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ПРОЧНОСТЬ ТУГОПЛАВКИХ СОЕДИНЕНИЙ –  
НОВЫЕ ПОДХОДЫ И РЕЗУЛЬТАТЫ 

 
Андриевский Р.А. 

 
Институт проблем химической физики РАН, Черноголовка, Россия 

ara@icp.ac.ru 
 
Рассмотрены появившиеся в последние 5–10 лет такие новые объекты тугоплавких 

соединений, как МАХ–фазы (где М – переходный металл, А – непереходный металл и Х – 
элемент внедрения); МХ–двумерные (2D) фазы; двумерный нитрид бора, высокоэнтро-
пийные нитриды и карбиды, двойниковые структуры и др. Охарактеризованы основные 
технологические приемы получения этих новых объектов. Подробно анализируется, на-
сколько прочность и другие свойства этих объектов отличаются от традиционных туго-
плавких соединений. 

В докладе отмечается значительное расширение теоретических подходов к исследо-
ванию новых объектов такими методами, как молекулярная динамика, теория функциона-
ла плотности, физика и механика твердого тела. Особое внимание уделено проблемам 
термической, деформационной и радиационной стабильности этих объектов. Освещаются 
новые сферы их возможного перспективного применения. Подчеркиваются нерешенные 
задачи. 

 
1. Андриевский Р.А. УФН 184, 1017 ( 2014). 
2. Andrievski R.A., Khatchoyan A,V. Nanomaterials in Extreme Environments. Fundamentals and 

Applications. – Switzerland: Springer International Publishing, 2016. 
3. Andrievski R.A. // RAMS (2016) accepted for publication. 

 
 

СОВРЕМЕННОЕ СОСТОЯНИЕ МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЯ  
ПОЛИКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ СПЛАВОВ С ПАМЯТЬЮ ФОРМЫ 

 
Пушин В.Г., Белослудцева Е.С., Королев А.В., Коуров Н.И., Куранова Н.Н.,  
Марченкова Е.Б., Макаров В.В., Пушин А.В., Свирид А.Э., Уксусников А.Н. 

 
Институт физики металлов имени М.Н. Михеева УрО РАН, Екатеринбург, Россия 

pushin@imp.uran.ru 
 

Представлен обзор современного состояния и нерешенных проблем, ограничиваю-
щих и сдерживающих разработку, ресурсные возможности и широкое практическое ис-
пользование интеллектуальных сплавов с термоупругими мартенситными превращениями 
(ТМП). Анализируются присущие им необычные эффекты: ярко выраженные предмартен-
ситные явления, размягчение упругих модулей и вариабельность их анизотропии, эффек-
ты памяти формы (ЭПФ), осуществляющиеся при изменении температуры, давления, маг-
нитного поля, эффекты сверхупругости и деформации превращения под нагрузкой (при 
прямом превращении) и ее снятии (при обратном превращении).  

Обсуждаются классификация сплавов, термодинамика и кинетика ТМП, природа и 
структурные механизмы формирования предпереходных явлений и их роль в реализации 
ТМП. Анализируются влияние многокомпонентного легирования, особенности структу-
ры, методы получения и физико-механические свойства сплавов, включая прочностные и, 
особенно, пластические характеристики. Приведены примеры фазовых диаграмм магнит-
ных и мартенситных превращений в ряде сплавов, бинарных, тройных, четырехкомпо-
нентных, синтезированных по разным схемам.  
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Рассмотрено как метод эффективной модификации структурно-фазового состояния 
влияние сверхбыстрой закалки, пластической деформации и термических обработок на 
субструктуру и измельчение зерна сплавов (вплоть до аморфизации в ряде сплавов на ос-
нове никелида титана). Обнаружено деформационно-индуцированное атомное разупоря-
дочение с образованием нанокристаллической структуры и последующее восстановление 
дальнего порядка при низкотемпературном отжиге в условиях сохранения наноструктур-
ного состояния аустенита и его свойств. Для сплавов никелида титана обсуждаются при-
чины аморфизации и способы их последующей наноструктуризации. Установлено, что 
мелко- и ультрамелкозернистые сплавы испытывают, как правило, практически те же 
ТМП, что и крупнозернистые прототипы. Показано, что при этом по мере измельчения 
зерен могут быть реализованы полипакетные, монопакетные двойникованные или моно-
кристаллические структуры мартенсита в зависимости от размера зерен.  

Подчеркивается важное влияние размера зерна на критические температуры ТМП и, 
как следствие, обусловленные ими ЭПФ, а также прочность и, особенно, пластичность 
сплавов. Обращено внимание на критическую роль конкурирующих с ТМП фазовых пре-
вращений при синтезе сплавов (выплавке и последующем термическом или термомехани-
ческом переделе слитков). Сделан вывод о возможности существенного пластифицирова-
ния интерметаллических сплавов с ТМП за счет оптимизации мелкой и ультрамелкой зе-
ренно-субзереннной структуры. 

 
Исследование выполнено за счет гранта РНФ №15-12-10014. 

 
 

НАНОСТРУКТУРЫ В СПЛАВАХ Ti–Ni С ПАМЯТЬЮ ФОРМЫ И ИХ ВЛИЯНИЕ 
НА МАРТЕНСИТНОЕ ПРЕВРАЩЕНИЕ И ФУНКЦИОНАЛЬНЫЕ СВОЙСТВА 

 
Прокошкин С.Д.1, Дубинский С.М.1, Коротицкий А.В.1, Браиловский В.2,  

Глезер А.М.3, Конопацкий А.С.1, Шереметьев В.А.1 
  

1НИТУовательский технологический университет «МИСиС», Москва, Россия, 
prokoshkin@tmo.misis.ru 

2Ecole de Technologie Superieure, Montreal, Canada, vladimir.brailovski@etsmtl.ca 
3Институт металловедения и физики металлов ЦНИИЧМ им. И.П. Бардина, Москва, 

Россия, a.glezer@mail.ru 
 

Дискретность изменения решетки превращенной области при мартенситном пре-
вращении (МП) ставится под сомнение в случае измельчения зерна исходного аустенита 
до размера, приближающегося к атомному. Экспериментальная проверка этого предполо-
жения затруднена вследствие существования критического размера зерна (например, око-
ло 50 нм в СПФ Ti–Ni), ниже которого МП при охлаждении не реализуется. Это препятст-
вие можно преодолеть, инициируя МП деформацией. Однако размер элемента нанокри-
сталлической структуры – не единственный фактор, влияющий на развитие МП. Не менее 
важна и природа этих структурных элементов: являются ли они зернами (окруженными 
высокоугловыми границами) или субзернами (разделенными малоугловыми границами). 
Важность этого вопроса определяется разным влиянием высоко- и малоугловых границ на 
процессы МП и пластической деформации. Первые служат непроницаемыми барьерами 
для растущих кристаллов мартенсита и движущихся дислокаций, а вторые – «полупрони-
цаемыми». Существование такой градации нанокристаллической структуры на «нанозе-
ренную» (НЗС) и «наносубзеренную» (НСС) обусловило необходимость выяснения усло-
вий формирования этих структур в СПФ Ti–Ni. В настоящей работе количественно изуче-
ны наноструктуры, сформированные в СПФ Ti–50.26 и Ti–50.61 ат.%Ni в результате по-
следеформационного отжига (ПДО) при 300–400оС после холодной прокатки (ХП) в ин-



