора при данной концентрации, что подтвер-
ждает наличие целого ряда интерметаллических
фаз в системе Ir–Zr [51]. При этом влияние на по-
ликристаллические модули E и G оказывается для
Ir и Rh не самое большое; как и при концентра-
ции 25 ат. %, максимальное увеличение E, G, G/B
наблюдается для сплавов с элементами начала пе-
риода (рис. П3).

Рис. 11. Равновесные положения атомов в релаксированных суперячейках Zr–X-сплавов (слева направо) Zr–50Ta,
Zr‒50W, Zr–50Re, Zr–50Os, Zr–50Ir, полученных методом статической релаксации.
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Экспериментальные данные для Zr–50Nb
(C11 = 156 ГПа, C12 = 97 ГПа, C44 = 33 ГПа, C' =
= 29 ГПа, B = 117 ГПа) [44] хорошо совпадают с
результатами для идеальной (C11 = 154 ГПа, C12 =
= 105 ГПа, C44 = 17 ГПа, C ' = 24 ГПа, B = 121 ГПа)
и релаксированной (C11 = 167 ГПа, C12 = 103 ГПа,
C44 = 31 ГПа, C' = 32 ГПа, B = 125 ГПа) решеток
для упругих переменных, кроме С44 для идеаль-
ной ячейки; результаты С44 для релаксированной
структуры очень близки к экспериментальным.

Обращает на себя внимание тот факт, что ре-
лаксация в сплавах с концентрацией CX = 25 и
50 ат. % для сплавов с элементами начала периода
в меньшей степени изменяет объемный модуль
B, при этом модули Юнга E и сдвига G суще-
ственно увеличиваются, особенно для концен-
трации 25 ат. %. Можно сделать предположение,
что средняя валентная электронная плотность в
этих сплавах меняется слабо, однако происходит
ее перераспределение во время релаксации с фор-
мированием ковалентной компоненты атомной
связи, о чем свидетельствует значительное увели-
чение соотношения G/B (и уменьшение ν) для Nb
и Mo (Ta и W).

Расчеты показали уменьшение параметра ре-
шетки для всех элементов, причем чем выше кон-
центрация X, тем параметр ниже. Это согласуется
с соотношением радиусов атомов, поскольку ра-
диусы всех элементов X меньше радиуса цирко-
ния. Эффект релаксации проявляется в уменьше-
нии параметра решетки относительно идеальной
структуры. Более высокая стабильность сплавов с
легирующими элементами середины и конца пе-
риодов (за исключением Zr–50Ir(Rh)) может
быть частично связана с меньшим параметром
решетки и, соответственно, длиной межатомной
связи, поскольку меньшее расстояние обеспечи-
вает большее перекрытие d-состояний, участвую-
щих в межатомной связи. Зависимостью от дли-
ны межатомной связи можно также объяснить то,
что значения практически всех констант Cij, а так-
же модулей B, E, G для 5d-легирующих элементов
выше, чем для 4d-элементов, из-за большей про-
странственной протяженности 5d-орбиталей.

Проведем краткое сравнение свойств титано-
вых и циркониевых сплавов. При низкой концен-
трации второго элемента сплавы Zr 6.25Nb и Zr
6.25Ta имеют положительные значения C ', в то
время как в титановых сплавах с этими элемента-
ми C ' < 0. Для остальных сплавов Zr–X, наблюда-
ются либо практически одинаковые значения C '
(X = Mo и W), либо меньшие значения C ' (X = Tc,
Ru, Rh; Re, Os, Ir) по сравнению с соответствую-
щими Ti–X сплавами. Энтальпия смешения име-
ет в циркониевых сплавах бóльшие положитель-
ные значения для (Nb, Mo; Ta, W) и меньшие от-
рицательные (Tc, Ru, Rh; Re, Os, Ir), чем в
титановых сплавах. Константы C11, C12, объемные

модули B и модули Юнга E в Zr–6.25X-сплавах
примерно на 20–25 ГПа меньше, чем в Ti–6.25X,
С44 и модуль сдвига G – на 10–15 ГПа, при этом
Zr–6.25X-сплавы более анизотропны.

Для высоких концентраций (25 и 50 ат. %) рас-
четы показали, что все упругие постоянные и по-
ликристаллические модули в Ti–X-сплавах вы-
ше, включая C', что означает более высокую меха-
ническую стабильность. Разница в константах
C11, C12, модулей Юнга E в Zr–25(50)X-сплавах
достигает 50 ГПа в сторону уменьшения относи-
тельно Ti–25(50)X, в C ',С44, объемных модулях B
и модулях сдвига G – ~20 ГПа, константы анизо-
тропии снижаются примерно одинаково. Умень-
шение упругих констант и поликристаллических
модулей в Zr–X сплавах относительно Ti–X спла-
вов может быть частично связано с увеличением
параметров решетки, которые в циркониевых
сплавах ~ на 5–9% больше, чем в титановых. Тер-
модинамическая стабильность также выше в ти-
тановых сплавах, поскольку значения энтальпии
смешения более отрицательные, чем для Zr–X
сплавов, эффект структурной оптимизации выра-
жен в большей степени в Zr–X-сплавах. При от-
меченных выше отличиях, обнаруженных в Ti–X
и Zr–X-сплавах, общие зависимости изменения
свойств при увеличении концентрации X либо
при движении вдоль периодов достаточно похо-
жи между собой.

ВЫВОДЫ

Результаты, полученные методом ЕМТО-CPA,
показали, что сплавы с 3d-элементами термоди-
намически нестабильны во всем концентрацион-
ном интервале. Энтальпия смешения ОЦК сплавов
циркония с элементами середины 5 и 6 периодов
отрицательна, тогда как легирование металлами на-
чала и конца периода демонстрирует термодинами-
ческую неустойчивость этих сплавов.

Показано, что сплавы циркония с элементами
пятого и шестого периодов имеют больший диа-
пазон значений упругих констант С ', С11, С12, С44,
и модулей упругостей E и G, чем сплавы с 3d-эле-
ментами. Максимальные значения модуля Юнга
и модуля сдвига для всех концентраций наблюда-
ются для сплавов с элементами середины периода
для 4d и 5d-металлов Tc, Ru; (Re Os), тогда как
при легировании 3d-металлами максимум сме-
щается в сторону Co, Ni. Анализ периодических
зависимостей константы С' позволяет сделать вы-
вод о том, что элементы середины периодов Fe,
Co, Ni (3d), Tc, Ru, Rh (4d) и Re, Os, Ir (5d) обла-
дают наибольшей стабилизирующей способно-
стью. При этом 4d- и 5d-металлы являются более
сильными стабилизаторами ОЦК-структуры Zr.
Предполагается, что магнитное взаимодействие в
сплавах циркония с 3d-металлами оказывает су-
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щественное влияние на термодинамические и
упругие свойства и требует более глубокого ис-
следования.

Расчеты методом PAW-SQS показали, что
сплавы с низким содержанием второго компо-
нента X (6.25 ат. %) имеют очень низкие значения
константы C ' и высокие значения параметра ани-
зотропии, что указывает на неустойчивость
ОЦК-твердого раствора Zr–6.25X. Значения мо-
дуля Юнга не превышают 40 ГПа, модуля сдвига
15 ГПа. При увеличении концентрации X (25 ат. %)
рост упругих констант C11, C ', и как следствие,
стабильности системы наблюдается для всех эле-
ментов, с максимальным эффектом для Re, Os
(Tc, Ru). Для этих элементов также значительно
увеличиваются константы C44, модули Юнга E и
сдвига G имеют значения ~150 и ~70 ГПа соответ-
ственно. Для высоких концентраций второго
компонента (50 ат. %) сплавы с элементами сере-
дины периода Re (Тс) показывают максимум ста-
бильности ОЦК-кристалла. Одновременно со
стабильностью высокие механические характе-
ристики демонстрируют сплавы c Re, Os (Tc, Ru),
для которых модули Юнга и сдвига достигают
значений ~200 и ~80 ГПа соответственно.

Максимальное увеличение при легировании
испытывает константа C11, это демонстрирует,
что добавление второго компонента больше уси-
ливает устойчивость к осевой деформации, чем к
деформации сдвига.

Анализ параметров пластичности показывает,
что сплавы обладают преимущественно металли-
ческим типом атомной связи, при этом с увеличе-
нием концентрации Х увеличивается доля кова-
лентной составляющей и растет ионный вклад
для элементов середины периода.

Показано, что оптимизация ОЦК-структуры
увеличивает стабильность и упругие характери-
стики сплавов за счет перераспределения элек-
тронной плотности и увеличения направленно-
сти связи. Однако при этом важен контроль со-
хранения позиций ОЦК-структуры, который
может не выполняться, несмотря на термодинами-
ческую стабильность систем, как в случае Zr–50Ir
и Zr–50Rh сплавов.

Сравнение с титановыми сплавами показыва-
ет, что Zr–X-сплавы имеют похожие тенденции
изменения свойств при движении по периодам и
при увеличении содержания второго компонен-
та, более механически стабильны для сплавов с
низким содержанием Nb, Ta и Mo, но с неболь-
шим понижением термодинамической стабиль-
ности, значений упругих постоянных и поликри-
сталлических модулей для всех рассматриваемых
концентраций X.

При сравнении результатов, полученных ме-
тодами EMTO-CPA и PAW-SQS, показано, что
оба метода воспроизводят тенденции изменения

упругих свойств. Параметры решетки, получен-
ные обоими методами, практически совпадают,
а значения энтальпии близки. Основными несо-
ответствиями между методами является то, что
EMTO-CPA не воспроизводит область неста-
бильности по C ' при нулевой и низких концентра-
циях второго элемента, показывает завышенные
значения упругой константы С44 и менее пластиче-
ское поведение исследуемых сплавов относитель-
но результатов PAW-SQS. Для повышения точно-
сти результатов EMTO-CPA по упругим и меха-
ническим характеристикам, эти результаты могут
быть скалированы с учетом результатов PAW-SQS
для чистого циркония и некоторых выбранных
реперных точек. Методология такого скалирова-
ния большого набора неточных и нересурсоемких
данных на малый набор точных и ресурсоемких
данных представляет собой актуальную задачу,
так как может сильно сократить время расчета
свойств с высокой точностью.

В заключение отметим, что в работе предска-
зан весь возможный диапазон значений упругих и
механических характеристик, которые могут
быть достигнуты в ОЦК-бинарных циркониевых
сплавах с переходными металлами, а также с Al,
In и Sn при низких температурах. Поэтому даль-
нейшими направлениями исследований в данной
области могут быть исследования температурных
зависимостей указанных характеристик бинар-
ных сплавов, что особенно актуально для пред-
сказанных составов с низкой C ', т.к. в таких спла-
вах следует ожидать мартенситное превращение и
возможный эффект памяти формы.

Работа выполнена при поддержке Российско-
го Научного Фонда (проект № 21-72-10105 https://
rscf.ru/project/21-72-10105. Национальный иссле-
довательский технологический университет
“МИСИС”, г. Москва). Расчеты проведены на
суперкомпьютерном кластере НИТУ МИСИС.
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ВВЕДЕНИЕ
В последнее время появились многочислен-

ные публикации, посвященные исследованию
механизмов деформации и разрушения в процес-
се ползучести никелевых жаропрочных сплавов
(НЖС) при температурах 700‒800°С.

В работе [1] на атомарном уровне была иденти-
фицирована тонкая структура дислокаций в γ'-фа-
зе монокристаллического НЖС CMSX-4 после
испытаний при 750°С. Было показано, что сколь-
зящая в γ'-фазе дислокация супер-Шокли а/3112
состоит из ведущей и ведомой частичных дисло-
каций Шокли а/6112, движущихся по соседним
плоскостям {111}, подобно тому как это происхо-
дит при двойниковании. При этом за скользящими
дислокациями образуется дефект упаковки вычита-
ния SISF (локальная структура D019, χ-фаза).

Авторы [2] исследовали [001] монокристаллы
дискового НЖС марки ME3 после ползучести
при 760°С под действием сжимающего напряже-
ния 552 МПа. Было обнаружено, что перерезание
γ′-частиц также осуществляется парами частич-
ных дислокаций Шокли а/6112, однако в этом
случае образуются дефекты упаковки внедрения
SESF (локальная структура D024, η-фаза), на ко-

торых наблюдали микросегрегацию элементов
Co, Ta, Nb и Ti.

Микросегрегацию на дефектах упаковки по-
дробно исследовали в работах [3, 4]. Методом
атомно-зондовой томографии (АЗТ) в отече-
ственном дисковом гранулированном НЖС мар-
ки ВВ751П были обнаружены скопления γ-стаби-
лизирующих элементов размером 1‒4 нм внутри
частиц упрочняющей γ'-фазы [5].

Дислокационные механизмы пластической
деформации дисковых НЖС при температурах
650‒850°С путем движения сверхструктурных
дислокаций в частицах γ'-фазы с образованием
антифазных границ APB, дефектов упаковки
SISF, микродвойников, а также диффузионного
переползания дислокациями частиц γ'-фазы рас-
смотрены в [6]. Показано, что атомы Co и Cr об-
разуют атмосферы Коттрелла вокруг движущейся
дислокации.

В работах [7–11] методом АЗТ было установле-
но, что повышенное сопротивление ползучести
сплава обеспечивается за счет образования η- и
χ-фаз на дефектах упаковки SESF и SISF.

На конференции [12] коллектив авторов из
Германии, США, Швеции предложил при ком-
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пьютерном конструировании сплавов использо-
вать новый параметр “Сегрегация легирующих
элементов на дислокациях”. Аналогичное пред-
ложение сделано авторами статьи [13].

Целью настоящей работы является идентифи-
кация деформационных дефектов структуры и изу-
чение методом РСМА микросегрегации легирую-
щих элементов на этих дефектах в отечественном
гранулированном НЖС марки ВЖ178П.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Объектом исследования служили образцы,
вырезанные из заготовки диска, из разработанно-
го во ФГУП “ВИАМ” гранулированного НЖС
марки ВЖ178П, содержащего легирующие эле-
менты Al, Cr, Co, Ti, Mo, W, Nb, Ta, Hf, C, B. За-
готовка диска была получена по технологии ме-
таллургии гранул.

