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Методами рентгенографии и просвечивающей электронной микроскопии исследованы фазовые 
превращения в аморфном сплаве Co67Si12B9Fe7Nb5 при отжиге при температурах до 950°C. Установ-
лено, что в  температурном диапазоне 700–950°C происходит расщепление дифракционных 
отражений от  твердого раствора на  основе ГЦК-Co. Расщепление дифракционных отражений 
увеличивается при повышении температуры отжига до  950°C, свидетельствуя о  протекании 
распада твердого раствора на основе ГЦК-Co на две фазы с той же решеткой. Выдвинуто предпо-
ложение о возможном механизме наблюдаемого превращения. Обнаружено, что при высокотем-
пературном отжиге образуется также небольшое количество фазы на  основе ГПУ-Co. Опреде-
лено влияние термической обработки на механические свойства сплава: микротвердость сплава 
на начальных стадиях кристаллизации увеличивается, а после отжига при 900 и 950°C микротвер-
дость образцов значительно падает; образцы становятся пластичными, легко меняющими свою 
форму без разрушения. Такое изменение микротвердости может быть связано с формированием 
более стабильной равновесной структуры с увеличенным размером кристаллов, что подтвержда-
ется данными электронной микроскопии.
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ВВЕДЕНИЕ

Нанокристаллические металлические мате-
риалы, полученные контролируемой кристалли-
зацией металлических стекол и  представляющие 
собой композитную аморфно-нанокристалли-
ческую структуру, обладают рядом высоких фи-
зико-химических свойств  [1‒3]. Формирование 
нанокристаллов в изотропной аморфной матрице 
при разных типах воздействия (термообработке, 
деформировании, облучении) может приводить 
к  созданию кардинально разной структуры: 
однородному распределению нанокристаллов 
в  аморфной матрице, образованию слоистой 
структуры, зарождению нанокристаллов в  выде-

ленных областях, например, в областях локализа-
ции пластической деформации (полосах сдвига) 
[4‒7]. При этом сами нанокристаллы могут быть 
равноосными со  случайной ориентацией, опре-
деленным образом ориентированными, столб-
чатыми, дендритными и  т.д. Следствием этого 
являются разные физические свойства. Среди 
аморфно-нанокристаллических материалов есть 
сплавы с рекордными прочностными свойствами 
и  сплавы с  магнитомягкими или магнитотвер-
дыми свойствами  [8‒12]. Например, прочность 
аморфных сплавов на  основе алюминия, содер-
жащих 6‒15% переходного металла (Fe, Co, Ni)  
и  несколько процентов редкоземельного ме-
талла, достигает ~1.6 ГПа  [13]. Такие значения 
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прочности сопоставимы с  прочностью инстру-
ментальной стали, а  их удельный вес примерно 
в 2.5 раза меньше. Нанокристаллические сплавы 
на  основе железа, кобальта характеризуются вы-
сокими магнитными свойствами [14‒18]. В этой 
группе особенно привлекательными являются 
сплавы на основе Co‒Fe‒B, характеризующиеся 
хорошими магнитомягкими свойствами [19]. Они 
обладают высокой температурой Кюри и отлича-
ются сохранением высокой индукции насыщения 
при повышенных температурах, превосходя пока-
затели многих аналогов на основе железа [20‒23]. 
Нанокристаллические сплавы этой группы могут 
обладать и хорошими прочностными свойствами.