5 
 

тервале деформаций е = 0.3–1.9. В результате ПДО после умеренной ХП (е = 0.3) в В2-
аустените формируется в основном НСС; после промежуточной деформации (е = 0.5–1.0) 
– смешанная   НСС+НЗС; после интенсивной  (е = 1.2–1.9) – в основном, НЗС. Рентгено-
графическое исследование in situ показало, что при любом типе наноструктуры (НЗС, 
НСС, НЗС+НСС) исходного аустенита и размере структурных элементов ≥10 нм механизм 
МП остается «дискретным»: в превращающейся области решетка аустенита переходит в 
решетку мартенсита минуя промежуточные состояния.  

 
Настоящая работа выполнена при финансовой поддержке Министерства образо-

вания и науки РФ (Программа повышения международной конкурентоспособности НИТУ 
«МИСиС», грант К2-2016-011) и Natural Science and Engineering Research Council of Can-
ada. 

 
 

METALS AND METALLIC ALLOYS PROCESSED BY SELECTIVE  
LASER MELTING 

 
Brailovski V. 

 
Ecole de technologie supґerieure,  Montreal, Quebec, Canada 

vladimir.brailovski@etsmtl.ca 
 

This presentation will be divided into two parts. In the first part, selective laser melting 
powder-bed technology will be presented and in the second part, practical applications of this 
technology will be given. 

Selective laser melting technology allows near net shape manufacturing of complex ge-
ometry parts from different classes of metallic materials including Ti, Ni, Co, Al and Fe-based 
alloys. This non-equilibrium laser processing triggered by a high localized heat input and involv-
ing short interaction times, determines the material integrity and homogeneity, microstructure 
and mechanical properties, which are different from those resulting from conventional manufac-
turing processes. Selective laser melting is generally followed by a post-treatment phase that 
serves to attenuate the negative consequences of the layer-by-layer selective laser powder con-
solidation, such as high level of internal stresses and anisotropy of mechanical properties, while 
preserving the capacity to produce high added value components for aerospace, medicine and 
other fields of application. 

 
 

STABILITY OF GRAIN MICROSTRUCTURE AND EFFICIENCY OF GRAIN  
GEOWTH INHIBITION IN NANOCRYSTALLINE MATERIALS 

 
Sursaeva V.G.2, Gottstein G.1, Shvindlerman L.S.1,2 

 
1 Institut für Metallkunde und Metallphysik, RWTH Aachen, Aachen, Germany 

2 Institute of Solid State Physics, Russian Academy of Sciences,  
Chernogolovka, Moscow District Russia 

sursaeva@issp.ac.ru 
 

An attempt is made to consider and to estimate the stability of grain microstructure and the 
efficiency of drag mechanisms on grain growth in crystalline materials by various structural ele-
ments of polycrystals: impurity atoms, vacancies, particles, triple junctions, grain boundary fac-
ets and grain boundary ridges.  Considerable attention will be given to the role of grain boundary 
facets and grain boundary ridges in grain growth drag effects. The point is that despite of many 
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speculations of the influence of boundary facets and ridges on grain growth and grain boundary 
motion reliable results were obtained only recently. The developed approach can be used as to 
estimate the contribution of different microstructural elements to  the microstructural stability of 
polycrystals, especially of nanocrystalline and fine grained materials.  

 

The authors thank the Russian Fond for Basic Research for financial support of the re-
search in the framework of a RFBR project (№16-03-00248) 

 
 

 
ATOMISTIC MODELLING OF CARBON DIFFUSION  

IN MARTENSITE 
 

Zapolsky Н. 
 

UMR 6634, GPM, CNRS, University of Rouen, France 
helena.zapolsky@univ-rouen.fr 

	
Steel is the structural material by far the most used by man, and its importance in the 

global economy is paramount. Among its various forms, martensite is the one with the highest 
strength. However, martensite is not stable at room temperature, and decomposes into an inho-
mogeneous structure consisting of Fe and C rich nanodomains. This decomposition is accompa-
nied by an evolution of the mechanical properties of martensite. However, no comprehensive 
study of this phase transformation mechanism can be found in the literature. 

The main goal of this study was to address these problems theoretically by using the 
atomic scale modelling of the carbon atom kinetics. In this study the Atomic Density Function 
(ADF) theory [ 1- 4] has been employed to model the low temperature kinetics of carbon redis-
tribution.  The obtained solution of the microscopic ADF kinetic equation describes the temporal 
evolution of C atoms in atomic scale. It automatically describes the C atom reconfiguration in 
atomic and nano-scale that includes ordering within C atom clusters, which forms carbide pre-
cipitates and determines the atomic structure of these carbides. Our simulation results allowed us 
to predict the transient states of structural transformations that include not only the decomposi-
tion but also an ordering transforming the carbon clusters into coherent precipitates of carbides.  

The employed atomistic approach made possible the direct comparison of simulation re-
sults with experimental data obtained by Atom Probe Tomography (APT). 

 
1. H. Zapolsky "Kinetics of Pattern Formation: Mesoscopic and Atomistic Modelling" pp. 154-196, 

chapter in the book "ORDER, DISORDER AND CRITICALITY. Advanced Problems of Phase 
Transition Theory" Ed. Yu. Holovatch, World Scientific, Singapore (2015). 

2. 2.M. Lavrskyi, H. Zapolsky and A.G. Khachaturyan «Atomic Fragment Theory in Self-Assembly of 
Complex Structures: from Disorder to Complex Crystals and Double Helix Polymer » Nature parther 
journal Computational Materials 2016. 

3. A.	Kapikranyan,	H.	 Zapolsky,	 C.	Domain,	R.	 Patte,	 C.	 Pareige,	 B.	Radiguet,	 P.	 Pareige,	 "Atomic	
density	 function	modeling	of	atomic	structure	of	grain	boundaries"	Phys.Rev.	B.,	89,	014111,	
2014.	