Образцы испытывали на растяжение при тем-
пературе 20°С в соответствии с ГОСТ 1497–84 и
длительную прочность при температуре 750°C в
соответствии с ГОСТ 10145–85 на универсальных
испытательных машинах типа Zwick Z010.

Исследования микроструктуры материала об-
разцов выполняли методом сканирующей элек-
тронной микроскопии (СЭМ) на микроскопе
Zeiss EVO MA10. Тонкую структуру изучали на про-
свечивающем электронном микроскопе (ПЭМ)
Tecnai G2 F20 S-TWIN. Локальный химический со-
став фазовых составляющих определяли методом
рентгеноспектрального микроанализа (РСМА) в
ПЭМ с применением энергодисперсионного
спектрометра X-Max 80T.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ
И ОБСУЖДЕНИЕ

Исходная микроструктура сплава. Поликри-
сталлическая структура сплава ВЖ178П в состоя-
нии после полной термической обработки изоб-
ражена на рис. 1а. Видно, что размер зерен в этом
состоянии составляет несколько десятков мик-
рон. Границы зерен упрочнены дисперсными ча-
стицами субмикронного размера, а в объеме зерен
залегают более крупные частицы размером в не-
сколько микрон. Микроструктура сплава (рис. 1б)
представляет собой сложнолегированный γ-твер-
дый раствор никеля (матрица), упрочненный вто-
ричными микрочастицами и третичными нано-
частицами γ'-фазы, которые сформировались в
процессе охлаждения от температуры γ'-сольвуса
и последующего старения при температурах
750‒800°С.

В работе [15] был исследован НЖС марки
ВВ751П, близкий по химическому составу и
структуре исследуемому сплаву ВЖ178П. Анализ
химического состава и стехиометрии карбоборид-
ных частиц в гранулированном сплаве ВВ751П по-
казал, что крупные частицы в объеме зерна имеют
стехиометрию Ме(В,С) (где Ме – Ti, Nb, Hf), а мел-
кие частицы на межзеренных границах –
Ме23(В,С)6 или Ме3(В,С)2 (где Ме – Cr, Mo, W). В
связи с этим можно полагать, что аналогичные
частицы в исследуемом сплаве ВЖ178П являются
карбоборидами с такой же стехиометрией.

Крупные частицы вторичной γ'-фазы кубоид-
ной морфологии размером 250‒400 нм равномер-
но распределены в структуре сплава, а мелкие
сферические наночастицы третичной γ'-фазы
размером 10‒50 нм расположены в прослойках
γ-твердого раствора.

Деформационные дефекты структуры сплава по-
сле испытания на растяжение при 20°С. Светло-
польные ПЭМ-изображения показаны на рис. 2.
Видно, что в процессе испытания в структуре
сплава образовались следующие деформацион-
ные дефекты: матричные дислокации (а), дефек-
ты упаковки (а, б) и микродвойники (в).

Согласно современным представлениям о ме-
ханизмах деформации НЖС, матричные дисло-
кации с вектором Бюргерса а/2011, видимые на

Рис. 1. Структура сплава ВЖ178П в исходном состоя-
нии: а – поликристаллическая структура (СЭМ); б –
двухфазная γ/γ'-микроструктура (ПЭМ, темное поле
в сверхструктурном рефлексе).

200 нм

(а)

(б)

10 мкм
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рис. 2а, являются первичными деформационны-
ми дефектами структуры, источниками которых
являются малоугловые границы субзерен, сфор-
мированные из сеток исходных дислокаций.

Испускаемые малоугловыми границами дис-
локационные петли распространяются вдоль
прослоек γ-матрицы, оставляя позади себя отрез-
ки межфазных дислокаций на поверхностях раз-
дела γ/γ' [16]. На следующем этапе деформации
вследствие дислокационных реакций образуются
пары дислокаций Шокли с векторами Бюргерса
а/6112, которые как при двойниковании сколь-
зят по соседним плоскостям {111} и относительно
легко перерезают γ'-частицы [1]).

В процессе скольжения эти дислокации нару-
шают регулярность ГЦК-структуры и оставляют
позади себя дефекты упаковки, протяженные,
как на рис.2б или дискретные, как на рис. 2а. При
значительной локальной пластической деформа-
ции степень дефектности структуры повышается
вследствие образования протяженных микро-
двойников, видимых на рис. 2в. Подобные мик-
родвойники наблюдали и идентифицировали в
дисковом НЖС марки René-88DT после ползуче-
сти при температуре 650°С и напряжении
838 МПа в работе [5].

Деформационные дефекты структуры после ис-
пытаний на ползучесть. На рис. 3 приведены свет-
лопольные ПЭМ-изображения микроструктуры
сплава после испытаний на ползучесть при тем-
пературе 750°С и напряжении 628 МПа, время до
разрушения составило более 100 ч.

При малом увеличении в поле зрения попадает
множество структурных объектов в виде полосок
серого цвета (рис. 3а), которые были идентифи-
цированы в ПЭМ как дефекты упаковки, подобные
наблюдаемым после деформации при комнатной
температуре (рис. 2а, 2б). Однако при более высоком
увеличении обнаруживаются темные структурные
объекты (фазовые образования) (рис. 3б), накло-
ненные под углом 45° к {001} граням кубоидных
γ'-частиц, т.е. ориентированные в кристаллогра-
фическом направлении 110.

Исходя из темного цвета наблюдаемых на
рис. 3 объектов, можно предположить, что их
плотность выше плотности γ/γ'-микроструктуры
вследствие более высокой концентрации тяже-
лых тугоплавких элементов. Из чего можно сде-
лать вывод, что это новые фазовые образования.

Результаты РСМА измерений деформирован-
ной структуры сплава в режиме линейного скани-
рования представлены на рис. 4.

Рис. 2. Светлопольные ПЭМ-изображения микроструктуры сплава ВЖ178П после испытания на растяжение при
20°С: а – матричные дислокации; а, б – дефекты упаковки; в – микродвойники.

11 0

0 1 0
0.5 мкм 0.5 мкм

(а) (б) (в)

0 1 0

10 0

111

11 111 0

500 нм

Рис. 3. Микроструктуры сплава ВЖ178П после ползу-
чести при 750°С. Светлопольные ПЭМ-изображения:
а – дефекты упаковки (полоски серого цвета); б – фа-
зовые образования (пластинчатые темные частицы).

(а)

(б)

100

010
200 нм
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В верхней части рис. 4 приведены ПЭМ-изоб-
ражения исследуемой структуры. Как отмечено
на рис. 4а вертикальными стрелками, линия ска-
нирования пересекает дефекты упаковки в 4-х
местах. При пересечении γ/γ'-микроструктуры
наблюдается сильная осцилляция концентраций
большинства легирующих элементов, которые
преимущественно концентрируются либо в γ-фа-
зе, либо в γ'-фазе.

Так, например, экстремумы легирующих эле-
ментов Cr и Co соответствуют концентрацион-
ным максимумам в γ-фазе, равным соответствен-
но 25‒30 и 20‒25 ат. %, и минимумам в γ'-фазе,

соответственно равным ≈1 и 7‒8 ат. %. Концен-
трации γ'-образующих элементов Al, Ti и базового
элемента Ni изменяются в противофазе к концен-
трациям Cr и Co, т.е. они обнаруживают миниму-
мы в γ-фазе и максимумы в γ'-фазе. Концентра-
ции Mo и W, в небольшом количестве содержа-
щиеся в сплаве, равные соответственно 1.8 и
1.7 ат. %, изменяются незначительно при перехо-
де из γ- в γ'-фазу. Однако они значительно повы-
шаются до ≈4 ат. % в ДУ “1-3” и до 8‒9 ат. % в ДУ
“4” при пересечении линией сканирования де-
фектов упаковки (ДУ), положение которых на
рис. 4а показано вертикальными штриховыми

Рис. 4. Профили распределения концентраций легирующих элементов в структуре сплава после ползучести: а – линия
сканирования пересекает дефекты упаковки; б – линия сканирования пересекает новые фазовые образования.
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линиями. Концентрации других элементов в ДУ
находятся на уровне таковых в γ-фазе, т.е. повы-
шенные для Cr и Co соответственно 25‒30 и
20‒25 ат. % и пониженные для Al, Ti, и Ni. Линия
сканирования на рис. 4б последовательно пересе-
кает: γ'-фазу, новую темную фазу, γ-фазу, γ'-фазу,
γ-фазу и опять новую темную фазу.

Видно, что концентрации легирующих эле-
ментов в γ- и γ'-фазах аналогичны таковым на
рис. 4а. Новая темная фаза, как и ДУ, обогащена
Cr, Co, Mo и W, но их концентрации здесь значи-
тельно выше и составляют 32‒34 ат. % для Cr и Co
и ≈12.5 ат. % для Mo и W. Судя по содержанию
указанных элементов в этой новой фазе, ее химиче-
ский состав близок к стехиометрическому составу
интерметаллидной ТПУ фазы (Co, Cr)3(Mo, W).

Основываясь на полученных результатах и при-
нимая во внимания литературные данные [3–15],
предлагается следующий сценарий образования
фазы (Co, Cr)3(Mo, W) в процессе ползучести
сплава ВЖ178П.

Последовательность этапов образования этой
фазы схематически представлена на рис. 5. На
первом этапе две дислокации типа a/2011 встре-
чаются на межфазной границе между частицами
γ/γ' фаз (рис. 5а). Далее одна из дислокаций
a/2011 расщепляется на две частичные дислока-
ции Шокли по реакции: a/2011 → a/6112 +
+ СДУ + a/621. Первая из дислокаций Шокли
внедряется в γ'-частицу, образуя сзади плоский
сложный дефект упаковки СДУ= ДУ + антифаз-
ная граница APB. Затем подобным образом рас-
щепляется другая дислокация a/2011, и вторая
образовавшаяся дислокация Шокли a/6112
скользит за первой по соседней плоскости {111}.
При этом высокоэнергетический СДУ превраща-
ется в низкокоэнергетический плоский ДУ. В
процессе ползучести на СДУ и ДУ сегрегируют ато-
мы легирующих элементов Co, Mo и W (рис. 5б).
Когда ДУ пересекает богатую Cr γ-прослойку, то
атомы хрома сегрегируют на ДУ, и на этих дефек-
тах образуется атмосфера Сузуки из атомов Co,
Cr, Mo, W (рис. 5в). В конечном итоге локальная
концентрация атомов этих легирующих элемен-
тов достигает стехиометрического состава ТПУ-
фазы (Co, Cr)3(Mo, W) и происходит выделение по-
следней в объеме частиц γ'-фазы (рис. 5г).

Образование атмосфер Сузуки на сложных де-
фектах упаковки, разделяющих мобильные дисло-
кации Шокли, очевидно уменьшает подвижность
“Шокли + СДУ + Шокли”-конфигурации и таким
образом замедляет скорость ползучести. Однако
последующий рост ТПУ-фазы (Co, Cr)3(Mo,W)
обедняет основные фазы сплава γ и γ' такими ле-
гирующими элементами как Cr, Со, Mo и W, и это
понижает сопротивление ползучести сплава.

Локальная пластическая деформация на внутри-
зеренных карбоборидных частицах. Хорошо из-

вестно, что разрушение поликристаллических
НЖС в процессе ползучести в большинстве слу-
чаев происходит по границам зерен, преимуще-
ственно перпендикулярных оси приложенной
нагрузки. Разрушению предшествует пластиче-
ская деформация и соответственно образование
дефектов структуры.

Структура сплава после растяжения при 20°С
приведена на рис. 6. Видно, что в процессе растя-
жения деформационные дефекты структуры за-
рождаются на карбоборидах. Несмотря на то, что
карбобориды располагаются вдоль рифленых
границ зерен с низкой когезивной прочностью,
первоисточником зарождения пластической де-
формации являются не они, а крупные карбобо-
риды в объеме зерен как наиболее эффективные
концентраторы напряжений. В процессе ползу-
чести, расположенные в объеме зерен карбобори-
ды точно так же являются местами зарождения
микродвойников.

В верхней части рис. 7 приведено изображение
внуризеренной карбоборидной частицы кубиче-
ской формы после ползучести сплава при 750°С.
Видно, что на этом карбобориде точно так же, как
и при 20°С зарождаются микродвойники. Вокруг

Рис. 5. Этапы образования ТПУ-фазы
(Co,Cr)3(Mo,W) в процессе ползучести: а – дислока-
ции на межфазной границе; б – расщепление дислока-
ций и образование СДУ и ДУ; в – образование атмо-
сфер Сузуки; г – формирование частицы ТПУ-фазы.
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СВЕТЛОВ и др.

карбоборида видны клубки дислокаций, свиде-
тельствующие о локальной деформации из-за
концентрации напряжений.

Из приведенных ниже на рис. 7 РСМА-профи-
лей распределения концентраций легирующих
элементов следует, что в металлическую часть
карбоборидной частицы в приблизительно рав-
ных долях входят Ti и Nb (каждого по ≈30 ат. %) и
в значительно меньшей доле Ta (≈1 ат. %). В ана-
лизируемой частице преобладает бор (≈40 ат. %),
тогда как концентрация углерода значительно
ниже, ≈10 ат. %. Таким образом, стехиометрию
данного карбоборида можно приблизительно за-
писать как (Ti, Nb)(B,C).

Принципиальное отличие от деформации при
20°C состоит в том, что в процессе ползучести при
повышенной температуре на микродвойниках се-
грегируют атомы легирующих элементов Co, Cr,
Mo и W. Из анализа профилей концентраций ле-
гирующих элементов, представленных на рис. 7,
следует, что двойники, видимые как темные полос-
ки, исходящие от карбоборида, имеют химический
состав, близкий к составу ТПУ-фазы (рис. 4б).