Известно, что прочностные свойства твердых 
тел существенно зависят от их структуры [24‒26]. 
В работе [27] было показано, что в сплаве Al88Ni6Y6 
зависимость микротвердости от  размера нано-
кристаллов в  диапазоне размеров от  5 до  15 нм 
подчиняется обратному закону Петча‒Холла. 
Такое поведение микротвердости может быть 
обусловлено взаимодействием нанокристаллов 
с  полосами сдвига, поскольку нанокристаллы 
могут служить барьерами для их  движения  [28]. 
Как следствие, степень влияния нанокристаллов 
на  прочностные свойства материала зависит 
и  от их  количества  [29‒32]. В  работе [33] было 
показано, что микротвердость сплавов Al90Y10 
и Al87Ni8Gd5 растет с увеличением доли нанокри-
сталлической фазы. Прочностные характеристи-
ки могут существенно изменяться и  при изме-
нении фазового состава  [34]. В  работе  [35] было 
обнаружено немонотонное изменение пласти-
ческой деформации сплава Zr50Ti16.5Cu14Ni18.5 при 
растяжении in situ при повышенных температурах. 
При температуре ниже 325  К  в образцах наблю-
дался хрупко-пластичный переход; с  повышени-
ем температуры пластическая деформация резко 
возрастала, и происходил переход от гетерогенной 
к однородной деформации. Затем при 685 К пла-
стическая деформация достигала промежуточного 
максимума 140%, при дальнейшем повышении 
температуры пластичность уменьшалась (до 80%), 
после чего вновь росла до  335% при 775 К.  Эти 
изменения свойств были связаны и с изменения-
ми структуры: на  ранней стадии кристаллизации 
наблюдалось образование метастабильных фаз; 
после деформирования при 723 К сплав имел на-
нокристаллическую структуру с нанокристаллами 
размером 20‒30 нм, равномерно распределенными 
в аморфной матрице. Таким образом, изменения 
и  параметров структуры (размера нанокристал-
лов и  их количества, морфологии кристаллов), 
и фазового состава оказывают решающее влияние 
на изменение физических свойств.

Как отмечалось выше, нанокристаллические 
сплавы на  основе Со‒Fe‒B, характеризуются 
высокой температурой Кюри и  высокой индук-
цией насыщения при повышенных температурах, 
что дает возможность использования этих ма-
териалов в  широком температурном диапазоне. 
Кроме того, ранее проведенные исследования 
показали, что сплавы этой группы могут обладать 
и хорошими прочностными свойствами. Поэтому 
одной из  важных задач является исследование 
формирования нанокристаллической структуры 
с  определенными структурными параметрами, 
что возможно лишь при наличии полной картины 
фазовых превращений, происходящих при пере-
ходе из аморфного состояния в равновесное кри-
сталлическое. Целью настоящей работы является 
исследование фазовых превращений при кристал-
лизации аморфного сплава Сo67Si12B9Fe7Nb5.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Аморфный сплав Сo67Si12B9Fe7Nb5 был получен 

скоростной закалкой расплава по  одновалковой 
схеме, скорость охлаждения составляла 106 К/с. 
Слиток предварительно выплавлялся дуговой 
плавкой в  очищенном аргоне, чистота исходных 
компонентов составляла > 99.9%. Закаленные об-
разцы представляли собой ленту толщиной 30 нм 
и  шириной ~1  см. Состав закаленных лент кон-
тролировался методом локального рентгеноспек-
трального микроанализа с  помощью приставки 
для сканирующего электронного микроскопа 
ZeissSupra 50VP.  Точность определения состава 
всех компонентов, кроме бора, составила около 
0.1 aт. %. 

Образцы подвергали изотермическому отжигу 
в  печи сопротивления СУОЛ в  температурном 
интервале 500‒950°С, продолжительность отжига 
составляла один час. Исследования структуры 
проводились методами рентгенографии и  про-
свечивающей электронной микроскопии (ПЭМ). 
Рентгеноструктурные исследования проводи-
лись на  рентгеновском дифрактометре ДРОН-8 
с  использованием CoKα-излучения. При съемке 
использовалась система быстрой регистрации 
с  линейным стриповым позиционно-чувстви-
тельным детектором Mythen 2R 1D (время считы-
вания 89 мкс). При использованных условиях шаг 
съемки составлял 0.014°, а при съемке эталонного 
образца — 0.005°. Электронно-микроскопические 
исследования осуществлялись на  электронном 
микроскопе JEOL-100 CXII, фольги для электрон-
но-микроскопических исследований готовились 
ионным утонением. 
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Контроль структуры осуществлялся на  ка-
ждом этапе обработки образцов (непосредствен-
но после закалки и  после каждой термообра-
ботки), для рентгеноструктурных исследований 
использовались специальные подложки, не даю-
щие собственных отражений [36]. При обработке 
спектров применялись программы, позволяю-
щие проводить сглаживание, коррекцию фона 
и  разделение перекрывающихся максимумов. 
При исследовании частично-кристаллических 
образцов проводилось разделение экспери-
ментальных максимумов на  рентгенограммах 
на дифракционную составляющую (от нанокри-
сталлов) и  диффузную (рассеяние от  аморфной 
фазы). Для разложения применялась стандарт-
ная программа  [37] с  использованием функции 
Фойгта, представляющей собой комбинацию 
функций Гаусса и Лоренца. Размер нанокристал-
лов оценивался по полуширине дифракционного 
максимума [38].