4. O.	Kapikranian,	H.	 Zapolsky,	R.	 Patte,	 C.	 Pareige,	B.	Radiguet,	 and	P.	 Pareige	Point	defect	 ab‐
sorption	by	grain	boundaries	in	alpha	iron	by	atomic	density	function	modelling;		Phys.	Rev.B	
92,	224106	(2015).	
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ОРИЕНТАЦИОННЫЕ СООТНОШЕНИЯ И МЕХАНИЗМ 
МАРТЕНСИТНОГО ПРЕВРАЩЕНИЯ В СРЕДНЕУГЛЕРОДИСТОЙ СТАЛИ 

С ПАКЕТНЫМ МАРТЕНСИТОМ 
 

Гундырев В. М., Зельдович В. И., Счастливцев В. М. 
 

Институт физики металлов им. М. Н. Михеева УрО РАН, Екатеринбург, Россия,  
zeldovich@imp.uran.ru 

 
Рентгеноструктурным методом по текстуре мартенсита, сформированной мартен-

ситными кристаллами одного пакета в псевдомонокристалле закаленной стали 37ХН3А, 
определены точные ориентационные соотношения между мартенситом и остаточным ау-
стенитом:  

(011)α  (1; 0.990; 1.009) ; [011]α  [1; 1.163;-2.133].  
 

С помощью модифицированной феноменологической теории мартенситного пре-
вращения (ФТМП), развитой в [1, 2], рассчитаны кристаллографические характеристики 
мартенситного превращения в этой стали: ориентационные соотношения, деформация 
решетки, деформация при инвариантной решетке, деформация формы (макросдвиг), вра-
щение (угол поворота). В модифицированной ФТМП деформация Бейна заменена первым 
сдвигом из двухсдвиговой теории Курдюмова-Закса, что уменьшает угол поворота от ~10 
до ~2 градусов. Аналогичные расчеты были сделаны для мартенситного превращения в 
сплаве Fe–31%Ni c двойникованным мартенситом [2]. Для обоих типов мартенсита (рееч-
ного и двойникованного) рассчитанные ориентационные соотношения отличаются на 
~1 градус от экспериментально определенных. 

 Предложен следующий механизм мартенситного превращения. Деформация ре-

шетки в обоих мартенситах происходит сдвигом по плоскости (111) в направлении [11 2 ] 
одновременно с изменением размеров по трем перпендикулярным направлениям этой 
системы сдвига. Деформация при инвариантной решетке в кристаллах двойникованного 
мартенсита осуществляется двойникованием по плоскости типа (112) в направлении  

[111] . В реечном мартенсите эта деформация осуществляется скольжением по этой же 
системе. 

В двойникованном мартенсите сплава Fe–31%Ni инвариантная плоскость, получен-
ная из расчетов по ФТМП, и габитусная плоскости совпадают. В реечном мартенсите ста-
ли 37ХН3А рассчитанная инвариантная плоскость отклонена на 25 градусов от поверх-
ности мартенситной пластины (от габитусной плоскости), которая близка к плоскости 
(111). Причина отклонения может быть связана с перераспределением углерода при росте 
мартенситного кристалла [3]. 

 
Работа выполнена по плану РАН, тема «Структура», номер гос. регистрации 

01201463331, в рамках проекта УрО РАН №15-17-2-24. 
 

1. Vyacheslav Gundyrev and Vitaly Zel’dovich. About the Mechanism of Deformation at Martensite 
Transformation in the Fe-31 wt%Ni Alloy // Materials Science Forum, 2013. V.738-739. ESOMAT 
2012. P.20-24. 

2. Гундырев В.М., Зельдович В.И. Кристаллографический анализ мартенситного превращения в 
железоникелевом сплаве с двойникованным мартенситом // Известия РАН, серия физическая, 
2013. Т.77. № 11. С.1638-1643. 

3. Гундырев В.М., Зельдович В.И., Счастливцев В.М. Распределение углерода в мартенситной 
структуре конструкционной стали // ДАН. 2016. Т.468. №1. 
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ВЛИЯНИЕ МПД И ЛАЗЕРНОГО ОБЛУЧЕНИЯ НА СТРУКТУРУ  
И МЕХАНИЧЕСКОЕ ПОВЕДЕНИЕ АМОРФНЫХ СПЛАВОВ  

НА ОСНОВЕ КОБАЛЬТА И ЖЕЛЕЗА 
 

Пермякова И.Е. 1, Глезер А.М. 1, 2 

 
 

1 ФГУП "ЦНИИчермет им. И.П. Бардина", 
 2 НИТУ "МИСиС", Москва, Россия, 
inga_perm@mail.ru, a.glezer@mail.ru 

 
 

В настоящее время, благодаря уникальному комплексу физико-механических 
свойств, недоступных для металлов с кристаллическим строением, аморфные сплавы (АС) 
и аморфно-нанокристаллические композиты (АНК) привлекают внимание исследователей. 
Существуют определенные условия, при которых кристаллизация аморфного состояния в 
процессе контролируемого отжига, мегапластической деформации (МПД) и лазерной об-
работки будет осуществляться путем образования в аморфной матрице нанокристаллов в 
течение заданных температурно-временных интервалов и технологических параметров 
внешних воздействий, что приводит по существу к образованию естественных АНК. Ак-
туальными и практически неизученными остаются вопросы, связанные с механизмами 
пластической деформации и разрушения широкого спектра аморфных и аморфно-
нанокристаллических материалов, а также с закономерностями формирования их механи-
ческих свойств. 

На первом этапе работы: а) установлены структурные особенности выделения кри-
сталлических фаз при МПД в АС Сo–Fe–Cr–Si–B в зависимости величины деформации; б) 
рассмотрена морфология полос сдвига, формирующихся на начальных стадиях деформа-
ции АС, и проведен анализ природы образования нанокристаллов в полосах сдвига; в) 
выявлена взаимосвязь между структурой и механическими свойствами сплава системы 
Сo–Fe–Cr–Si–B при переходе из аморфного в нанокристаллическое состояние в процессе 
МПД; г) оптимизированы режимы деформационной обработки для повышения прочности 
и пластичности исследуемых сплавов на основе кобальта; д) созданы искусственные АНК 
путем совместного кручения под давлением в камере Бриджмена чередующихся слоев из 
лент АС (Fe–Cr–B и Fe–Ni–B), при варьировании числа оборотов подвижной наковальни; 
е) изучены особенности деформационной структуры и механического поведения получен-
ных искусственных АНК. 

На втором этапе работы: а) оптимизированы режимы лазерного облучения (диапазон 
мощности излучения, плотность энергии, частота импульсов, длительности, масштабов 
воздействия) с целью создания естественных АНК при обработке лазером поверхности 
АС на основе железа и кобальта; б) установлены структурные и композиционные измене-
ния в зонах воздействия лазерного излучения АС; в) проанализированы изменения меха-
нических характеристик (пластичности, твердости, трещиностойкости) исследуемых 
сплавов в модифицированных областях воздействия лазерного облучения метод микроин-
дентирования. 