Полученные экспериментальные данные одно-
значно свидетельствуют о том, что источниками за-
рождения пластической деформации при кратко-
временных и длительных испытаниях исследуемого
сплава оказываются карбобориды (Ti, Nb)(B, C),
расположенные в объеме зерен. Именно они яв-
ляются наиболее сильными концентраторами на-
пряжений, способными инициировать образова-
ние деформационных структурных дефектов. В
связи с этим необходимо постоянно контролиро-
вать концентрации углерода и бора в гранулирован-
ных сплавах на всех стадиях технологического пере-
дела при изготовлении из них заготовок дисков.

ВЫВОДЫ

При испытаниях на растяжение при 20°С и
длительную ползучесть при 750°С образцов гра-
нулированного жаропрочного сплава ВЖ178П
установлено, что источниками зарождения пла-

Рис. 6. Зарождение дефектов упаковки (микродвой-
ников) на карбоборидах в объеме зерен при растяже-
нии сплава при температуре 20°С.

2 мкм

Рис. 7. Профили распределения концентраций леги-
рующих элементов в карбобориде (Ti,Nb)(B,C) и его
окрестности после ползучести.
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стической деформации являются внутризерен-
ные карбобориды (Ti,Nb,Ta)(B,C).

Пластическая деформация при 20°С осу-
ществляется путем микродвойникования и пере-
резания дислокациями частиц γ'-фазы с одновре-
менным образованием дефектов упаковки.

Механизм ползучести сплава при 750°С вклю-
чает взаимно связанные дислокационные про-
цессы деформации, адсорбцию атомов легирую-
щих элементов на дефектах структуры и локаль-
ные фазовые превращения, а именно:

– перерезание дислокациями частиц γ'-фазы с
образованием дефектов упаковки и микродвой-
никование;

– микросегрегацию на дефектах упаковки ато-
мов легирующих элементов Cr, Со, Mo, W и обра-
зование атмосфер Сузуки;

– зарождение, рост и выделения на дефектах
упаковки частиц ТПУ фазы (CoCr)3(Mo,W).
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Исследовано влияние температуры отжига на структуру и текстуру, а также механические свойства
аустенитной нержавеющей стали 08Х16Н13М2Т, исходно подвергнутой холодной радиальной ков-
ке со степенью 95%. Исследования показали формирование градиента структуры и текстуры k111l и
k100l аустенита в процессе предварительной пластической деформации. Отжиг при низких темпе-
ратурах (500–600°С) приводит к полигонизациии структуры. Интенсивность текстурных компо-
нент k111l и k100l при этом остается без изменений. После отжига при 700°С наблюдается начало ре-
кристаллизации только в подповерхностных слоях прутка. В результате отжига при 800–900°С про-
текают процессы статической рекристаллизации по всему сечению прутка, что вызывает размытие
текстурного градиента. Отжиг при температурах 400–600°С сопровождается повышением характе-
ристик прочности и твердости, однако при этом наблюдается рост пластичности с увеличением
температуры отжига. Отжиг при 700°С приводит к разупрочнению материала практически до уров-
ня исходного холоднодеформированного состояния и существенному повышению пластичности.
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ВВЕДЕНИЕ

Аустенитные нержавеющие стали благодаря хо-
рошей стойкости к окислению, высокой пластично-
сти и ударной вязкости при комнатной и понижен-
ных температурах, нашли применение в морской,
аэрокосмической, автомобильной, нефтехимиче-
ской и атомной промышленности, а также в меди-
цине [1–6]. В то же время одним из наиболее су-
щественных недостатков таких сталей является
низкий предел текучести.

На данный момент проведено множество ис-
следований, направленных на повышение преде-
ла текучести аустенитных сталей [7–14]. Напри-
мер, в работе [13] показано, что деформация про-
каткой (ε = 75%) аустенитной нержавеющей стали
17Cr–14Ni–3Mo при комнатной температуре при-
водит к существенному повышению предела теку-
чести из-за фрагментации структуры аустенита, но
при этом происходит снижение пластичности. С

другой стороны, повышение прочности без сни-
жения пластичности возможно за счет создания
гетерогенных структур, состоящих из разнораз-
мерных структурных элементов [7, 8]. Так, в ре-
зультате динамической ковки и последующего
отжига в интервале температур 730–800°С наблю-
дали формирование гетерогенной структуры, со-
стоящей из нерекристаллизованных двойнико-
ванных областей и крупных бездефектных рекри-
сталлизованых зерен, что обеспечило синергию
прочности и пластичности нержавеющей аусте-
нитной стали 316L [7]. Альтернативным способом
достижения высоких прочностных и пластиче-
ских характеристик является создание гомоген-
ных нанокристаллических (НК) и ультрамелко-
зернистых (УМЗ) структур с низкой плотностью
дислокаций. Так, в работе [8] сообщается, что
аустенитная нержавеющая сталь 316 имеет хоро-
шие механические свойства после кручения под
высоким давлением с получением УМЗ-структу-

УДК 669.15-194.56:539.25
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ры и последующего кратковременного отжига
для снижения плотности дислокаций. Однако
методами, используемыми в работах [7, 8] доста-
точно сложно получить заготовку для промыш-
ленного применения.

Следует отметить, что получение промышлен-
ных заготовок, обладающих высоким пределом
текучести, возможно методом холодной радиаль-
ной ковки (ХРК) [9–12]. В процессе деформаци-
онной обработки аустенитных сталей методом ХРК
[10, 11] наблюдали увеличение плотности дислока-
ций и двойников деформации с последующей фраг-
ментацией структуры, что приводило к повышению
предела текучести стали 08Х16Н13М2Т более, чем в
четыре раза (от 243 до 1076 МПа) и существенному
снижению относительного удлинения (от 62 до
9%). Таким образом, ХРК является перспектив-
ным промышленным методом увеличения преде-
ла текучести, однако требуются дополнительные
исследования для определения условий получе-
ния хорошей пластичности без потери прочности
после такой обработки. В то же время известно
[7, 9], что оптимальное сочетание прочности и
пластичности может быть достигнуто в результате
холодной пластической деформации с последую-
щим отжигом. Таким образом, данная работа по-
священа исследованию эволюции структуры,
текстуры и механических свойств аустенитной
нержавеющей стали, подвергнутой ХРК, при по-
следеформационных отжигах.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ
В качестве исследуемого материала использова-

ли сталь 08Х16Н13М2Т следующего химического
состава: 0.08% C, 16.4% Cr, 12.3% Ni, 2.18% Mo,
1.28% Mn, 0.42% Si, 0.2% Тi, остальное Fe. Пред-
варительно слиток стали был подвергнут горячей
радиальной ковке до ∅46 мм с последующей за-
калкой от 1050°С на воздухе. После этого полу-
ченный пруток деформировали методом ХРК в
пять проходов: 20% (с 46 до 35 мм), 40% (с 35 до
30 мм), 60% (с 30 до 25 мм), 80% (с 25 до 17 мм) и
95% (с 17 до 12.6 мм) от начальной площади попе-
речного сечения прутка. В качестве исходного для
последующих отжигов принято состояние после
деформации со степенью 95%. Затем полученный
пруток подвергали отжигам при температурах
400, 500, 550, 600, 700, 800 и 900°С в течение двух
часов с охлаждением на воздухе.

Исследования методом просвечивающей
электронной микроскопии (ПЭМ) проводили на
тонких фольгах с использованием просвечиваю-
щего электронного микроскопа JEOL JEM-2100 с
ускоряющим напряжением 200 кВ. Для приготов-
ления фольг использовали стандартные методики
[10]. Исследования методом сканирующей элек-
тронной микроскопии (СЭМ) проводили на по-
верхности тонких фольг с использованием скани-

рующего электронного микроскопа FEI Nova
NanoSEM 450, оснащенного камерой EDAX
Hikari EBSD. Шаг сканирования составлял 200 нм
для построения карт разориентировок кристаллов.
Твёрдость по Виккерсу определяли на измеритель-
ном микротвердомере Wolpert 402MVD оснащен-
ном алмазной пирамидкой с углом при вершине
136°. Прикладываемая нагрузка составляла 200 г,
время выдержки − 15 с. Измерения проводили в
поперечном сечении по двум взаимно перпенди-
кулярным диаметрам с последующим усреднени-
ем результатов. Испытания на одноосное растя-
жение проводили при комнатной температуре со
скоростью деформации 1.2 × 10–3 с–1 на универ-
сальной испытательной машине Instron 5882.
Плоские образцы для испытаний вырезали из
центральной части прутка вдоль оси. При этом в
поперечном сечении этих образцов присутство-
вали все структурные зоны полученного материа-
ла. Размеры образцов рассчитывались согласно
ГОСТ 1497–84.

Структура стали в исходно холоднодеформирован-
ном состоянии. После ХРК со степенью 95% сталь
имеет преимущественно аустенитную структуру
[10]. При этом по сечению прутка обнаружен струк-
турный и текстурный градиенты. Электронно-мик-
роскопические исследования поперечного сечения
прутка показали, что структура центральной части
фрагментирована единичными двойниками де-
формации различных систем и дислокационны-
ми ячейками (рис. 1а), а также пакетами двойни-
ков (рис. 1б). В свою очередь, подповерхностные
слои имеют преимущественно ламельную структу-
ру (рис. 1в). По результатам микродифракционного
и темнопольного анализа (рис. 1д, 1е) показано, что
вдоль ламелей формируется фрагментированная
структура субмикрокристаллического масштаба с
малоугловыми разориентировками – менее 15°.
Следует отметить, что в работах [15, 16] в процессе
холодной пластической деформации с большими
степенями наблюдали формирование субмикро-
зерен с низкой плотностью дефектов и средним
диаметром 100–200 нм. Подобные единичные
структурные элементы также были обнаружены
ранее в подповерхностных слоях сильнодефор-
мированных образцов исследуемого в настоящей
работе материала [10].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Холодная радиальная ковка приводит также к

формированию острой аксиальной текстуры
k001l//оси прутка (ОП) и k111l//ОП в центре прут-
ка (рис. 2а, 2в), которая размывается в направле-
нии края (рис. 2б, 2г). Объемная доля кристаллов
с ориентировкой k001l//ОП снижается по на-
правлению к краю от 37 до 6–16%. В свою оче-
редь, объемная доля кристаллов с ориентировкой
k111l//ОП в центре прутка и на половине радиуса
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находится на одном уровне 50–60%. Однако по
направлению к краю также наблюдается сниже-
ние объемной доли таких кристаллов до 18%.
Следует отметить, что развитие компоненты
k111l//ОП при ХРК обусловлено двойникованием
зерен аустенита [10, 17], тогда как зерна с ориен-
тировкой k001l//ОП текстурированы за счет сколь-
жения дислокаций. Более подробно формирование
исходного состояния описано в работе [10].

Эволюция тонкой структуры при последеформа-
ционных отжигах. Результаты исследования тон-
кой структуры стали 08Х16Н13М2Т после отжи-
гов показаны на рис. 3. Последеформационные
отжиги при температурах 500–600°С привели к
схожим структурным изменениям. Так, в цен-

тральной части (рис. 3а) и в подповерхностных
слоях (рис. 3б) прутка происходит образование
бездислокационных субзерен и фрагментация
механических двойников/ламелей. Следует отме-
тить, что в подповерхностном слое эти процессы
развиваются более интенсивно с формированием
преимущественно субзеренной структуры с раз-
мером субзерна порядка 100 нм (рис. 3б). Увели-
чение температуры отжига до 700°C сопровожда-
ется дальнейшим перераспределением дислока-
ций в центре прутка (рис. 3в) с формированием
субзеренной структуры. В то же время в подпо-
верхностном слое (рис. 3г) обнаружены новые
крупные бездефектные зерна размером порядка
500 нм, которые, по-видимому, образовались в

Рис. 1. Результаты исследования методами ПЭМ центра (а, б) и подповерхностого слоя (в–е) прутка: а–г – светло-
польные изображения; д – микродифракция с области микроструктуры, ограниченной белой окружностью на 1г; е –
темнопольное изображение в аустенитном рефлексе (113) фрагмента 2 (Фр-т 2). Дополнительно на 1б приведена мик-
родифракция с участка микроструктуры, ограниченного белой окружностью на 1г.
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результате развития статической рекристаллиза-
ции [14].

Дальнейшее повышение температуры отжига
до 800°С вызывает полную рекристаллизацию хо-
лоднодеформированной структуры с образовани-
ем равноосных бездефектных зерен аустенита
размером 4–6 мкм как в центральной части прут-
ка, так и в подповерхностном слое (рис. 3д, 3е). В
результате исчезает структурный градиент, сфор-
мированный в процессе предварительной ХРК.

Эволюция текстуры при последеформационных
отжигах. Карты распределения ориентировок и
обратные полюсные фигуры исследованной ста-
ли после отжигов представлены на рис. 4. После
отжигов при 600–700°С в центре прутка наблюда-
ется острая текстура k001l//ОП и k111l//ОП. С по-
вышением температуры отжига до 800–900°С
снижается острота как компоненты k001l//ОП,
так и компоненты k111l//ОП. В свою очередь, в
подповерхностном слое прутка во всех случаях
наблюдается размытая аксиальная текстура
k001l//ОП и k111l//ОП, на характеристики кото-
рой температура отжига оказывает слабое влияние.

Дополнительно построены зависимости доли
зерен с ориентировками k111l//ОП и k001l//ОП от
температуры отжига (рис. 5). Стоит отметить, что

после отжигов при 600 и 700°С доля зерен с ори-
ентировкой k111l//(ОП) сохраняется на уровне
50–60% в центральной части и на половине ради-
уса прутка (рис. 5а). При этом в подповерхност-
ном слое доля зерен данной ориентировкой не
превышает 16–17%. В свою очередь, отжиги при
более высоких температурах (800–900°С) сопро-
вождаются выравниванием доли зерен с ориенти-
ровкой k111l//(ОП) по сечению прутка на уровне
17–25%. С другой стороны, для каждой темпера-
туры отжига максимальные значения объемной
доли кристаллов с ориентировкой k001l//ОП на-
блюдаются в центре прутка (рис. 5б). После отжи-
гов при температурах 600–800°С по направлению
от центра к краю прутка сохраняется исходный
градиент текстурной компоненты k001l//ОП. По-
вышение температуры отжига до 900°С приводит к
выравниванию доли кристаллов с ориентировкой
k001l//(ОП) по сечению прутка на уровне 11%.