Микротвердость измеряли на  приборе  
ИТВ-1-I-МС (ООО “Метротест”, Россия), осна-
щенного камерой MC-5.3 с программным обеспе-
чением “LOMO-Microsystems MCview”. Нагрузка 
составляла 25 и 50 г. Микротвердость определяли 
по результатам 10 измерений на каждом образце. 
Случайная погрешность измерений оценивалась 
с помощью критерия Стьюдента. Доверительный 
интервал был рассчитан с доверительной вероят-
ностью P = 0.95.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
Стадии кристаллизации аморфного сплава 

Сo67Si12B9Fe7Nb5 подробно были исследованы 
в  [39]. Было установлено, что кристаллизация 
начинается с  образования нанокристаллов фазы 
с  ОЦК-решеткой. При повышении температуры 
отжига происходило образование известных кри-
сталлических фаз: Co16Nb6Si7, ГЦК-фаза на осно-
ве кобальта, Co23B6 и Co2Si. При этом наблюдалось 
уменьшение параметра решетки ОЦК-фазы, что 
может быть связано с  уменьшением концентра-
ции ниобия в твердом растворе.

В настоящей работе основное внимание было 
уделено фазовым превращениям, происходящим 
при высоких температурах и  ведущим к  образо-
ванию равновесной кристаллической структуры, 
а  также изменению механических свойств (ми-
кротвердости). На рис. 1 показаны рентгенограм-
мы сплава Сo67Si12B9Fe7Nb5, отожженного в  те-
чение одного часа при 900°С (кривая 1)  и  950°С 
(кривая  2). Для наглядности кривые смещены 
относительно друг друга вдоль оси ординат.

На первый взгляд кривые выглядят примерно 
одинаковыми, за исключением снижения интен-
сивности некоторых слабых рефлексов (напри-
мер, на углах 57.3°, 68.6°, 89°, 92° и др.). Однако 
при более подробном анализе обнаруживается бо-
лее существенное различие, а именно: расщепле-
ние рефлексов, относящихся к ГЦК-фазе — твер-
дому раствору компонентов в ГЦК-Со. На рис. 2 
на  примере отражения (200) показано типичное 
разложение дифракционной линии: приведены 
экспериментальный пик (1), составные его части 
(2, 3) и суммарная кривая (4 ‒ сумма отражений 
2 и 3).
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Рис.  1. Рентгенограммы сплава Сo67Si12B9Fe7Nb5, 
отожженного в течение одного часа при 900°С (кри-
вая 1) и 950°С (кривая 2).
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Рис.  2. Отражение (200) рентгенограммы образца, 
отожженного при 950°С.
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 Расщепление дифракционных линий присут-
ствует для всех рефлексов ГЦК-фазы, но  с уве-
личением угла дифракции эти изменения стано-
вятся более наглядными. На рис. 3, 4 приведены 
результаты разложений отражений (220) и  (311) 
образцов, отожженных при указанных температу-
рах. Как и в предыдущем случае, кривая 1 ‒ экс-
периментальный пик, кривые 2 и  3 ‒ составные 
его части. На этих рисунках кривая 4 (суммарная) 
не  приведена, чтобы не  загромождать рисунки. 
На  ряде рисунков (3а, 3б, 4а, 4б, 5)  стрелками 
указаны отражения или участки (ветви) близко 
расположенных отражений других фаз. Бóльшая 
их  часть находится на  рентгенограммах образца, 
отожженного при 900°С.  Поскольку образец 
содержит пять компонентов, а  структура явля-
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Рис.  3. Отражение (220) рентгенограмм образцов, 
отожженных в  течение одного часа при 900°С (а) 
и 950°С (б).
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Рис.  4. Отражение (311) рентгенограмм образцов, 
отожженных в  течение одного часа при 900°С (а) 
и 950°С (б).
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Рис.  5. Отражение (220) рентгенограммы образца, 
отожженного в течение одного часа при 900°С (кри-
вая 1) и 950°С (кривая 2).
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ется многофазной, заметная часть отражений 
от разных фаз накладывается друг на друга. При 
разложении отражений на составляющие (левый 
и правый субпики) вклад отражений (или их ча-
стей), указанных стрелками, учитывался, но  на  
рисунках они не  показаны, чтобы не  загромо-
ждать картину.