На третьем этапе работы: а) проведен сравнительный анализ особенностей кристал-
лизации АС (механизмов, кинетики, морфологии роста кристаллов) при модифицирова-
нии состава, контролируемом нагреве, МПД и лазерном воздействии; б) сформулированы 
общие закономерности и индивидуальные различия механического поведения квазиа-
морфных сплавов и АНК на основе Fe и Co в зависимости от способа внешних воздейст-
вий, химического состава, соотношения аморфных и кристаллических фаз, а также других 
структурных параметров изученных материалов. 
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Упруго-пластические свойства, особенно модуль Юнга (Е), являются важными и 

практически очень малоизученными для наноструктурированных металлов и сплавов ха-
рактеристиками механических свойств. Важную информацию об упруго-пластических 
свойствах можно получить из анализа характеристик упругой и обратимой микропласти-
ческой деформации (амплитудно-независимого декремента и условного предела микроте-
кучести), которые связаны с колебательным движением дислокаций [1].  

Рассмотрим результаты изучения упруго-пластических свойств нано-структури-
рованного ВТ1-0, полученного методом интенсивной пластической деформации (ИПД) с 
использованием поперечно-винтовой и продольной прокаток. В таблице 1 приведены зна-
чения плотности и упруго-пластических свойств для следующих состояний ВТ1-0: КЗ – 
крупнозернистое, НС – наноструктурированное.  

 
Таблица 1. Плотность ρ, модуль Юнга Е и амплитудно-независимый декремент δ для ВТ1-0 

 

ВТ1-0 (состояние) ρ, г/см3 E, ГПа δi, 10-5 
КЗ 4,5032 108,06 94 
НС 4,6182 89,36 352 

 

Исходная микроструктура сплава марки ВТ1-0 в продольном и поперечном сечениях 
не имеет отличительных особенностей, зерна имеют пластинчатую морфологию и харак-
теризуются поперечными размерами ~10 мкм и продольными ~150 мкм. После ИПД на-
блюдается однородная микроструктура; средний размер зерен имеет значение 294±5 нм в 
продольном сечении и 257±7 нм в поперечном. 

Более низкое значение плотности ВТ1-0 в КЗ состоянии связано, вероятно, с наличи-
ем дефектов (несплошностей) в исходных заготовках. Так, после обработки образцов (КЗ) 
высоким гидростатическим давлением их плотность увеличилась от 4,5032 до 4,5076 
г/см3.  

Изменение упруго-пластических свойств после ИПД (таблица 1) представляется ес-
тественным, поскольку с точки зрения любой теории, рассматривающей взаимодействие 
дислокаций с точечными дефектами, введение дислокаций в образец (в данном случае при 
ИПД) и должно вести к росту декремента и падению модуля [1]. Увеличение в 4 раза дек-
ремента δi при переходе от КЗ к НС состоянию обусловлено, очевидно, как ростом общей 
плотности дислокаций, так и существенным увеличением вследствие ИПД площади гра-
ниц зерен. В свою очередь значительное уменьшение после ИПД модуля Юнга может 
быть связано как с указанными выше структурными изменениями, так и появлением за 
счет этих изменений дополнительных факторов (например, высоких внутренних напряже-
ний) [2]. 

 

Исследование выполнено за счет гранта Российского научного фонда - проект №15-
12-30010. 

 

1. Никаноров С.П., Кардашев Б.К. Упругость и дислокационная неупругость кристаллов. М.: 
Наука, 1985. 254 с. 
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ХАРАКТЕРИСТИКИ Ti–Al КОМПОЗИТА 

 
Желтякова И.С., Карпов М.И. 

 
ФГБУН ИФТТ РАН, Черноголовка, РФ, 

terekhova@issp.ac.ru 
 

Сплавы на основе системы Ti–Al – Ti–Al–Cr, Ti–Al–Mn, Ti–Al–Mo, Ti–Al–V и др. – 
характеризуются достаточной удельной прочностью, хорошими антикоррозионными 
свойствами и значительной жаропрочностью при умеренных (до 800–850°С) температу-
рах. Их преимущество – малая плотность и небольшие удельные напряжения при работе 
деталей в центробежных условиях. С увеличением содержания Al повышаются жаропроч-
ность и сопротивление ползучести, модуль упругости и склонность к водородной хрупко-
сти сплавов. Жаропрочность достигается за счёт интерметаллических выделений TiAl и 
Ti3Al. 

Композиты системы Ti–Al, легированные элементами IV–VI групп, получали мето-
дом диффузионной сварки под давлением. Сплавление компонентов первого сплава про-
водили методом бестигельной зонной плавки во взвешенном состоянии в атмосфере арго-
на высокой чистоты, что обеспечило равномерное распределение элементов по всему объ-
ему. В дальнейшем использовали чередование холодной прокатки с термическими отжи-
гами для устранения внутренних напряжений. Методом вакуумной индукционной плавки 
выплавляли 2 сплав, который докатывали в начале в горячую, а потом в холодную до тре-
буемой толщины. Собранные многослойные пакеты из фольг Ti–Me сплава толщиной 145 
и 170 мкм и фольг Al–Si сплава толщиной 40 и 65 мкм был сварен на 1 этапе при 500°С и 
на 2 этапе при 1020°С. 

Из полученного композита вырезали образцы для исследования структуры и меха-
нических испытаний. Испытания проводили методом 3-х точечного изгиба при 20 и 
600,700,800°С в атмосфере высокочистого аргона. 

Структура полученного образца легированного Ti–Me/Al–Si композита представлена 
чередующимися прослойками твердого раствора алюминия в Ti-Me и несколькими ин-
терметаллическими фазами Ti3Al, TiAl, TiAl2, и TiAl3. Средняя толщина твердого раствора 
(Ti, Me)(Al) и интерметаллических фаз варьируется от 20 до 35 мкм и от  6 до 23 мкм со-
ответственно. По результатам микрорентгеноспектрального анализа композит состоит из 
твердого раствора на основе титана (белая область) и интерметаллических фаз (серая об-
ласть). По результатам анализа распределения легирующих элементов было установлено, 
что в твердом растворе на основе титана в основном растворяются алюминий, цирконий, и 
незначительно молибден и ниобий, тогда как в аллюминидах располагаются преимущест-
венно титан.. Кроме того, в двухфазной области Ti(Al) и Ti3Al повышаются концентрации 
циркония в 4 раза, а молибдена и ниобия в 5 раза, по сравнению с другими областями ин-
терметаллических фаз. 