Таким образом, после отжигов при температу-
рах 600–700°С в центральной части прутка сохра-
няется исходная двойникованная структура, в ре-
зультате чего объемная доля зерен с ориентиров-
кой k111l//(ОП) не меняется. Стоит отметить, что
объемная доля зерен с ориентировкой k001l//(ОП) в
данном случае несколько снижается, по-видимо-

Рис. 2. Карты распределения ориентировок (а, б) и обратные полюсные фигуры (в, г) для исходно деформированного
состояния в центре (а, в) и подповерхностном слое прутка (б, г).

max = 4.032
15.000
8.727
5.078
2.954
1.719
1.000
0.582

max = 4.032
15.000
8.727
5.078
2.954
1.719
1.000
0.582

101101

111[001][001] 111

001

101

111[001]

001

001

70 мкм

(а)

70 мкм

(б)

(в) (г)

5 мкм



528

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 6  2023

ЧЕРНИЧЕНКО и др.

му, из-за перераспределения дислокаций при по-
лигонизации. При повышении температуры отжи-
га до 800 и 900°С процессы статической рекристал-
лизации приводят к снижению объемной доли
зерен с ориентировками k111l//(ОП) и k001l//(ОП)
соответственно. Более низкая термическая ста-
бильность зерен с ориентировкой k111l//(ОП) обу-
словлена накоплением большого количества де-
фектов при ХРК из-за одновременного развития в
них механического двойникования и дислокацион-
ного скольжения, по сравнению с k001l//(ОП) зер-
нами, где имело место преимущественно дисло-
кационное скольжение.

Влияние отжигов на распределение твердости по
сечению прутка. Измерение твердости показало,
что в исходном состоянии твердость по сечению

прутка распределена неоднородно и колеблется в
диапазоне от 350 до 400 HV (рис. 6). Максималь-
ные значения твердости наблюдаются в подпо-
верхностном слое прутка с последующим сниже-
нием до минимума на половине радиуса и достиже-
нием максимума в центральной области. Отжиги
при температурах 400–600°С не приводят к значи-
тельному изменению уровня и характера распреде-
ления твердости по сечению. В свою очередь, по-
сле отжига при 700°С твердость исследуемой ста-
ли несколько снижается и становится более
однородной по сечению (рис. 6). Значения твер-
дости при этом колеблются в диапазоне от 315 до
355 HV. Отжиги при 800–900°С сопровождаются
понижением и выравниванием твердости по се-
чению прутка на уровне 165–170 HV.

Рис. 3. Результаты исследования методами ПЭМ центра (а, в, д) и подповерхностого слоя (б, г, е) прутка, отожженного
при различных температурах: 600°С (а, б), 700°С (в, г) и 800°С (д, е) Дополнительно на 1а–1в приведены микроди-
фракции с участков микроструктуры, ограниченных белой окружностью.
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Следует отметить, что неравномерное распре-
деление твердости по сечению прутка вероятно
вызвано наличием остаточных напряжений, по-
лученных при ХРК [18, 19]. При этом сжимающие

и растягивающие напряжения были сформирова-
ны в центре и в подповерхностных слоях соответ-
ственно. Тогда как на половине радиуса сжимаю-
щие напряжения полностью компенсируют растя-

Рис. 4. Карты распределения ориентировок (а–г) и обратные полюсные фигуры (д–з) для центра (а, б, д, е) и подпо-
верхностного слоя прутка (в, г, ж, з), отожженного при разных температурах: 600°С (а, в, д, ж), 900°С (б, г, е, з).
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гивающие, из-за чего здесь наблюдается минимум
твердости. При этом очевидно, что остаточные
напряжения сохраняется до 700°С, а увеличение
температуры отжига до 800°С сопровождается их
снятием и выравниванием твердости по сечению.

Влияние отжигов на механические свойства. В ис-
ходном состоянии наблюдается типичная для хо-
лоднодеформированной аустенитной стали диа-
грамма растяжения (рис. 7а) с высокими показате-
лями прочности (σB = 1217 МПа; σ0.2 = 1077 МПа) и
низкой пластичностью (δ = 9.4%) (рис. 7б). При
этом равномерная деформация составляет 1.7%, а
локализованная деформация равна 7.7%. Отжиг
при температуре 400°С не приводит к изменению
характера диаграммы растяжения, но при этом
наблюдается значительное увеличение предела
текучести (σ0.2) до 1381 МПа и предела прочности
(σB) до 1402 МПа. В то же время относительное
удлинение (δ) снижается до 7.4%, а равномерное
удлинение δр-е – до 0.6%. В свою очередь, после
отжигов при 500–600°С происходит стабилиза-

ция σ0.2 и σB на уровне ∼1310–1350 и 1360–
1380 МПа соответственно (рис. 7б). При этом ха-
рактеристики пластичности увеличиваются –
рост δ до 10.5%, δр остается на уровне 0.6–0.7%.
Однако отжиг при 700°С вызывает изменение ха-
рактера диаграммы растяжения, где появляется
протяженный участок деформационного упроч-
нения ~8.5%. При этом происходит снижение
прочностных характеристик практически до
уровня исходного холоднодеформированного со-
стояния (σ0.2 до 1027 МПа и σB до 1145 МПа) и по-
вышение пластичности (δ до 16.1%).

С одной стороны, увеличение и последующая
стабилизация прочности после отжигов в интер-
вале температур 400–600°С вероятно является ре-
зультатом образования сегрегаций легирующих
элементов на дислокациях. Как показано в работе
[20], формирование зернограничных Mo–Cr–Si-
сегрегаций в подобных сталях приводит к повы-
шению критического порога напряжений, необ-
ходимого для испускания границей дислокаций,

Рис. 5. Влияние температуры отжига на распределение объемной доли зерен с текстурными компонентами
k111l//(ОП) (а) и k001l//(ОП) (б).
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Рис. 6. Распределение твердости по сечению прутка непосредственно после ХРК со степенью 95% и после отжигов при
различных температурах.
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в результате чего повышается предел текучести
материала. Помимо этого, такие сегрегации за-
крепляют дислокации, что также приводит к уве-
личению пороговых напряжений, и, как резуль-
тат, к повышению прочности. С другой стороны,
увеличение пластичности стали при повышении
температуры отжига от 400 до 600°С вызвано пе-
рераспределением дислокаций по объему мате-
риала и получением свободных от дислокаций
микрообъемов, что позволяет пластически де-
формироваться материалу за счет движения дис-
локаций по очищенным микрообъемам. Стоит
отметить, что градиентный характер структуры,
когда поверхностные слои исходно наклепаны в
большей степени по сравнению с сердцевиной,
тоже вносит вклад в получение хорошего сочета-
ния прочности и пластичности за счет перерас-
пределения деформаций и напряжений между
центром и более наклепанным краем прутка [10].
Повышение температуры отжига до 700°С вызы-
вает снижение прочности в результате развития
статической рекристаллизации в подповерхност-
ных слоях [14], что также сопровождается увели-
чением пластичности из-за формирования безде-
фектных аустенитных зерен (рис. 3г).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследовано влияние температуры отжига на
эволюцию структуры, текстуры и механические
свойства исходно холоднодеформированной аусте-
нитной нержавеющей стали 08Х16Н13М2Т. По
результатам исследования сформулированы сле-
дующие выводы:

1. В процессе отжига при 400–600°С происхо-
дит очищение субзерен от дислокаций и фраг-
ментация механических двойников. В свою оче-
редь в подповерхностном слое формирование
субзеренной структуры. Отжиг при 700°С сопро-
вождается образованием и ростом зародышей ре-
кристаллизации в подповерхностном слое, в то
время как в центре прутка формируется субзерен-
ная структура. В результате отжига при 800–
900°С протекает полная рекристаллизация ис-
ходной деформированной структуры.

2. В процессе холодной радиальной ковки в
прутке сформирован градиент двухкомпонент-
ной аксиальной текстуры (k001l и k111l), при этом
интенсивность текстуры снижается от центра к
краю прутка. В результате отжига в интервале
температур 600–700°С в центре прутка несколько
снижается интенсивность текстуры k001l, в то
время как интенсивность текстуры k111l остается
на прежнем уровне. Увеличение температуры от-
жига до 800 и 900°С приводит к размытию тек-
стурного градиента k111l и k001l соответственно.

3. После ХРК со степенью 95% наблюдается
неравномерное распределение твердости по сече-
нию прутка. После отжигов при 400–600°С уро-
вень и характер распределения твердости по сече-
нию сохраняется. Повышение температуры от-
жига до 700°С приводит к снижению уровня
твердости. В свою очередь, отжиг при температу-
рах 800–900°С вызывает выравнивание и сниже-
ние общего уровня твердости по сечению прутка.

4. Отжиг при температурах 400–600°С приво-
дит к повышению прочности исходно холодноде-
формированной стали (σ0.2 до ~1350 МПа и σB до
∼1380 МПа). При этом с повышением температу-
ры отжига наблюдается постепенное увеличение
относительного удлинения (δ от 7.4 до 10.5%).
Дальнейшее увеличение температуры отжига до
700°С вызывает увеличение пластичности (δ до
16.1%) и снижение характеристик прочности
практически до уровня исходного холоднодефор-
мированного состояния (σ0.2 до 1027 МПа и σB до
1145 МПа).

Работа выполнена при финансовой поддержке
РНФ (грант № 20–79–10094 https://rscf.ru/project/
20-79-10094/ФГАОУВО Белгородский государ-
ственный национальный исследовательский
университет). Работа выполнена с использовани-
ем оборудования Центра коллективного пользо-
вания “Технологии и Материалы НИУ” БелГУ.

Рис. 7. Кривые напряжение–деформация (а) и гра-
фики механических свойств при растяжении (б) ис-
следуемой стали.
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Исследована структура и свойства прокатанных сплавов Al–Zn–Mg–Cu–Zr–Y(Er), легированных
марганцем и модифицированных титаном. По результатам испытаний на растяжение в деформиро-
ванном и отожженном при 120–150°С в течение одного часа состоянии сплавы AlZnMgCuMnTi и
AlZnMgCuMnTiEr имеют высокий предел текучести 417–456 МПа при небольшом относительном
удлинении 2–5.2%. Наличие дополнительных диспресоидообразующих элементов иттрия и эрбия
повышает плотность выделения частиц в процессе гомогенизационного отжига, повышая темпера-
туру начала рекристаллизации и твердость прокатанных сплавов. После одночасового отжига при
350°С структура сплава AlZnMgCuMnTi полностью рекристаллизована, в то время как в сплавах с
иттрием и эрбием рекристаллизация только начинается. После закалки с 465°С и старения при
120°С исследуемые сплавы имеют предел текучести более 410 МПа, предел прочности более
520 МПа и относительное удлинение более 10%. Полученные свойства выше чем свойства плакирован-
ных листов высокопрочного термоупрочняемого сплава Al–Zn–Mg–Cu (В95А) и прутков сплавов
AlZn4.5Mg1.5Mn и AlZnMg1.5Mn и находятся на уровне свойств прутков сплава Al–Zn–Mg–Cu (В95).
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растяжение
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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы системы Al–Zn–Mg–Cu (Zn/Mg > 1),

имея высокую прочность при комнатной темпе-
ратуре, уступают в литейных характеристиках,
коррозионной стойкости и жаропрочности дру-
гим алюминиевым сплавам [1–4]. Уменьшение
содержания цинка, выравнивание соотношения
Zn/Mg при суммарном их количестве около 6% и
удаление меди из состава сплава понижает проч-
ность деформируемых полуфабрикатов (σв менее
400 МПа), улучшает свариваемость сплавов, по-
вышает их коррозионную стойкость и термиче-
скую стабильность [1, 2, 4–8]. Одним из путей по-
вышения технологичности при литье и сварке
плавлением и жаропрочности является легирова-
ние эвтектикообразующими [5, 9–11] и редкозе-
мельными металлами. В частности, цирконий –
один из первых дисперсоидообразующих элемен-
тов, приводящий к повышению прочности, а в
дополнение, являясь эффективным модификато-
ром зерна, повышает литейные свойства сплавов
[12–18]. В результате в сплавах после термомеха-
нической обработки формируется структура, со-

стоящая из легированной матрицы, упрочненной
дисперсоидами и продуктами старения, и ком-
пактных эвтектических жаропрочных частиц
[19–24]. Такая же структура формируется в квази-
бинарных сплавах Al–Cu–Y и Al–Cu–Er при до-
полнительном легировании [25–34].

В работе [35] показано, что при легировании
иттрием или эрбием сплавов Al–Zn–Mg–Cu–Zr
c повышенным содержанием меди и соотноше-
нием Zn/Mg близким к одному, улучшаются ли-
тейные свойства и стойкость к разупрочнению при
перестаривании. Сплавы имеют высокий предел
текучести на сжатие при температурах 150–250°С.
Дополнительное легирование марганцем приво-
дит к связыванию части меди в нерастворимые фа-
зы кристаллизационного происхождения и не-
большому снижению упрочняющего эффекта от
старения, а модифицирование титаном частично
компенсирует данных эффект [36].

Цель настоящей работы – исследование эво-
люции свойств в процессе отжига листов сплавов
Al–Zn–Mg–Cu–Zr–Y(Er) легированных марган-
цем и модифицированных титаном.