Данные расчетов приведены в табл. 1. Из ана-
лиза полученных данных следует:

‒ с повышением температуры отжига дифрак-
ционные отражения, соответствующие ГЦК-фазе, 
смещаются в сторону меньших углов дифракции;

‒ с  повышением температуры левый субпик 
смещается в сторону меньших углов дифракции, 
изменения правого субпика незначительны 
(рис.  5, кривая 1 соответствует отжигу 900°С, 
а кривая 2 — 950°С);

‒ полуширина правого субпика больше, чем 
левого (b1 < b2);

‒ после повышения температуры отжига про-
исходит перераспределение интегральной интен-
сивности субпиков.

Таким образом, при повышении температуры 
отжига от 900 до 950°С продолжаются трансфор-
мации структуры сплава. Уменьшение интенсив-
ности ряда отражений особенно хорошо заметно 
на  рис.  3, 4, на  которых видно уменьшение ин-
тенсивности пиков, отмеченных стрелками. Для 
проверки смещения дифракционных отражений 
от  ГЦК-фазы проводился анализ положения 
дифракционных линий других кристаллических 
фаз, присутствующих в образце. При повышении 
температуры отжига от  900 до  950°С никаких 
изменений в  положении дифракционных ли-
ний, соответствующих другим кристаллическим 
фазам, не  наблюдалось. Смещение отражений 
от  ГЦК-фазы является небольшим. Оно прояв-
ляется и  при более низких температурах отжига 
(800°С); изменение межплоскостных расстояний 
при этой температуре находится вблизи предела 
точности измерения. Изменение межплоскост-
ных расстояний является монотонным и  растет 
с  повышением температуры отжига. Смещение 

дифракционных отражений, соответствующих 
ГЦК-фазе, в  сторону меньших углов дифрак-
ции (отражающее увеличение межплоскостных 
расстояний и, естественно, параметра решетки 
ГЦК-фазы) указывает на распад твердого раствора 
или, точнее, уменьшение в ГЦК-фазе компонен-
тов с меньшим размером атомов. В данном сплаве 
такими компонентами являются Fe, Si и B. Сле-
дует отметить, что после отжига при 950°С поло-
жение левого субпика практически соответствует 
чистому ГЦК-Со. 

Очень важным моментом является не  просто 
смещение отражений ГЦК-фазы, но и их расще-
пление (рис.  2, 3, 4). Это расщепление заметно 
и  на рис.  1, особенно в  области больших углов, 
но  более явно выражено на  рис.  2, 3, 4. Такое 
изменение рентгенограмм наблюдалось и  при 
более низких температурах (после отжига при 
800°С и даже 700°С), но в этих случаях оно нахо-
дилось на грани точности измерения. Разделение 
дифракционных максимумов и увеличение этого 
разделения в  процессе фазового превращения 
указывают на возможность протекания этого пре-
вращения по  типу спинодального распада, как, 
например, в  [40]. Полуширина правых субпиков 
больше, чем левых, что указывает на  меньшие 
размеры кристаллов фазы с меньшим значением 
параметра решетки.