По результатам кратковременных испытаний на трехточечный изгиб средние значе-
ния предела прочности  легированного композита находятся на уровне 650 МПа и  1000 
МПа при 20 С и 700 С, соответственно. 

Легирование молибденом, цирконием и ниобием повысило кратковременную проч-
ность композита в 1,5 раз. 
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Одним из перспективных направлений механики является изучение фазового преоб-

разования материала при высокоскоростном деформировании, когда перестройка кри-
сталлической структуры происходит за малые времена, не превышающие несколько мик-
росекунд [1]. Было установлено, что в определённом диапазоне скоростей ударника в ма-
териале формируются устойчивые сетчатые образования размером 0,1–-0,3 мкм [2]. Для 
описания данного процесса предлагается использовать двухкомпонентную модель сплош-
ной среды, предполагая, что кристаллическая структура состоит из двух решёток, близких 
по своим свойствам и связанных нелинейной силой взаимодействия. В случае малых де-
формаций  уравнения баланса импульса в рамках одномерной задачи имеют вид: 
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где  ( 1,2)iu i   – перемещение каждой из компонент, iE – модуль юнга, 0i – плотность в 

равновесном ненагруженном состоянии. Через R  обозначена сила внутреннего взаимо-
действия. На рис.1. изображено численное решение системы, показывающее уменьшение 
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Рис.1. Распределение деформации  
 

1. Канель Г. И., Фортов В. Е., Разоренов С. В. Ударные волны в физике конденсированного со-
стояния //Успехи физических наук. – 2007. – Т. 177. – №. 8. – С. 809-830. 

2. Meshcheryakov Y. I. et al. Dynamic structures in shock-loaded copper //Physical Review B. – 2008. 
– Т. 78. – №. 6. 
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ТРУБНЫХ СТАЛЕЙ РАЗНОГО КЛАССА ПРОЧНОСТИ 

 
Мишетьян А.Р., Шабалов И.П., Чевская О.Н., Филиппов Г.А. 
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Высокие прочность и вязкость современных низколегированных трубных сталей 

обеспечиваются сдвиговыми типами структур – феррито-бейнитной, бейнитной с остров-
ками мартенситной фазы, полученных в результате контролируемой прокатки с ускорен-
ным охлаждением.  

Установлено, что трубные стали классов прочности К52, К56, К60 и К65 при разном 
уровне прочностных характеристик обладают близкими значениями ударной вязкости при 
комнатной температуре. Однако при низких температурах сопротивление разрушению 
таких сталей может существенно отличаться. Настоящая работа посвящена изучению 
природы разной хладноломкости трубных сталей. 

Известно, что переход железа и его сплавов в хрупкое состояние зависит от реальной 
структуры, определяющей степень локализации пластической деформации и, как следст-
вие этого, уровень локальных «пиков» напряжений под нагрузкой. Локальные напряжения 
в структуре стали могут значительно превосходить средние напряжения, что приводит к 
зарождению и распространению хрупких трещин. В связи с этим, для понимания природы 
разной хладостойкости трубных сталей важно оценить величину локальных микронапря-
жений в металле под нагрузкой. 

Для оценки уровня микронапряжений в структуре был использован чувствительный 
метод – измерение релаксационного эффекта, отражающий степень перехода упругой де-
формации в пластическую. Релаксационный эффект определяется по величине падения 
напряжения с течением времени после нагружения до заданного уровня приложенной на-
грузки.  С повышением уровня приложенной нагрузки величина релаксационного эффекта 
возрастает для всех исследованных сталей, что вероятно является следствием повышения 
уровня локальных внутренних напряжений при более высоких приложенных нагрузках. 
Можно полагать, что более высокий уровень релаксационного эффекта в сталях К52, К56, 
К60 по сравнению с К65 обусловлен повышенным уровнем локальных «пиков» напряже-
ний в структуре в этих сталей. 

Структура стали К65 отличается более мелким зерном и отсутствием полосчатости. 
Релаксация напряжений при нагружении металла в макроупругой области при комнатной 
температуре происходит за счет протекания микропластической деформации в местах 
действия локальных напряжений, значительно превышающих средний уровень. Эта де-
формация может протекать как в ходе нагружения, так и после его прекращения. 

Релаксация после прекращения нагружения протекает за счет перераспределения 
дислокаций в области локальных напряжений, что приводит к их разрядке. Чем выше уро-
вень локальных напряжений при достижении заданного уровня приложенного напряже-
ния, тем больше величина релаксационного эффекта. 

Из полученных результатов следует, что, несмотря на близкие значения ударной 
вязкости в вязкой области, сопротивление хрупкому разрушению (хладостойкость) стали 
К65 обусловлено пониженным уровнем локальных внутренних напряжений, возникаю-
щих в ходе нагружения, вследствие более однородной и мелкозернистой структуры.  
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В работе проведено обобщение данных действия сдвиговых напряжений на фазовые 

переходы под высоким давлением и структурное состояние в элементах Fe, Co, Ti, Zr, Si, 
Ge, Bi, в соединениях и сплавах Fe–Ni, Fe–Mn,  Fe–Ni–Cr, Ni–Mn, Ni–Ge. Вопросы влия-
ния сдвиговых напряжений на фазовые переходы в твёрдом теле в общем виде сложны и 
неоднозначны и определяются рядом параметров и факторов. Интенсивные параметры - 
давление, температура, физические и кристаллические свойства самого материала – энер-
гия и направленность связей, энергия и энтропия кристаллических дефектов, экстенсив-
ные параметры – внутренняя и свободная энергии системы, способность к диссипации, 
механизмы фазового перехода, значения скачков энтропии и объёма. Критерием справед-
ливости анализа является экспериментальная проверка, что и выполнено в настоящей ра-
боте на множестве чистых элементов и сплавов. Стимулом барических переходов являет-
ся разница свободных энергий фаз, обусловленная изменением давления, а сдерживающей 
силой в случае бездиффузионных по механизму мартенситных переходов, является физи-
ческий предел текучести. Дополнительное приложение сдвиговых напряжений меняя ус-
ловия гидростатического сжатия, и, тем самым меняет условия нуклеации новой фазы, 
роста областей и движения межфазных границ, а также кинетику и долю формирования 
новой фазы. Кроме того, сдвиговые напряжения (СН) свыше физического предела текуче-
сти вызывают пластическую деформацию, и многообразие механизмов и сложность при-
роды пластической деформации на различных её стадиях и связь их с микроструктурой 
также накладывают специфические особенности на фазовые переходы под давлением. 
Деформация от начальных степеней до развитой вызывает сильную фрагментацию струк-
туры, что влияет на характер фазового перехода как в динамике процесса, так и в стацио-
нарном состоянии. Фрагментация повышая физический предел текучести повышает проч-
ность материала и тем самым способствует сохранению фаз высокого давления через 
микро- и наноструктурное состояние. Приведём данные по результатам действия СН при 
барических фазовых переходах: 1) СН в процессе деформации способствуют преодолению 
потенциального барьера фазового превращения, 2) В мартенситных барических превра-
щениях СН в процессе деформации снижают величину начала и окончания давлений пре-
вращения, приближая их значения к давлению термодинамического равновесия, 3) За счёт 
структурных изменений материалов под действием СН происходит «структурная закалка» 
фаз высокого давления при последующем снижении давления, 4) Структурная закалка 
происходит через механизм фрагментации, что увеличивает гистерезис превращения, со-
храняя фазы высокого давления до н.у. Построены двумерные диаграммы металлов и 
сплавов в координатах «давление-степень деформации».   