УДК 669.715:539.389.3

ПРОЧНОСТЬ
И ПЛАСТИЧНОСТЬ
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МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКИ ЭКСПЕРИМЕНТОВ

Слитки сплавов размером 20 × 40 × 120 мм по-
лучены литьем в медную водоохлаждаемую из-
ложницу. Сплавы содержат в мас. %: 4.5–4.7Zn;
3.4–3.5Mg; 2.5Cu; 0.7–0.8Mn, 0.2Zr, 0.1Ti (сплав
AlZnMgCuMnTi) и 0.4Y (сплав AlZnMgCuMnTiY)
или 1Er (сплав AlZnMgCuMnTiEr). Прокатку го-
могенизированных при 465°С в течение 3 ч слит-
ков проводили при температуре 440°С с 20 до
2 мм и при комнатной температуре с 2 до 1 мм.
Термическую обработку проводили в печах Na-
bertherm и Snol с вентилятором и точностью под-
держания температуры 1°С. Листы сплавов отжи-
гали при 120, 150, 180, 210 и 250°С в течение раз-
ного времени и при 150–450°С в течение 1 ч. Так
же проводили отжиг листов при 465°С в течение
15 мин, закалку и старение при 120 и 150°С. Под-
готовку шлифов для микроструктурных исследо-
ваний осуществляли на шлифовально-полиро-
вальной установке Struers Labopol-5. Микро-

структурные исследования и идентификацию фаз
выполняли на световом микроскопе (СМ) Neo-
phot и на сканирующем электронном микроскопе
(СЭМ) TESCAN VEGA 3LMH с использованием
энерго-дисперсионного детектора X-Max 80. Зе-
ренную структуру исследовали на СМ и СЭМ с
детектором анализа дифракции отраженных
электронов (electron backscatter diffraction –
EBSD) HKL NordlysMax от компании Oxford In-
struments. Твердость измеряли стандартным ме-
тодом Виккерса на твердомере Wilson/Wolpert
930N при нагрузке в 5 кг. Испытания на одноос-
ное растяжение при комнатной температуре про-
водили на установке Zwick/Roell Z250 при скоро-
сти деформации 3 × 10–3 с–1.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 представлена микроструктура иссле-
дуемых сплавов после прокатки. Марганец при-
водит к образованию фаз (Al,Zn)25Cu4Mn2Y и
(Al,Zn)25Cu4Mn2Er, титан-первичных кристаллов
фаз Al3(Ti,Y) и Al3(Ti,Er). В сплаве AlZnMgCuMn-
TiY цинк частично растворяется в фазе
(Al,Cu)11Y3, замещая атомы алюминия, а в сплаве
AlZnMgCuMnTiEr присутствуют интерметалли-
ды Al8Cu4Er и Al3Er. На фоне частиц фаз кристал-
лизационного происхождения размером 1–2 мкм
в алюминиевой матрице равномерно распределе-
ны частицы дисперсоидов, образованных в про-
цессе гомогенизации перед закалкой, т.е. гетеро-
генизации.

После прокатки листы сплавов отжигали при
температурах 120–250°С. На рис. 2 представлены
зависимости твердости от времени отжига при
данных температурах. В ходе низкотемпературого
отжига при 120–150°С могут одновременно про-
текать два конкурирующих процесса: первый –
разупрочнение связанное с возвратом и полиго-
низацией, второй – старение, после горячей и
холодной прокатки. В результате для сплавов
AlZnMgCuMnTi и AlZnMgCuMnTiY можно от-
метить незначительный рост твердости. Для
сплава же AlZnMgCuMnTiEr разупрочнение пе-
рекрывает эффект от старения и твердость сни-
жается на 5–10 HV. Увеличение температуры от-
жига до 180–250°С приводит к полному превали-
рованию полигонизации над старением. В
результате, после отжига при 180°С твердость
снижается на 12–20 до 130–140 HV. При увеличе-
нии температуры до 250°С через час отжига твер-
дость снижается до 110–120 HV и остается ста-
бильной при увеличении времени до 7 ч.

Твердость сплавов достаточно хорошо корре-
лирует с пределом текучести при испытании на
растяжение (табл. 1). По результатам испытаний
на растяжение в деформированном и отожжен-

Рис. 1. Микроструктура прокатанных сплавов
AlZnMgCuMnTi (а), AlZnMgCuMnTiY (б) и
AlZnMgCuMnTiEr (в) и распределение легирующих
элементов между фазами в выделенной области
(СЭМ).
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ном при 120–150°С в течение одного часа состоя-
нии сплавы AlZnMgCuMnTi и AlZnMgCuMnTiEr
имеют высокий предел текучести 417–456 МПа
при низком относительном удлинении 2–5.2%.

При повышении температуры до 300°С разу-
прочнение в исследуемых сплавах протекает
одинаково (рис. 3), при этом в листах сохраняет-
ся нерекристаллизованная структура. В сплаве
AlZnMgCuMnTi после одночасового отжига при
350°С (рис. 4а) структура полностью рекристал-
лизована со средним размером зерна 10 мкм. В то
же время в сплавах с иттрием и эрбием формирует-
ся частично рекристаллизованная структура со
средним размером зерна 5 мкм (рис. 4б, 4в). Резуль-
таты измерения твердости прокатанных сплавов
(рис. 3) после отжига при 350°С показывают резкое
падение твердости в сплаве AlZnMgCuMnTi в
сравнении с дополнительно легированными
сплавами, что подтверждают структурные иссле-
дования. 

Наличие дополнительных диспресоидообра-
зующих элементов иттрия и эрбия повышает
плотность выделения частиц в процессе гомоге-
низационного отжига, повышая температуру на-
чала рекристаллизации. Дальнейшее повышение
температуры отжига листов до 400°С практически
приводит к выравниванию твердости сплавов.
При этом в легированных иттрием и эрбием спла-
вах наблюдается частично рекристаллизованная
структура (рис. 4д, 4е), а твердость этих сплавов
несколько выше чем твердость прокатанного
сплава AlZnMgCuMnTi (см. рис. 3), в котором
структура полностью рекристаллизована (рис. 4г).
Часовой отжиг при 450°С существенно не сказы-
вается на зеренной структуре (рис. 4ж–4и). Отжиг
в течение 15 мин при температуре гомогенизации
465°С формирует в сплавах однородную рекри-
сталлизованную структуру (рис. 4к–4м).

Рис. 2. Зависимости твердости HV от времени отжига
листов при разных температурах: а – 120; б – 150; в –
180; г – 210 и д – 250°С.
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Рис. 3. Зависимости твердости HV от температуры од-
ночасового отжига листов.
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Таблица 1. Механические свойства на растяжение после прокатки и отжига

Состояние
σ0.2, MПa σв, MПa δ, % σ0.2, MПa σв, MПa δ, % σ0.2, MПa σв, MПa δ, %

AlZnMgCuMnTi AlZnMgCuMnTiY AlZnMgCuMnTiEr

Деформированное 497 ± 5 517 ± 1 2 ± 1 423 ± 1 445 ± 2 2.9 ± 0.1 488 ± 3 512 ± 4 1.3 ± 0.1
Отжиг 120°С, 1 ч 456 ± 4 503 ± 3 5.2 ± 0.1 393 ± 2 445 ± 1 3.1 ± 0.3 435 ± 7 475 ± 15 2.7 ± 0.9
Отжиг 150°С, 1 ч 426 ± 1 475 ± 5 2 ± 1 382 ± 1 437 ± 1 3.0 ± 1.0 416 ± 1 471 ± 3 3.1 ± 0.3

Рис. 4. Зеренная структура прокатанных сплавов после одночасового (а–и) и 15 минутного (к–м) отжига при: а–в –
350°С; г–е – 400°С; ж–и – 450°С; к–м – 465 °С; (а, г, ж, к) – AlZnMgCuMnTi, (б, д, з, л) – AlZnMgCuMnTiY и (в, е,
и, м) – AlZnMgCuMnTiEr; (а–в – СЭМ–EBSD, г–м – СМ).
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После закалки с 465°С листы сплавов старили
при температурах 120 и 150°С. При этом после за-
калки и старения при 120°С исследуемые сплавы
имеют предел текучести более 410 МПа, предел
прочности более 520 МПа и относительное удли-
нение более 10%. Полученные свойства выше чем
свойства плакированных листов сплава В95А [8]

и прутков сплавов 1915 и 1925 [37] и находятся на
уровне свойств прутков из сплава В95 [37].

ВЫВОДЫ

1. В процессе низкотемпературного отжига ли-
стов при 120–150°С после прокатки за счет конку-
ренции процессов разупрочнения (возврат и поли-
гонизация) и старения для сплавов AlZnMgCuMnTi
и AlZnMgCuMnTiY отмечено незначительное по-
вышение твердости. Увеличение температуры от-
жига до 180–250°С приводит к полному превалиро-
ванию полигонизации над старением. В результате
чего после отжига при 180°С твердость снижается
на 12–20 до 130–140 HV. По результатам испыта-
ний на растяжение в деформированном и отожжен-
ном при 120–150°С в течение одного часа состоянии
сплавы AlZnMgCuMnTi и AlZnMgCuMnTiEr имеют
высокий предел текучести 417–456 МПа при не-
большом относительном удлинении 2–5.2%.

2. В сплаве AlZnMgCuMnTi после одночасово-
го отжига при 350°С структура полностью рекри-
сталлизована, в то время как в сплавах с иттрием
и эрбием рекристаллизация только начинается.
Наличие дополнительных диспресоидообразую-
щих элементов иттрия и эрбия повышает плот-
ность выделения частиц в процессе гомогениза-
ционного отжига, повышая температуру начала
рекристаллизации и твердость прокатанных
сплавов.

3. После закалки с 465°С и старения при 120°С.
исследуемые сплавы имеют предел текучести бо-
лее 410 МПа, предел прочности более 520 МПа и
относительное удлинение более 10%. Получен-
ные свойства выше, чем свойства плакированных
листов сплава В95А и прутков сплавов 1915 и 1925 и
находятся на уровне свойств прутков из сплава В95.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 22-79-10142,
https://rscf.ru/project/22-79-10142.

Таблица 2. Механические свойства на растяжение после прокатки, закалки (465°С, 15 мин) и старения

Состояние
σ0.2, MПa σв, MПa δ, %

σ0.2, 
MПa

σв, MПa δ, %
σ0.2, 
MПa

σв, MПa δ, %

AlZnMgCuMnTi AlZnMgCuMnTiY AlZnMgCuMnTiEr

120°С, 16 ч 447 ± 7 538 ± 1 11 ± 1.5 414 ± 8 526 ± 2 10.5 ± 1.5 419 ± 4 522 ± 1 10.5 ± 1.5

150°С, 5 ч 367 ± 7 496 ± 1 11.8 ± 0.7 350 ± 2 475 ± 15 12 ± 1 349 ± 1 492 ± 5 13.8 ± 0.5

150°С, 3 ч 330 ± 10 480 ± 7 12.1 ± 0.1 322 ± 3 480 ± 2 11.5 ± 1.5 325 ± 9 477 ± 7 8 ± 1

Рис. 5. Зависимости твердости HV от времени старе-
ния листов при разных температурах после закалки с
465°С с выдержкой 15 мин: а – 120; б – 150°С.
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1. ВВЕДЕНИЕ

Повышение прочности алюминиевых сплавов
обеспечит снижение массы конструкций и повы-
шение энергоэффективности транспортной ин-
дустрии, поэтому является актуальной задачей
промышленности. Формирование ультрамелко-
зернистой (УМЗ) рекристаллизованной структу-
ры способно значительно повысить предел теку-
чести сплавов при сохранении или повышении
характеристик пластичности и технологичности
[1–3]. Самый распространенный метод форми-
рования УМЗ и субмикрокристаллической струк-
туры алюминиевых сплавов – интенсивная пла-
стическая деформация (ИПД) [4–7]. В отличие от
большинства методов ИПД, всесторонняя изо-
термическая ковка/осадка (ВИК) позволяет по-
лучить массивные образцы в промышленных
условиях [8, 9]. ВИК разработана и активно ис-
пользуется для получения УМЗ титановых спла-
вов [10–14]. Ее эффективность была доказана для
сплавов на основе Fe [15, 16], Mg [17–20], Cu [21–23],
Al [24–29], металломатричных композиционных

материалов [26, 30, 31], сплавов-интерметалли-
дов [32] и высокоэнтропийных сплавов [33].
Формирование структуры при высокотемпера-
турной ВИК контролируется статической и ди-
намической/постдинамической рекристаллиза-
цией [34‒40]. Стимулирование зарождения но-
вых зерен крупными частицами и ограничение
роста зерен дисперсными частицами позволяет
управлять структурой через влияние на кинети-
ку рекристаллизации [41, 42]. Повышение одно-
родности структуры и рекристаллизованного
объема выявлено в присутствии вторичных ча-
стиц β-фазы Al3Mg2 в сплаве 1565ч (AA5059), сти-
мулирующих зарождение новых зерен при ВИК
[43]. Однако доля вторичных частиц ограничена
растворимостью легирующих элементов, а их раз-
мер составляет доли микрометра. Частицы кри-
сталлизационного происхождения, плотность
распределения и размер которых можно контро-
лировать, меняя состав сплава, скорость кристал-
лизации и режимы гомогенизационного отжига
обеспечивают больше возможностей для управле-
ния рекристаллизацией [44–46]. ВИК позволяет
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эффективно измельчать частицы и повышать их од-
нородность распределения в матрице [47, 48], спо-
собствует фрагментации дисперсоидов Mn-со-
держащих фаз [49].

Ввиду формирования деформационного дефек-
та в виде ковочного креста при ВИК для получения
однородной структуры в массивной заготовке тре-
буются значительные накопленные деформации,
т.е. большое число ковочных операций. Данный не-
достаток ВИК – результат неравномерного распре-
деления деформации по объему образца вслед-
ствие влияния трения. Значение номинальной
деформации, рассчитанной на основе значений
высот образца до и после осадки, могут значи-
тельно отличаться от максимальных и минималь-
ных значений деформации. Применение методов
компьютерного моделирования позволяет про-
гнозировать распределение деформаций по объе-
му образца, обусловленное влиянием трения, и
учитывать его при анализе структуры и свойств
материала. Цели данной работы заключаются в
изучении эволюции структуры и механических
свойств, анализе деформационного поведения и
разработке имитационной модели осадки с огра-
ничением деформации в одном направлении
сложнолегированного сплава системы Al–Mg–
Fe–Ni–Zr–Sc. Сплав содержит крупные частицы
фазы Al9FeNi кристаллизационного происхожде-
ния, которые должны способствовать повыше-
нию однородности структуры по сечению образца и
измельчению зерна через стимулирование зарожде-
ния новых зерен при рекристаллизации, а также на-
норазмерные дисперсоиды фазы Al3(ScZr), кото-
рые должны сдерживать рост рекристаллизован-
ных зерен [50–52], что в совокупности должно
обеспечить формирование ультрамелкозерни-
стой структуры и рост прочностных характери-
стик сплава.

2. МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЯ

Сплав имел следующий состав: Al–4.9Mg–
0.9Ni–0.9Fe–0.2Zr–0.1Sc–0.05Si (мас. %) [42].
Слиток размером 100 × 40 × 20 мм3 получали ли-
тьем в медную водоохлаждаемую изложницу со
скоростью охлаждения при литье ~15°С/с. Для
получения сплава использовали Al марки A85, Mg
марки Мг95 и лигатуры: Al–10% Fe, Al–20% Ni,
Al–5% Zr и Al–2% Sc.

Термическую обработку проводили в печи
электросопротивления марки Nabertherm N30/65A
с вентилятором с точностью поддержания темпе-
ратуры ±1°С. Гомогенизационный отжиг слитка
проводили в две ступени (1) 5 ч при 400°С и (2) 3 ч
при 470°С для устранения дендритной ликвации,
распада пересыщенного алюминиевого твердого

раствора и сферодизации частиц фаз кристалли-
зационного происхождения.

Образцы для ВИК выполнены в форме прямо-
угольного параллелепипеда с размерами 18 × 9 ×
× 9 мм3. ВИК обеспечивала за одну операцию ис-
тинную деформацию (е) 0.8 и за полный цикл
смен осей деформации е = 2.4. Деформация шла
по двум из трех осей, после каждого прохода об-
разец поворачивали на 90° относительно исход-
ного положения, конечная геометрия образца не
менялась. Было проведено до 6 полных циклов
всесторонней ковки при температуре 350°С с на-
копленной деформацией до ∑е = 14.4. Перед каж-
дым проходом оснастку вместе с образцом подо-
гревали до заданной температуры и выдерживали
в течение 5 мин. Температуру на поверхности об-
разца контролировали хромель–алюмелевой тер-
мопарой через отверстие в оснастке. Для умень-
шения трения использовали графитовую смазку.
Для изучения механических свойств ковке под-
вергали образец размерами 56 × 28 × 28 мм3.

С целью определения уравнений состояния
материала была выполнена серия испытаний на
сжатие образцов с постоянной скоростью дефор-
мации на испытательной машине Gleeble 3800.
При осадке образцов с размерами 18 × 9 × 9 мм3 со
скоростью 5 мм/мин скорость деформации меня-
ется от 0.0052 до 0.011 с–1. Исходя из этого, были
выбраны скорости деформации в испытаниях на
Gleeble: 0.005, 0.0075 и 0.01 с–1.

Микроструктуру изучали с помощью сканиру-
ющеого электронного микроскопа (СЭМ) Tes-
can-VEGA3 LMH c приставкой для энерго-дис-
персионного анализа (Х-MAX80, Oxford Instru-
ments) и светового микроскопа (СМ) Axiovert
200MМАТ “Carl Zeiss” в поляризованном свете.
Образцы готовили путем механической шлифов-
ки и полировки на установке Struers LaboPol, и ко-
нечной электролитической полировки в хлорно-
спиртовом электролите (A2 производства Struers)
при напряжении 15–20 В. Для анализа зеренной
структуры в поляризованном свете светового мик-
роскопа образцы предварительно подвергали окси-
дированию в 10%-ном водном растворе HF в H3BO4.
Средний размер зерна определяли методом слу-
чайных секущих, анализируя >300 измерений на
состояние. Доверительный интервал среднего
значения определяли при доверительной вероят-
ности 95%. Анализ дисперсоидов проводили при
помощи просвечивающего электронного микро-
скопа (ПЭМ) JEOL JEM-2100. Объектами иссле-
дования служили диски диаметром 3 мм, которые
утоняли механическим шлифованием до 0.25 мм,
а затем до образования отверстия в струе электро-
лита Struers Electrolyte AII на установке Struers
TenuPol-5 при напряжении 22 В и температуре
0 ± 2°С. Объекты для анализа микроструктуры
после ВИК вырезали из центрального сечения
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образца параллельно направлению последней де-
формации.

Испытания на одноосное растяжение прово-
дили при комнатной температуре на разрывной
машине Zwick Z250 со скоростью деформирова-
ния 4 мм/мин. Образцы имели размеры рабочей
части 6 × 1 мм2 при расчетной длине 15 мм.

3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
3.1. Микроструктура сплава после литья и гомо-

генизационного отжига. Размер зерна в литом состо-
янии варьировался от 30 до 500 мкм и в среднем со-
ставил 200 ± 20 мкм (рис. 1а). Микроструктура
сплава после литья (рис. 1б) и гомогенизации
(рис. 1в) представлена дендритами Al твердого
раствора, на периферии дендритных ячеек фор-
мировались частицы фазы Al9FeNi эвтектическо-
го происхождения [42]. Объемная доля частиц со-
ставила 6.3 ± 0.5%, частицы имели в литом состо-
янии размер 2.2 ± 0.5 мкм с коэффициентом формы
(КФ) 0.5. После гомогенизационного отжига части-
цы Al9FeNi фрагментировались и сфероидизирова-
лись, средний размер составил 1.7 ± 0.3 мкм и КФ =
= 0.7, а также в сплаве наблюдали выделения L12-
фазы Al3(Sc,Zr) размером 10–12 нм (рис. 1г, 1д).
Дисперсоиды декорируют дислокации и дислока-
ционные стенки, а также выделяются в участках
свободных от дислокаций, что говорит о действии
двух механизмов зарождения – гетерогенном и

гомогенном. Аналогичные особенности зарожде-
ния дисперсоидов фазы L12 Al3(Sc,Zr) выявлены в
[53, 54].

3.2. Анализ деформационного поведения при
ВИК. При анализе процесса ВИК использовали
конечно-элементное моделирование процесса
формоизменения образца при ковке в закрытом
штампе. Моделирование осуществляли в про-
граммном комплексе Abaqus CAE для 1/4 части об-
разца, выбранной из соображений симметрии.
Описание деформационного поведения материала
осуществляли с помощью уравнения Бэкофена:

(1)
где σ – напряжение, έ – скорость деформации, K,
m – параметры материала. Для определения пара-
метров материала (  и ), результаты испытаний
на сжатие с постоянными скоростями деформа-
ции (рис. 2а) аппроксимировали с помощью со-
отношения (1) (рис. 2б). Значения констант мате-
риала составили  и .

Значение коэффициента трения варьировали
от 0.1 до 0.5. По результатам моделирования стро-
или диаграмму нагружения, которую сравнивали
с экспериментально измеренными силами, дей-
ствующими на штамп. В результате многовариант-
ного анализа было выбрано значение коэффициен-
та трения 0.4, обеспечившее наилучшее согласова-
ние с экспериментальными данными. Результаты
сравнения расчетных и экспериментальных значе-
ний напряжений приведены на рис. 2в. Перегиб на
кривой нагрузка–перемещение и резкий скачок
нагрузки после уменьшения высоты образца с 18

= σ ,εmK

K m

= 314K = 0.24m

Рис. 1. Cтруктура сплава после литья (а, б), гомогени-
зационного отжига (в–e) и ВИК с ∑е = 14.4 (ж–и); а –
СМ, б, в СЭМ, г–и – ПЭМ: светлое поле (г, ж), тем-
ное поле в рефлексе L12-фазы Al3(Sc,Zr) (д, з), элек-
тронограмма (е, и).

200 мкм

200 мкм

200 мкм 200 мкм

200 мкм

20 мкм 20 мкм

(а) (б) (в)

(г) (д) (е)

(ж) (з) (и)

Рис. 2. Результаты испытаний на одноосное сжатие
образцов при постоянных скоростях деформации и
их аппроксимация уравнением Бэкофена, представ-
ленные как зависимости напряжения от деформации
(а) и скорости деформации (б); cравнение экспери-
ментальной диаграммы нагружения при ВИК с ре-
зультатами конечно-элементного моделирования с
отсутствием трения и с выбранным коэффициентом
трения (в).
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до 10 мм связан с увеличением поверхности тре-
ния в результате заполнения металлом углов
оснастки. На кривой, полученной при моделиро-
вании с нулевым трением, этот перегиб отсут-
ствует. Сравнение кривых, полученных с различ-
ными коэффициентами трения, позволяет оце-
нить роль трения в процессе ВИК. Результаты
моделирования показали, что до момента каса-
ния боковых стенок и начала процесса заполне-
ния углов оснастки влияние трения выражается в
увеличении силы, действующей на штамп, на
48%. Таким образом, с целью учета трения при
расчете кривых “напряжение–деформация” не-
обходимо умножать измеренные значения силы
на коэффициент , соответствующий
коэффициенту трения 0.4.

На рис. 3 изображено распределение интен-
сивности деформации по объему образца (на
примере 1/4 части образца) на различных стадиях
процесса по результатам моделирования первого
прохода ВИК с выбранным коэффициентом тре-
ния ( ). Распределение интенсивности де-
формации несимметрично по высоте – мини-
мальное значение достигается в зоне стесненной
деформации, прилегающей к дну штампа, и со-
ставляет 0.0697. В зоне стесненной деформации,
прилегающей к пуансону, значения выше за счет
воздействия трения о боковые стенки штампа.
Максимальное значение деформации по цен-
тральной линии образца равно 1.3, что превышает
номинальное значение деформации на 63%. Мак-
симум распределения деформации наблюдали не
в середине образца, как при свободной осадке
[55], а верхней трети образца, что является след-
ствием трения о боковые стенки матрицы, нару-
шающего симметрию распределения деформа-
ций относительно срединной горизонтальной
плоскости.

Максимальные по всему объему образца зна-
чения интенсивности деформации превышают
номинальное значение более чем в два раза и до-
стигаются в верхней части бруска на кромке, кон-

τ = 0.676k

=μ 0.4

тактирующей с пуансоном. Полученные распре-
деления необходимо учитывать при анализе кри-
вых деформации и эволюции микроструктуры.

Для расчета кривых напряжение–деформация
по экспериментальным диаграммам нагружения
использовали следующие формулы:

(2)

(3)

где  – начальная высота образца;  – сила, дей-
ствующая на штамп;  – объем образца;  –
скорость деформации, для рассчитываемого на-
пряжения (0.0075 с–1); v – скорость движения
штампа. Перемещение штампа ( ) рассчитывали
с учетом упругой деформации по формуле:

(4)

где  – коэффициент упругости, значение кото-
рого определяли посредством линейной аппрок-
симации участка кривой нагружения для упругой
деформации.

Кривые напряжение–деформация для каждо-
го прохода, перестроенные с учетом влияния тре-
ния и изменения скорости деформации при осад-
ке в матрицу, продемонстрированы на рис. 4. Уро-
вень напряжения по окончанию второй стадии
деформации (до перегиба на кривой) снижается с
~100 МПа при первой осадке до ~30–50 МПа при
накопленной деформации 4.8 и более. Снижение
напряжения обусловлено процессами рекристал-
лизации в образце, что показано в разделе 3.3.

3.3. Анализ эволюции микроструктуры и механиче-
ских свойств после ВИК. После 2 циклов ВИК сред-
ний размер частиц Al9FeNi составил 1.3 ± 0.1 мкм
при КФ = 0.7 (рис. 5а). С увеличением числа циклов
до 4–5 размер частиц уменьшился до 1.1 ± 0.1 мкм
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Рис. 3. Распределение накопленных деформаций,
формирующееся в одном проходе ВИК (1/4 образца).
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(рис. 5б, 5в), а КФ увеличился до 0.9, т.е. частицы
фрагментировались и сфероидизировались.
ВИК не повлияла на параметры дисперсоидов
Al3(Sc, Zr) (рис. 1ж–1и), они сохранили средний
размер 11 ± 1 нм и L12 тип структуры. Параметры
частиц вторых фаз после ВИК не отличались от
параметров частиц в листах сплава, полученных
горячей и холодной прокаткой [42].

Средний размер зерна в исходном состоянии
перед ВИК составлял 200 мкм (рис. 1а). Накоп-
ленная деформация ∑е = 4.8 привела к образова-
нию новых рекристаллизованных зерен размером
1–2 мкм с объемной долей 10 ± 3% (рис. 5г). Увели-

чение накопленной деформации до ∑е = 9.6 обес-
печило формирование участков с мелкозерни-
стой структурой и средним размером зерна 2.1 ±
± 0.5 мкм на 70 ± 8% объема образца и отдельными
вытянутыми зернами размером от 10 до 170 мкм, со-
хранившими признаки дендритного строения ис-
ходной структуры (рис. 5д). При ∑е = 14.4 формиро-
валась мелкозернистая рекристаллизованная
структура со средним размером зерен 1.3 ± 0.2 мкм
(субзерен 1.1 ± 0.2 мкм) на ~90% площади цен-
трального продольного сечения образца (рис. 5е и
рис. 6а). Соотношение мало/высокоугловых гра-
ниц составляет 18/82% (рис. 6в). Преобладали

Рис. 5. Микроструктура сплава после всесторонней ковки при температуре 350°С: 2 цикла (a, г), 4 цикла (б, д), 5 цик-
лов (в, е): (а–в) СЭМ, (г–е) СМ.
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Рис. 6. EBSD-карта (IPF) распределения границ зерен/субзерен после 5 циклов всесторонней изотермической ковки
при температуре 350°С (а) и после ковки при температуре 350°С и отжиге 460°С (б); гистограмма распределения гра-
ниц зерен по углам разориентировки (в).
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зерна, окруженные высокоугловыми границами с
углом разориентировки ≥15°, однако присутствова-
ли участки с нерекристаллизованной структурой.
Размер крупных зерен на периферии не превышал
30 мкм. Эволюция структуры подтверждает про-
текание процессов рекристаллизации, которые
приводят к снижению напряжения при увеличе-
нии накопленной деформации до 4.8. В сплаве
Al–Mg–Sc–Zr после ковки при более низкой
температуре 325°С и ∑е = 8.4 размер зерна состав-
лял 2 мкм в результате протекания процессов ре-
кристаллизации [36, 51].