Важно отметить следующее. В  процессе фа-
зовых превращений в  структуре отожженного 
сплава появляется равновесная фаза ГПУ-Со. 
Часть отражений ГЦК-Со и ГПУ-Со очень близки 
и  можно было бы предположить, что происходит 
не спинодальный распад твердого раствора компо-
нентов сплава в ГЦК-Со, а увеличение количества 
ГПУ-Со. Действительно, часть межплоскостных 
расстояний этих фаз таковы, что это предполо-
жение кажется вполне возможным: например, 
d111-ГЦК (2.046 Å) немного больше d002-ГПУ (2.030 Å), 
d220-ГЦК (1.253 Å) немного больше d110-ГПУ (1.251 Å), 
d311-ГЦК (1.069 Å) немного больше d112-ГПУ (1.065 Å). 
Но расщепление дифракционного отражения (200) 
ГЦК-Со (рис. 2) исключает такое предположение, 
поскольку соответствующего близкого отражения 
в структуре ГПУ-Со нет.

Таблица 1. Некоторые результаты разложения дифракционных отражений ГЦК-фазы

Дифрак. 
пик

900°С 950°С

2θ1 Δ2θ d1, Å d2, Å b1/b2 2θ1 Δ2θ d1, Å d2, Å b1/b2

220 91.21 0.23 1.252 1.249 0.13/0.16 91.03 0.26 1.254 1.251 0.15/0.19

311 113.81 0.33 1.068 1.066 0.21/0.24 113.54 0.40 1.069 1.067 0.20/0.21
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Микротвердость сплава изменялась с  темпе-
ратурой отжига [41‒45]. Полученная зависимость 
микротвердости от  температуры отжига аморф-
ного сплава Сo67Si12B9Fe7Nb5  показана на  рис.  6. 
Микротвердость значительно возрастает после 
отжига при 500°С. Значение микротвердости око-
ло 1400 HV остается приблизительно постоянным 
вплоть до температуры отжига 700°С. Однако ми-
кротвердость образца, отожженного при 900°С, 
демонстрирует значительное изменение, снижа-
ясь до 1050 HV. 

После отжига при 950°С микротвердость 
уменьшается еще более существенно, понижаясь 
до ∼590 HV, что соответствует примерно половине 
микротвердости исходного аморфного сплава. 
Сплав после такого отжига становится пластич-
ным и  легко меняет свою форму под внешним 
воздействием (например, при изгибе). Структура 
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Рис.  6. Зависимость микротвердости сплава 
Сo67Si12B9Fe7Nb5 от температуры отжига.
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Рис. 7. Электронная микроскопия сплава Сo67Si12B9Fe7Nb5, отожженного в течение одного часа при 950°С: светло-
польное изображение (а), темнопольное изображение (б), электронограмма (в), схема электронограммы с проин-
дексированными рефлексами от ГЦК-фазы (г).
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такого отожженного сплава состоит из  зерен 
размером 0.1–1 мкм. Зерна в  основном имеют 
правильную форму. В  зернах ГЦК-фазы наблю-
даются также двойники отжига. Пример такой 
структуры показан на рис. 7а, на рис. 7в показана 
соответствующая электронограмма, а на рис. 7г ее 
схема, на  которой проиндексированы рефлексы 
от ГЦК-фазы. Темнопольное изображение в реф-
лексе ГЦК-Сo (002) показано на рис. 7б. 

Следует также отметить, что в  образце при-
сутствуют зерна ГПУ-Co; соответствующие элек-
тронно-микроскопические изображения (свет-
лопольное и  темнопольное в  рефлексе ГПУ-Co) 
и электронограмма приведены на рис. 8. На рис. 8б 
(темнопольное изображение образца в  рефлек-
се (1100)) показана область, соответствующая 
ГПУ-фазе кобальта. Стоит отметить, что коли-
чество образовавшегося ГПУ-кобальта намного 

меньше количества ГЦК-фазы, что объясняет от-
сутствие характерных пиков на рентгенограммах. 