 
Работа выполнена в рамках темы «Деформация», гос. рег. № 01201463327. 
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ЭВОЛЮЦИЯ СТРУКТУРЫ ПРИ СТАРЕНИИ СПЛАВОВ Mn–Cu 
 

Гринберг Е. М., Маркова Г. В., Клюева Е. С., Гончаров С. С. 
 

Тульский государственный университет, г. Тула, Россия  
klueva.ekaterina@mail.ru 

 
В закаленном состоянии сплавы с содержанием Mn 30…80 % имеют структуру γ-

фазы с ГЦК решеткой, которая при охлаждении испытывает ГЦК–ГЦТ мартенситное пре-
вращение (МП). МП обуславливает комплекс функциональных свойств - высокую демп-
фирующую способность, обратимую память формы. В процессе старения при температу-
рах ниже 650 °С в сплавах, содержащих менее 80 % Mn, возникает модулированная струк-
тура как результат метастабильного расслоения γ-фазы по спинодальному механизму на 
две изоморфные высокодисперсные ГЦК-фазы: обедненную Mn и обогащенную им. При 
охлаждении состаренных сплавов ГЦК-ГЦТ превращение, начинаясь в обогащенных Mn 
областях, распространяется на весь объем. После завершения спинодального расслоения 
выделяется равновесная фаза α-Мn, что приводит к резкому уменьшению демпфирующей 
способности сплавов системы Мn-Сu. Вместе с тем, остаются неустановленными особен-
ности кинетики распада γ-фазы, в частности, происходит ли процесс образования ста-
бильного α-Мn обособленно, или он подготовлен предшествующим спинодальным рас-
слоением.  

Дюрометрическим и рентгеноструктурным анализами исследовали кинетику распада 
переохлажденного γ-твердого раствора в области спинодального расслоения при старении 
(440 и 540 °С) сплавов Mn–Cu. Установлен многостадийный характер эволюции структу-
ры при распаде γ-твердого раствора в ходе старения.  

На первой стадии сохраняется структура закаленной фазы с ГЦК решеткой. Это обу-
словлено тем, что степень расслоения еще недостаточна для того, чтобы температура пре-
вращения ГЦК-ГЦТ в обогащенных Mn областях стала выше комнатной и твердость оста-
ется неизменной.  

Вторая стадия характеризуется развитием спинодального расслоения, в результате 
которого при охлаждении от температуры старения образуется мартенсит с ГЦТ решет-
кой. При высокотемпературом распаде (540 °С), преобладает расслоение γ-твердого рас-
твора по спинодальному механизму, сопровождающееся образованием областей, обога-
щенных и обедненных Mn, что приводит к формированию при охлаждении слабо тетраго-
нальной мартенситной фазы и некоторому повышению твердости. В обогащенных Mn 
областях γ-фазы достигается предельная для этой температуры концентрация Mn и спино-
дальный распад завершается. Распад γ-фазы при 440 °С завершается, когда достигается 
максимальная степень тетрагональности ГЦТ фазы.  

Третья стадия сопровождается выделением стабильной фазы α-Mn. При высокотем-
пературном старении выделению α-Mn предшествует завершение спинодального распада, 
в то время, как при 440 °С стабильный α-Mn появляется до достижения предельной кон-
центрации Mn в обогащенных им областях. 

Показано, что выделение α-Mn происходит по границам зерен и обусловлено пред-
шествующим спинодальным распадом. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ – грант 16-42-710770 р_а 
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ЭВОЛЮЦИЯ МИКРОСТРУКТУРЫ КЕРАМИКИ И СТЕКОЛ 
ПРИ КРУЧЕНИИ ПОД ДАВЛЕНИЕМ 

 
Гринберг Б.А. 1, Иванов М.А. 2, Пилюгин В.П. 1, Толмачев Т.П. 1 

 
1 Институт физики металлов им. М.Н. Михеева УрО РАН, Екатеринбург, Россия 

 bella@imp.uran.ru 
2 Институт металлофизики им. Г.В. Курдюмова, НАНУ, Киев, Украина 

maivanov@ukr.net 
 
Обнаружена консолидация порошков и их превращение в пластины при деформации 

кручением под высоким давлением керамики и стекол (рис. 1). Выявлена связь консоли-
дации порошков с фрагментацией типа дробления. Исследована структура кристалличе-
ской керамики (кварц, хрусталь) и аморфных стекол (предметного, кварцевого). Выявлена 
роль поверхностей, возникающих при дроблении и при образовании микротрещин. Опре-
делены диссипативные каналы, конкурирующие с разрушением. 

 

    
а                                                            б 

  Рис. 1. α-кварц: а – порошок; б – пластина (14 ГПа, 10°) 
 

   
 а                                                                  б 

Рис. 2. Микротрещины: а – кварц (14 ГПа, 10°); б – предметное стекло (12 ГПа, 15°) 
 

Показано, что существует однозначная связь между формой микротрещин и струк-
турным состоянием материала. Для кристаллического кварца микротрещины состоят из 
прямолинейных сегментов (рис. 2а), тогда как для аморфного предметного стекла это тон-
кие изогнутые микротрещины (рис. 2б). Типичная особенность сетки микротрещин, на-
блюдаемой в кристаллическом α-кварце (а также в хрустале): ветвление микротрещин. 
При этом наблюдаются такие характерные конфигурации, как зигзаги, тройные стыки, 
длинные прямолинейные микротрещины. Можно полагать, что ветвление является прояв-
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лением динамической неустойчивости трещины при избытке поступающей энергии. Кон-
куренция таких процессов, как образование микротрещин и слипание частиц, определяет 
возможность формирования пластины. 

 
Исследование выполнено за счет гранта РФФИ № 14 02 00015. 
 