Отжиг при 460°С, подвергнутого ВИК образ-
ца, привел к уменьшению соотношения мало/вы-
сокоугловых границ до 8/92% с формированием
практически однородной рекристаллизованной
структуры (рис. 6б, 6в). Средний размер рекри-
сталлизованных зерен после отжига увеличился до
1.6 ± 0.2 мкм, субзерен до 1.5 ± 0.2 мкм (рис. 6б), до-
ля малоугловых границ снизилась (рис. 6в). Вы-
сокую дисперсность и стабильность рекристал-
лизованной структуры в исследуемом сплаве
можно объяснить совокупным влиянием круп-
ных частиц фазы Al9FeNi, которые стимулируют
зарождение рекристаллизованных зерен [56], и на-
норазмерных дисперсоидов L12–Al3(Sc, Zr)-фазы,
сдерживающих рост рекристаллизованных зерен
(эффект Зинера) [57]. Частицы L12–Al3(Sc, Zr)-фа-
зы эффективно сдерживают рекристаллизацию при
нагреве холоднокатанных листов данного сплава
[42] и ограничивают рост рекристаллизованных зе-

рен, полученных ВИК. В сплаве Al–Mg–Mn–Сr,
имеющем близкое содержание магния, несмотря
на более крупные, размером ~80 нм, частицы дис-
персоидов фазы Al6(Mn, Cr), средний размер ре-
кристаллизованного зерна после ВИК по анало-
гичному режиму составил ~1.7 мкм [49], что близ-
ко к размеру зерна в исследуемом сплаве. Однако
отжиг при 460°С привел к значительному огруб-
лению и росту неоднородности зеренной структу-
ры, в которой наблюдаются признаки аномаль-
ного роста зерен. Вероятно, в ходе ВИК при по-
ниженной температуре 350°С и значительной
накопленной деформации, важную роль при
формировании структуры играет магний, кото-
рый обеспечивает эффективный наклеп, стиму-
лирует рекристаллизацию и ограничивает рост
зерен [58]. Во время отжига при более высокой
температуре формирование зеренной структуры
определяется эффектом Зинера и параметрами дис-
персоидов, относительно крупные частицы марган-
цовистой фазы ожидаемо слабее сдерживают рост
зерен, чем дисперсные частицы L12-фазы.

Механические свойства исследуемого сплава
после ВИК и отжига в сравнении с данными лите-
ратуры представлены в табл. 1. В состоянии после
ВИК сплав имел наибольшие прочностные харак-
теристики, которые достигали уровня свойств тер-
мически-упрочняемых алюминиевых сплавов.
Повышенную прочность можно объяснить фак-
торами остаточного наклепа в участках с субзе-
ренной структурой в сочетании с ультрамелким

Таблица 1. Механические свойства исследуемого сплава после разных режимов термомеханической обработки
(ТМО) в сравнении с другими сплавами на основе системы Al–Mg, подвергнутыми ВИК

* Накопленная деформация пересчитана по используемой в данной работе методике (уравнения (1), (2)).
** Неоднородная зеренная структура с бимодальным распределением зерен по размерам.

Сплав Режим обработки Средний размер
зерна, мкм

Механические свойства

σ0.2, МПа σв, МПа δ, %

Al–4.9Mg–0.9Ni–0.9Fe–0.2Zr–
0.1Sc (исследуемый сплав)

ВИК 350°С ∑e = 14.4 1.3 440 ± 5 475 ± 5 7 ± 1

ВИК 350°С ∑e = 14.4; отжиг 30 мин 
при 460°С

1.6 230 ± 5 345 ± 5 24 ± 1

ТМО; отжиг 30 мин при 460°С [42] Нерекристаллизо-
ванная структура

270 ± 5 385 ± 3 14 ± 2

Al–4.9Mg–1.2Mn–0.1Cr ВИК 350°С ∑e = 12* [49] 1.7 265 ± 3 400 ± 4 13 ± 1

Al–5.6Mg–0.8Mn–0.7Zn–0.1Cr ВИК 350°С ∑e = 7.2* [39] ~2 мкм и ~35 мкм** 300 ± 5 405 ± 4 17 ± 1

Al–5Mg–0.2Sc–0.18Mn–0.08Zr 
(1570С)

ВИК 325°С ∑e = 12 [61, 62] 2.2 235 ± 5 360 ± 5 38 ± 3

ВИК 325°С далее 250°С ∑e = 18 [62] 1.9 260 ± 5 370 ± 4 33 ± 3

ВИК 250°С далее 175°С, ∑e = 24 [63] 1.0 315 ± 10 385 ± 10 32 ± 3
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зерном, а также дисперсионным упрочнением.
Прочностные характеристики исследуемого
сплава выше, чем характеристики полученных в
тех же условиях сплавов без Sc, а относительное
удлинение ниже, что обусловлено влиянием на-
норазмерных L12-дисперсоидов. Скандий повы-
шает предел текучести благодаря дисперсионно-
му (по механизму Орована) и субструктурному
упрочнению, но снижает характеристики пла-
стичности ввиду эффективного закрепления дис-
локаций L12-фазой [59]. Меньшая пластичность в
исследуемом сплаве может быть также следстви-
ем значительной доли эвтектических частиц.

Отжиг при 460°С привел к снижению проч-
ностных характеристик сплава и росту относи-
тельного удлинения с 7 до 24%, что можно объяс-
нить снижением плотности дислокаций ввиду
возврата и рекристаллизации. В сравнении с ВИК,
традиционная обработка, включающая горячую и
холодную прокатку с меньшей суммарной накоп-
ленной деформацией, обеспечила сплаву в ото-
жженном состоянии более высокие прочностные
характеристики и меньшую пластичность ввиду
сохранения нерекристаллизованной структуры
после отжига [42]. Благодаря УМЗ-структуре и
L12-фазе Al3(Sc, Zr) механические свойства ис-
следуемого сплава выше, чем сплавов системы
Al–Mg–Mn–Cr, полученных по аналогичным
схемам обработки, в том числе с использованием
ВИК [49, 60]. Характеристики прочности иссле-
дуемого сплава выше, чем подвергнутого ВИК
сплава 1570С (Al–5Mg–0.2Sc–0.18Mn–0.08Zr) с
более высоким содержанием Sc [61–63].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследовано деформационное поведение и
эволюция микроструктуры сплава Al–4.9% Mg–
0.9% Ni–0.9% Fe–0.2% Zr–0.1% Sc–0.05% Si в
процессе всесторонней изотермической ковки
(ВИК) при температуре 350°С и накопленной де-
формации до 14.4 и последующего отжига при
460°С. Определены механические свойства спла-
ва при комнатной температуре.

С использованием метода конечных элемен-
тов проведен анализ формоизменения образца
при ВИК в закрытом штампе, показавший суще-
ственную неоднородность деформации и значи-
тельное влияние трения. Предложен способ по-
строения кривых “напряжение–деформация” по
диаграммам нагружения, позволяющий учесть
влияние трения.

Перед началом ВИК структуру сплава состав-
ляли алюминиевый твердый раствор, 6.3% частиц
фазы Al9FeNi размером 1.7 мкм с коэффициентом
формы 0.7 и дисперсоиды L12–Al3(Sc, Zr)-фазы
размером 10–12 нм. Накопленная деформация

∑e = 14.4 обеспечивала формирование однород-
ной структуры со средним размером частиц фазы
Al9FeNi 1.1 мкм и их коэффициентом формы 0.9,
при этом параметры частиц L12-фазы не меня-
лись. С увеличением накопленной деформации с
4.8 до 9.6 доля рекристаллизованной структуры в
центральном поперечном сечении образца увели-
чилась с 10 до 70%, а при 14.4 достигла 90%.

После ВИК с накопленной деформацией 14.4
средний размер зерен составил 1.3 мкм, доля ма-
лоугловых границ 20%. Благодаря ультрамелко-
зернистой структуре, наноразмерным дисперсои-
дам L12-фазы и субструктурному упрочнению
сплав демонстрировал высокие прочностные ха-
рактеристики, предел текучести 440 МПа, предел
прочности 475 МПа при относительном удлине-
нии 7%.

Постдеформационный отжиг при 460°С обес-
печил формирование однородной рекристалли-
зованной структуры с размером зерна 1.6 мкм и
долей малоугловых границ субзерен 8%. Благода-
ря термически стабильной ультрамелкозерни-
стой структуре отжиг после ВИК обеспечивает
сочетание повышенных для рекристаллизован-
ного состояния характеристик прочности (пере-
дел текучести 230 МПа, предел прочности
345 МПа) при относительном удлинении 24%.

Анализ деформационного поведения и ме-
ханических свойств выполнен в рамках гранта
НШ-1752.2022.4, микроструктурный и конеч-
но-элементный анализ в рамках задач
РНФ 17-79-20426. 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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Для улучшения баланса прочности и пластичности сплава Al–6% Ca–8% Cu (мас. %) применена де-
формация методом кручения под высоким давлением (КВД) с последующим отжигом. Структура
сплава в литом состоянии состояла в основном из двух эвтектик [(Al) + AlCaCu] и [(Al) + (Al,Cu)4Ca +
+ AlCaCu]. КВД с тремя оборотами приводит к формированию преимущественно субмикрокри-
сталлической структуры, измельчению эвтектических частиц и их более равномерному распределе-
нию в объеме образца, сегрегированию кальция из частиц AlCuCa и (Al,Cu)4Ca и пересыщению
твердого раствора (Al) медью. Такая структура обеспечивает упрочнение сплава в 3.5 раза, но спо-
собствует его охрупчиванию. Последующий отжиг при 400°С позволяет достичь хорошего баланса
прочности и пластичности сплава.
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ВВЕДЕНИЕ
Эффективным способом повышения проч-

ностных свойств алюминия и его сплавов являет-
ся использование методов больших пластических
деформаций (кручение под высоким давлением,
равноканальное угловое прессование, аккумули-
руемая прокатка, ротационная ковка и др.) [1–9].
Однако у такого способа упрочнения есть недо-
статок – наблюдаемое во многих случаях, наряду
с многократным повышением прочности, сниже-
ние пластичности материала. Так, в работе [10]
деформация методом кручения под высоким дав-
лением обработанного на твердый раствор сплава
Al–Cu–Mg привела к 2-кратному повышению
прочности, однако образцы при растяжении раз-
рушались в упругой области.

Хорошо известно, что оптимизацией режимов
деформационно-термической обработки часто
можно улучшить пластичность алюминиевого
сплава при сохранении высокой прочности [1].

В последнее время появилось значительное
количество исследований алюминиевых сплавов,
легированных кальцием [11, 12]. Эти сплавы вы-
сокотехнологичны при литье и деформационной
обработке, имеют пониженную плотность и вы-

сокую коррозионную стойкость, средние и высо-
кие прочностные свойства. Как правило, струк-
тура этих сплавов включает алюминиевый твер-
дый раствор (Al) и большую долю эвтектики
[(Al) + Al4Ca] и/или набор более сложных много-
компонентных высокодисперсных эвтектик. Та-
кие сплавы можно назвать “естественные компози-
ты”. Кроме того, имеется возможность упрочнять
алюминиевый твердый раствор (Al) традиционны-
ми элементами (Zn, Mg, Cu), поскольку кальций
практически нерастворим в алюминии. Ранее было
установлено, что цинк и медь растворяются не
только в (Al), но и в эвтектической фазе Al4Ca, обра-
зуя соединения (Al,Zn)4Ca и (Al,Cu)4Ca. Система
Al–Ca–Cu изучалась авторами работы [13]. Пред-
ставляет интерес исследовать возможность улуч-
шить комплекс механических свойств сплавов
этой системы методами больших пластических
деформаций, поскольку закалка и старение не да-
ют максимального эффекта из-за перераспреде-
ления меди между (Al) и фазой Al4Ca.

В данной работе метод кручения под высоким
давлением с последующим отжигом применен
для улучшения баланса прочности и пластично-
сти сплава Al–6% Ca–8% Cu.

УДК 669.71:539.89:539.4

ПРОЧНОСТЬ
И ПЛАСТИЧНОСТЬ
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МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЯ

В качестве материала для исследования взят экс-
периментальный алюминиевый сплав Al–6% Ca–
8% Cu (мас. %) в исходно литом состоянии.

Деформацию методом кручения под высоким
давлением (КВД) осуществляли на установке ти-
па наковальни Бриджмена со стесненной геомет-
рией штампов на образцах диаметрами 9 и 20 мм и
исходной толщиной 0.7 и 1.4 мм соответственно,
при комнатной температуре и давлении P = 6 ГПа.
Для образцов диаметром 9 мм число оборотов со-
ставило N = 1; 5 и 10, а для образцов диаметром
20 мм – N = 1; 3 и 5.

Электронно-микроскопические исследования
проводили на тонких фольгах с помощью просве-
чивающего электронного микроскопа JEM-2100
(JEOL) с ускоряющим напряжением 200 кВ.
Фольги готовили, утоняя КВД-диски диаметром
20 мм до толщины ~100 мкм механическим шли-
фованием. Далее из утоненного диска с использо-
ванием лазерного излучения вырезали пробы
диаметром 3 мм и окончательно утоняли их с по-
мощью струйной электрополировки в электроли-
те состава: азотная кислота + метанол. Химиче-
ский анализ частиц и твердого раствора (Al) про-
водили с помощью микрорентгеноспектрального
анализа (МРСА). Размер структурных элементов
(кристаллиты, частицы) измеряли по светлополь-
ным изображениям в программе ImageExpert (не
менее 100 измерений для образца каждого состо-
яния). Дополнительно структуру изучали мето-
дом сканирующей электронной микроскопии на
приборе TESCAN VEGA Compact.

Микротвердость по Виккерсу сплава в литом
состоянии и после КВД измеряли с помощью
микротвердомера Micromet 5101 при нагрузке
50 г. Для литого образца делали 9 отпечатков ин-
дентором случайным образом. Микротвердость
образцов после КВД измеряли на двух взаимно-
перпендикулярных диаметрах нижней полиро-
ванной поверхности; шаг измерения составил 0.5
и 1 мм для образцов диаметром 9 и 20 мм, соответ-
ственно (по три измерения на точку).