Эволюция структуры при нагреве исследу-
емого сплава протекает в  несколько стадий. 
На  начальных стадиях кристаллизации образо-
вание нанокристаллов на  основе кобальта со-
провождается перераспределением компонентов 
в  аморфной матрице и, как следствие, измене-
нием его состава. Это приводит к  повышению 
твердости аморфного сплава (рис. 6), например, 
после отжига при 500°С, микротвердость воз-
растает до ∼1400 HV.  Такое повышение микро-
твердости характерно для аморфных сплавов 
на основе переходных металлов [46, 47]. По мере 
продолжения процесса кристаллизации образу-
ются другие интерметаллические фазы, в данном 
случае Co16Si7Nb6, что приводит к  повышению 
микротвердости. После отжига при 900 и  950°С 
резкое снижение твердости может быть связано 

(б)

(в)

250 нм 250 нм

[0001]
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Рис. 8. Электронная микроскопия сплава Сo67Si12B9Fe7Nb5, отожженного в течение одного часа при 950°С: светло-
польное изображение (а), темнопольное изображение (б), электронограмма (в), схема электронограммы с проин-
дексированными рефлексами от ГПУ-фазы (г).
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с  выравниванием структуры и  увеличением 
размера кристаллов после завершения процесса 
кристаллизации.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследования фазовых превращений в аморф-

ном сплаве Co67Si12B9Fe7Nb5 при высоких темпе-
ратурах до 950°C показали, что:

— в температурном диапазоне 700–950°C про-
исходит расщепление дифракционных отражений 
от твердого раствора на основе ГЦК-Co, которое 
усиливается с повышением температуры, что сви-
детельствует о процессе распада твердого раствора 
на основе ГЦК-Co и образовании двух фаз с той 
же решеткой, выдвинуто предположение о  воз-
можном механизме наблюдаемого превращения;

— при высокотемпературном отжиге обра-
зуется небольшое количество фазы на  основе  
ГПУ-Co.

Установлено, что микротвердость сплава на на-
чальных стадиях кристаллизации увеличивается, 
после отжигов при 900 и  950°C микротвердость 
образцов значительно падает, образцы становятся 
пластичными, легко меняющими свою форму без 
разрушения. Наблюдаемое уменьшение микро-
твердости может быть связано с формированием 
более стабильной равновесной структуры с  уве-
личенным размером кристаллов.
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High-Temperature Phase Transformations and the Effect  
of Heat Treatment on the Mechanical Properties  

of the Amorphous Alloy Co67Si12B9Fe7Nb5

D. I. Jimenez Remache1, *, G. E. Abrosimova1, V. V. Chirkova1, A. S. Aronin1

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

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

Phase transformations in the amorphous Co67Si12B9Fe7Nb5 alloy were studied using X-ray diffraction and 
transmission electron microscopy during annealing at temperatures up to 950°C. It was found that splitting 
of diffraction peaks from the FCC-Co solid solution occurs in the temperature range of 700–950°C. The 
splitting of  diffraction peaks increases with increasing annealing temperature to  950°C, indicating 
decomposition of the FCC-Co solid solution into two phases with the same lattice. A possible mechanism 
for  the observed transformation is proposed. A  small amount of  the HCP-Co phase was also found 
to  form during high-temperature annealing. The effect of heat treatment on  the mechanical properties 
of the alloy was determined: the alloy’s microhardness increases during the initial stages of crystallization. 
After annealing at 900 and 950°C, the microhardness of the samples drops significantly, and the samples 
become ductile, easily changing shape without fracture. This change in  microhardness may be related 
to the formation of a more stable equilibrium structure with increased crystal size, as confirmed by electron 
microscopy data.

Keywords: amorphous alloys, phase transformations, heat treatment, crystallization, microhardness, 
transmission electron microscopy, X-ray diffraction. 
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