 

ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В АМОРФНОМ ФУЛЛЕРЕНЕ С70 ПРИ ВЫСОКИХ 
ТЕМПЕРАТУРАХ И ВЫСОКИХ ДАВЛЕНИЯХ 

 
Блантер М.С.1*,Борисова П.А.2,Бражкин В.В.3,Филоненко В.П.3, 

Соменков А.В.2 

 

1Московский технологический университет (МИРЭА), Москва, Россия 
2НИЦ «Курчатовский институт» Москва, Россия 

3ИФВД РАН, Троицк, Россия 
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Фуллерены являются метастабильными веществами и под действием высоких тем-

ператур и давлений превращаются в другие аморфные и кристаллические углеродные фа-
зы, часть из которых обладает уникальными свойствами [1]. Представляет интерес иссле-
довать влияние на эти превращения различных воздействий, в частности, механической 
активации (аморфизации). Однако, тогда как  превращения в кристаллическом фуллерене  
С60 исследованы достаточно полно, в кристаллическом фуллерене С70 – менее подробно,  
превращения в аморфном С60 представлены практически  только в одной работе [2], а в 
аморфном фуллерене С70 – отсутствуют. В настоящей работе исследованы превращения в 
аморфном и кристаллическом фуллерене С70 в интервале температур 200–11000С и давле-
ний 2–8 ГПа. Обработку проводили в камере тороидального типа. 

  Механический размол кристаллического фуллерена С70 проводили в шаровой 
мельнице Pulverisette 6 в атмосфере He. Структуру исследовали методом дифракции ней-
тронов на многодетекторном дифрактометре «Диск», установленном на  реакторе ИР-8 
НИЦ «Курчатовский институт». В результате размола на дифрактограмах на месте макси-
мумов кристаллического фуллерена образовались широкие гало, свидетельствующие  об 
разупорядочении (аморфизации). При термобарической обработке при 200 и 5000 С  со-
храняется аморфный фуллерен, переходящий при 8000С в аморфный и при 11000 С – кри-
сталлический графит. Аморфизация снижает температуру образования кристаллического 
графита, т.е. снижает устойчивость фуллерита к термобарическому воздействию, и пре-
пятствует полимеризации. В целом превращения в аморфном С70 похожи на превращения 
в аморфном С60 [2],но они происходят при несколько более высоких температурах.  

 
Работа выполнена с использованием научного оборудования «Исследовательский 

реактор ИР-8»  НИЦ «Курчатовский институт».  
 

Авторы благодарят  за частичную материальную поддержку настоящего исследо-
вания: М.С.Блантер, П.А.Борисова и В.А.Соменков - РФФИ (проект № 16-02-00193a) , 
В.В.Бражкин - РНФ  (проект   № 14-22-00093) и  П.А.Борисова и В.А.Соменков - РНФ 
(проект № 16-12-10065) . 

 
1. Brazhkin V.V., Lyapin A.G.// J.Superhard Mat, 2012, Vol. 34, P.400-423. 
2. Borisova P.A., Blanter M.S., Brazhkin V.V., Somenkov V.A., Filonenko V.P. // J. Phys. Chem. 

Solids, 2015, Vol. 83, P. 104–108. 
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ФАЗОПОДОБНЫЕ НАНОСЕГРЕГАЦИИ НА ДИСЛОКАЦИЯХ И  
ГРАНИЦАХ ЗЕРЕН И ФАЗ В МЕТАЛЛИЧЕСКИХ МАТЕРИАЛАХ,  

ВЛИЯНИЕ НА ПРОЧНОСТНЫЕ СВОЙСТВА И ДИФФУЗИОННЫЕ ПРОЦЕССЫ  
 

Нечаев Ю.С.,  Филиппова В.П., Шурыгина Н.А., Сундеев Р.В., Томчук А.А. 
 

ФГУП «ЦНИИчермет им. И.П. Бардина»,  
ИМФМ им. Г.В. Курдюмова,  

yuri1939@inbox.ru   
    

Работа посвящена определению и систематизации, в свете современных данных 
трехмерной атомно-зондовой томографии (ТАЗТ) и полевой ионной микроскопии (ПИМ), 
термодинамических и структурных характеристик фазоподобных наносегрегаций на дис-
локациях и границах зерен и фаз в металлических материалах, раскрытию атомных меха-
низмов и развитию теоретических моделей влияния таких наносегрегаций на прочностные 
свойства и диффузионные процессы. Работа направлена на дальнейшее развитие физики 
дефектов решетки и фундаментальных основ для технологий наноструктурирования и 
разработок новых конструкционных материалов и покрытий, в частности, для «конструи-
рования» оптимальных межзеренных и межфазных нанообластей.  

Некоторые из поставленных «открытых» вопросов: 1) Изучение возможности двух 
состояний бора (отдельные атомы бора и ковалентные комплексы типа «молекул» Fe3B) в 
решетке интерметаллида FeAl, а также особенностей наносегрегаций бора на дислокаци-
ях, дефектах упаковки и антифазовых границах в интерметаллиде FeAl. Развитие теорети-
ческой модели, описывающей наблюдаемые аномалии, не отвечающие классической мо-
дели «атмосфер» Коттрелла, а также влияние таких наносегрегаций на прочностные свой-
ства материала. 2) Изучение боридоподобных наносегрегаий на межфазных границах в 
трубных сталях Х120. Развитие теоретической модели боридизации межфазных границ в 
материале. 3) Изучение (эксперимент и термодинамическая теория) возможности образо-
вания ковалентных комплексов («молекул») из атомов железа, углерода и октаэдрических 
вакансий (междоузлий) в решетках аустенита, феррита и мартенсита. 4) Изучение карби-
доподобных  наносегрегаций на дислокациях и границах зерен в сталях, в частности, в 
околошовной зоне при сварке магистральных труб большого диаметра. Анализ и интер-
претация современных данных ТАЗТ. Развитие теоретической модели карбидизации дис-
локаций, описывающей наблюдаемые аномалии, не отвечающие классической модели 
«атмосфер» Коттрелла, а также влияние таких наносегрегаций на прочностные свойства 
материала и аномальное замедление диффузии углерода в материале, в частности, на про-
цессы деформационного старения при формовке нефтегазопроводных труб большого 
диаметра. 5) Изучение «дислокационного» растворения цементита в деформированных 
мартенситных и перлитных сталях. Анализ и интерпретация современных данных ТАЗТ и 
ПИМ. Развитие теоретической модели растворения цементита вследствие протекания 
диффузионного процесса карбидизации «новых» дислокаций, образующихся при дефор-
мации материала в мартенситной или ферритной фазе, описывающей наблюдаемые ано-
малии растворимости и диффузии углерода в материале, в частности, фрагментацию 
крупных выделений цементита при получении изделий методами штамповки.  6) Изуче-
ние карбогидридоподобных наносегрегаций на дислокациях и границах зерен в сталях и 
их влияния на прочностные свойства, в частности, на водородное растрескивание листов 
трубной стали. 7) Изучение интерметаллидоподобных наносегрегаций железа и вакансий 
на дислокациях и границах зерен в алюминии и их влияния на прочностные свойства и 
диффузионные процессы. Развитие модели, описывающей наблюдаемые аномальные эф-
фекты. 8) Изучение оксидоподобных наносегрегаций на субграницах (дислокациях) и гра-
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ницах зерен в деформированном молибдене и их влияния на диффузионные процессы (в 
т.ч. на формирование так называемой зоны затрудненной рекристаллизации) и механиче-
ские свойства материала. Модель наблюдаемой оксидизации границ зерен в молибдене и 
сплавах Nb-Al и др., являющейся дальнейшим развитием теории Вагнера-Лившица-
Слезова внутреннего окисления металлических материалов.  
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В свете известной дискуссии между Я.И. Френкелем и Л.Д. Ландау (о возможности 