Для изучения термической стабильности упроч-
ненного состояния образцы диаметром 20 мм после
КВД нагревали в электропечи в интервале темпе-
ратур от 100 до 400°С (с шагом в 50°С и выдерж-
кой 1 ч), охлаждали и измеряли микротвердость в
трех зонах образца: на периферии, на середине ра-
диуса и в центре (по 6 измерений на точку).

Для испытаний на растяжение использовали
плоские миниатюрные образцы общей длиной
12 мм и длиной рабочей части 5 мм, вырезанные
из сплава до и после КВД, причем в последнем
случае рабочая часть разрывного образца соответ-
ствовала середине радиуса КВД-диска диаметром
20 мм. Испытания проводили с помощью маши-

ны INSTRON 5966 со скоростью растяжения
0.002 с–1. Испытывали по 3 образца на каждое со-
стояние сплава.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Микроструктура сплава в литом состоянии по-
казана на рис. 1а. Согласно данным МРСА, она
содержит две эвтектики, расположенные в виде
чередующихся полос шириной 10–20 мкм: в со-
став светлой, менее дисперсной эвтектики входит
около 4 мас. % Са и около 15 мас. % Cu, а более
тонкая серая эвтектика содержит около 6 мас. %
Ca и 5.5 мас. % Cu. Из ранее проведенных работ
известно, что медь в Al–Ca сплавах растворяется
в соединении Al4Ca, замещая атомы алюминия.
При этом образуется фаза (Al,Cu)4Ca [13].

Небольшое (около 2 мас. %) количество меди
находится в твердом растворе. Учитывая высокое
содержание меди в светлой эвтектике можно
предположить, что в ней присутствует уже тройное
соединение AlCaCu. Серая эвтектика имеет более
тонкое строение, поэтому можно предположить,

Рис. 1. Микроструктура сплава Al–6% Ca–8% Cu (а) в
литом состоянии и (б) после отжига при 580°С, 3 ч
(СЭМ).
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что это тройная эвтектика [(Al) + (Al,Cu)4Ca +
+ AlCaCu]. Кроме этого в структуре сплава при-
сутствовало малое количество фазы Al2Cu.

Для уточнения состава эвтектики сплав подвер-
гали отжигу при 580°С, 3 ч с целью укрупнения ча-
стиц и получения более равновесного состояния
(рис. 1б). Данные МРСА подтвердили наличие фа-

зы (Al,Cu)4Ca, содержащей 24.7 мас. % Ca и
17.4 мас. % Cu и тройного соединения AlCaCu,
содержащего 9.5 мас. % Ca и 36.7 мас. % Cu.

Микроструктура сплава, полученная в образце
диаметром 20 мм после трех оборотов КВД, показа-
на на рис. 2. КВД привело к формированию пре-
имущественно субмикрокристаллической структу-

Рис. 2. Микроструктура образца сплава Al–6% Ca–8% Cu диаметром 20 мм после КВД с числом оборотов N = 3
(ПЭМ): (а–в) вблизи середины радиуса; (г–е) между серединой радиуса и центром (а–в) при разном увеличении,
(г‒е) разные участки структуры.
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ры с повышенной плотностью дислокаций. Преоб-
ладающий размер кристаллитов составил 100–
200 нм, однако встречаются кристаллиты разме-
ром до 600–700 нм (рис. 2а–2в). Кроме этого, в
результате КВД эвтектические частицы измельча-
ются и более равномерно распределяются в объеме
образца. Размер частиц после КВД лежит в диапазо-
не от 100 до 10 нм. По данным МРСА присутствуют
частицы нескольких типов – частицы тройного
соединения AlCuCa с различным соотношением
кальция и меди и частицы Al2Cu. Также наблюда-
ются полупрозрачные области структуры, кото-
рые обогащены кальцием и могут являться местами
его сегрегаций. Концентрация меди в твердом рас-
творе (Al) достигает 6–10 мас. %. Таким образом, в
процессе КВД происходит перераспределение Cu
между твердым раствором (Al) и частицами
(Al, Cu)4Ca и AlCaCu, а также обеднение этих ча-
стиц кальцием.

С удалением от периферии диска к его центру
структура становится более неоднородной
(рис. 2г–2е). Уменьшение дисперсности структу-
ры в направлении от периферии диска к его цен-

тру хорошо видно на СЭМ-изображениях; в цен-
тре образца сохраняются большие области неиз-
мельченной эвтектики (рис. 3).

Микротвердость литого сплава составила 98 ±
± 2 HV. Характер изменения микротвердости с
увеличением числа оборотов КВД различен для
образцов диаметром 9 и 20 мм. Так, в образцах
диаметром 9 мм после КВД с 1-м оборотом значе-
ния микротвердости равномерно повышаются до
190 ± 2 HV, т.е. в 2 раза (рис. 4). Увеличение числа
оборотов до N = 5 приводит к появлению гради-
ента микротвердости на поверхности образца: зна-
чения микротвердости монотонно увеличиваются
от центра к периферии диска. Максимальные зна-
чения на периферии достигают 270 ± 12 HV, что в
2.7 раз выше микротвердости литого сплава. Уве-
личение числа оборотов до N = 10, напротив, вы-
зывает небольшое снижение микротвердости, что
ранее наблюдалось и на других сплавах [14].

В образцах диаметром 20 мм после КВД уже с
1-м оборотом образуется градиент микротвердо-
сти: значения микротвердости на краях диска по-
вышаются до 240 ± 12 HV, т.е. в 2.5 раза, в то время

Рис. 3. Микроструктура образца сплава Al–6% Ca–8% Cu диаметром 20 мм после КВД с числом оборотов N = 3 (СЭМ):
а – периферия; б – середина радиуса; в – центр.

(а) (б) (в)

100 мкм 100 мкм 100 мкм

Рис. 4. Распределение значений микротвердости по поверхности образцов сплава Al–6% Ca–8% Cu диаметром 9 мм
после КВД.
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Рис. 5. Распределение значений микротвердости по поверхности образцов сплава Al–6% Ca–8% Cu диаметром 20 мм
после КВД.
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как в центре составляют 130 ± 12 HV (рис. 5). С
увеличением числа оборотов до N = 3 градиент
микротвердости усиливается за счет увеличения
микротвердости на периферии – до 327 ± 10 HV.
Увеличение числа оборотов до N = 5 вызывает по-
вышение микротвердости в центре диска до 211 ±
± 8 HV, в то время как микротвердость на перифе-
рии увеличивается слабо – до 341 ± 12 HV. При
этом усиливается неоднородность распределения
микротвердости по поверхности диска, что может
быть связано с образованием длинных (до 5 мм)
трещин в процессе КВД и вызванным этим неод-
нородным пластическим течением образца. Из-
за появления трещин число оборотов для образ-
цов диаметром 20 мм ограничивали N = 5. Таким
образом, при одинаковом числе оборотов на пе-

риферии образцов диаметром 20 мм микротвер-
дость более высокая по сравнению с образцами
диаметром 9 мм.

Упрочненное состояние сплава, достигнутое
за счет КВД, сохраняется после отжига при тем-
пературе около 150°С (рис. 6). Повышение темпе-
ратуры отжига до 200°С (выдержка 1 ч) вызывает
снижение микротвердости на 15–25%. Дальней-
шее повышении температуры отжига до 250–
400°С приводит к монотонному снижению мик-
ротвердости.

При этом наименьший темп снижения микро-
твердости наблюдается в центре диска – в сред-
нем на 4% на каждые 50°С. Темп снижения мик-
ротвердости на середине радиуса диска и на его
периферии сопоставим – в среднем на 15 и 18% на
каждые 50°С соответственно. При всех темпера-
турах отжига наибольшая микротвердость сохра-
няется на периферии диска, наименьшая – в его
центре, однако с повышением температуры от-
жига разница в значениях микротвердости между
периферией и центром диска уменьшается. По-
сле отжига при 400°С микротвердость в центре
диска соответствует микротвердости сплава в ли-
том состоянии, а на периферии – выше на 20%.

Микроструктура образца диаметром 20 мм после
КВД с числом оборотов N = 3 и последующего отжи-
га при 400°С показана на рис. 7. Отжиг приводит к
росту кристаллитов в ~2.5 раза и уменьшению плот-
ности дислокаций в теле кристаллитов (рис. 7а, 7б).
В структуре преобладают кристаллиты, разделен-
ные в основном большеугловыми границами,
размером 350–500 нм, но встречаются и кристал-
литы размером до 1 мкм. Кроме этого наблюдает-
ся существенное уменьшение количества частиц
вторых фаз в структуре за счет их укрупнения и

Рис. 6. Изменение микротвердости при нагреве с изо-
хронными выдержками образца сплава Al–6% Ca–
8% Cu диаметром 20 мм после КВД с числом оборотов
N = 3.
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коалесценции. При этом концентрация меди в
твердом растворе (Al) уменьшается до 1–3 мас. %.
Преобладающий размер частиц составил 300–
500 нм (рис. 7а), но сохраняются и наноразмер-
ные частицы 10–20 нм (рис. 7в).

Механические свойства, полученные при рас-
тяжении образцов сплава до и после КВД, приве-
дены в табл. 1.

В исходном литом состоянии пределы текуче-
сти и прочности сплава составили 173 и 186 МПа,
соответственно, при практически нулевом отно-
сительном удлинении.

Разрушение при растяжении образцов после
3-х оборотов КВД происходит еще в упругой об-
ласти при напряжении около 150 МПа из-за силь-
ного охрупчивания сплава в процессе КВД и обра-
зования трещин. Это связано с сильным упрочне-
нием твердого раствора (Al) из-за его пересыщения
медью, а также с большой плотностью дисперс-
ных частиц в структуре, которые, с одной сторо-
ны, обеспечивают упрочнение сплава по меха-
низму Орована, с другой – сильно уменьшают ве-
личину пробега дислокаций, что и приводит к
потере пластичности.

Отжиг сплава после КВД с числом оборотов
N = 3 при температуре 250 и 350°С в течение 1 ч
вызывает резкое увеличение прочности сплава –
до 490 и 337 МПа соответственно, однако пла-
стичность остается нулевой, и разрушение образ-
цов также происходит в упругой области.

С повышением температуры отжига до 400°С
на кривой растяжения появляется область лока-
лизованной деформации, относительное удлине-
ние сплава увеличивается в среднем до 4%, при
этом пределы текучести и прочности составляют
334 и 345 МПа соответственно, что в 2 раза выше
по сравнению с характеристиками сплава в литом
состоянии. Это связано с изменением микро-
структуры сплава при отжиге. Рост зерна, умень-
шение плотности дислокаций и обеднение твер-
дого раствора (Al) медью приводят к снижению
прочности. Рост и коалесценция мелких частиц
приводит к увеличению расстояния между смеж-
ными частицами, что также снижает эффектив-
ность упрочнения по механизму Орована, но при
этом увеличивает длину пробега дислокаций, что
способствует увеличению пластичности.

Несколько больший уровень прочности до-
стигается на сплаве после КВД с числом оборотов
N = 5 и отжига при 400°С, однако относительное
удлинение не превышает 1.5%.

Наибольшая прочность (в 2.5 раза выше по
сравнению с прочностью литого сплава) при от-
носительном удлинении около 1% достигается на
сплаве после КВД с числом оборотов N = 1 и от-
жига при 250°С.

Таким образом, только сочетание деформации
КВД на 3-и оборота с отжигом при 400°С обеспе-

чивает сочетание высокой прочности и удовле-
творительной пластичности сплава. Можно пред-
положить, что низкая пластичность образца по-
сле одного оборота связана с сохранением сильно
неоднородной структуры в сплаве, а после 5-ти
оборотов – с образованием трещин в образце еще
в процессе КВД.

Рис. 7. Микроструктура сплава Al–6% Ca–8% Cu по-
сле КВД (середина радиуса образца диаметром 20 мм)
с числом оборотов N = 3 и последующего отжига при
400°С (ПЭМ) (а–в) при разном увеличении.
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РОГАЧЕВ и др.

ВЫВОДЫ

1. В сплаве Al–6% Ca–8% Cu (мас. %) дефор-
мация КВД с тремя оборотами приводит к фор-
мированию преимущественно субмикрокристал-
лической структуры, измельчению эвтектических
частиц и их более равномерному распределению в
объеме образца, сегрегированию кальция из ча-
стиц AlCuCa и (Al, Cu)4Ca и пересыщению твер-
дого раствора (Al) медью до 6–10 мас. %.

2. Отжиг после КВД при температуре 400°С
(выдержка 1 час) приводит к росту кристаллитов в
~2.5 раза, росту и коалесценции частиц, умень-
шению плотности дислокаций в теле кристалли-
тов и уменьшению концентрации меди в твердом
растворе (Al) до 1–3 мас. %.

3. Деформация КВД и отжиг при температуре
400°С позволяет достичь хорошего баланса проч-
ности и пластичности сплава: пределы текучести
и прочности сплава составляют 334 и 345 МПа со-
ответственно, что в 2 раза выше по сравнению с
характеристиками литого сплава, при относи-
тельном удлинение 3–5%.
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Таблица 1. Механические свойства сплава Al–6% Ca–8% Cu до и после КВД и отжига

Сплав, обработка Режим отжига Предел текучести, 
МПа

Предел прочности, 
МПа

Относительное 
удлинение, %

Литой Без отжига 173 ± 6 186 ± 5 0
КВД, N = 1 250°С, 1 ч 430 ± 6 484 ± 7 1.0 ± 0.5
КВД, N = 3 Без отжига – 150 ± 18 0
КВД, N = 3 250°С, 1 ч – 490 ± 12 0
КВД, N = 3 350°С, 1 ч – 337 ± 28 0
КВД, N = 3 400°С, 1 ч 334 ± 11 345 ± 14 4 ± 1
КВД, N = 5 400°С, 1 ч 346 ± 9 375 ± 9 1.0 ± 0.5
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