низкотемпературного перехода кристаллических металлов в жидкое состояние), совре-
менных данных трехмерной атомно-зондовой томографии и полевой ионной микроскопии 
и ряда других экспериментальных и теоретических результатов рассматриваются некото-
рые физические аспекты структурно-фазовых изменений так называемых «неравновес-
ных» границ зерен, образующихся при наноструктурировании металлических материалов 
посредством интенсивного «мегапластического» деформирования (ИМД), а также при 
сверхпластичном деформировании.  

Проведено термодинамическое рассмотрение периодического («трехуровневого») 
изменениия состояния «неравновесных» границах зерен от состояния I с пренебрежимо 
низкой плотностью «захваченных» решеточных дислокаций (как для «равновесных» гра-
ниц зерен) к состоянию II с предельно высокой плотностью «захваченных» решеточных 
дислокаций, энергия которых близка к энергии плавления материала (переход I→II), с 
последующим переходом к жидкоподобному состоянию III (переход II→III, типа «плав-
ления») и возвращению к исходному состоянию (переход III→I, типа «кристаллизации»). 
Рассмотрено стационарное распределение границ зёрен в деформируемом материале по 
трём стационарным состояниям (I, II, III). Показано, что соответствующие (периодиче-
ские) локальные изменения объема при данных переходах (особенно, при переходе III→I) 
могут обуславливать высокие локальные напряжения в областях границ зерен, отмечен-
ные во многих работах. Последовательность (в цикле I→II→III→I…), периодичность и 
кинетика данных переходов, очевидно, связаны с проявлением различных аккомодацион-
ных процессов (механизмов), с ограниченной интенсивностью (потенциальной способно-
стью или производительностью) аккомодации межзеренной структуры при «захвате» 
и/или «поглощении» границами зерен решеточных дислокаций и вакансий, что, в частно-
сти, может привести к «зубчатости» (или «волнистости») границ, по-видимому, отвечаю-
щей экстенсивному пути их «самоорганизации» при деформировании материала.  

Такая модель позволяет количественно интерпретировать известные эксперимен-
тальные данные о высоких локальных напряжениях в областях границ зерен, об аномаль-
ном бимодальном («нано-микро») распределении зерен по размерам и об аномалиях диф-
фузии и межзеренного растрескивания в металлических материалах, подвергнутых ИМД. 
Модель позволяет также интерпретировать известные экспериментальные данные о 
структуре и механических и физических свойствах ряда аморфных сплавов типа металл - 
металлоид, подвергнутых ИМД, и показывает возможность образования в таких сплавах 
жидкоподобных микрообластей (в аномально широких полосах скольжения) и «нанокри-
сталлизации» этих областей.   
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Investigation of nanocrystalline ZnO crystals is of special interest because of their potential 

applications in lasers, light-emitting diodes, short-wavelength optoelectronics, sensors, spin-
tronic etc. Recent studies have shown the possibilities of the ceramics to be used for sensors, as 
well as for scintillators in the case of optically transparent ceramics [1, 2]. However, obtaining 
ZnO ceramic with a high-quality structure is a challenge because largely the structure is deter-
mined by the initial stages of ZnO powders interaction and formation of the microstructure even 
using the hot pressing method for sintering [2]. During the grain growth stage point defects can 
be located within a substructure with slow self-diffusion low-angle boundaries. Taking into ac-
count the prospects for ZnO transparent ceramics to be used as a material for scintillatos, it is 
desirable that the intensity of photoluminescence (PL) exciton peak would be high and the decay 
of excited states is fast thus requiring complete absence or negligible defect-associated lumines-
cence (“green”)  

In this work we consider the influence of microstructural factors: shape and size of the 
original powders, faceting and the behaviour of grain boundaries (GBs) on the mechanical and 
optical properties of undoped and In-doped (0.13 wt.%) ZnO ceramics. Ceramics obtained by hot 
pressing at 1100 0C [1], have been investigated using nanoindentation, SEM, TEM and photolu-
minescence (PL) methods. The ratio value of defect to excitonic PL intensities (α=Idef/Iexc) was 
measured.  A comparative analysis showed that doping with 0.13 wt.% In changes all properties 
of ZnO ceramics. Already at the initial stage of the powder mixing the In induced grain rounding 
occurs (Fig). Therefore, during sintering surface diffusion is taking place promoting the micro-
structure with the formation of large-angle GBs. In some areas of structure the grains shape 
differs greatly from that of undoped ceramics: zig-zag facet planes are visible. Failure of In-
doped ceramics is transcrystalline without pores and substructure. Hardness within grains is 
higher (7-4 GPa) than hardness of GBs (2.8GPa). Doping of In leads to defects elimination and 
decrease of PL parameter α value to 0.03 from 0.07 for the undoped ceramic.  

 

    
a b c d 

 

Fig. TEM images of powders initial state  (a, b) undoped   ZnO, (c, d) ZnO:0,13wt%In  
 
Results are discussed in terms of Zn and In atom replacement processes on the polar planes and 

the transition processes of the position of [0 0 0 1]-tilt grain boundary in wurtzite structural materi-
als from the zig-zag facet planes into the symmetric tilt grain. Such atomic structural variations 
of grain boundary changes from curved grain boundaries to flat shape occur due to decrease of 
total boundary energy during grain growth. 
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В современной энергетике огромную роль играют газовые турбины. Они использу-
ются в качестве авиационных двигателей, энергетических установок, газоперекачиваю-
щих агрегатов, а также турбинных агрегатов в нефте- и газодобывающей промышленно-
сти на буровых вышках морских шельфов, где особое значение придаётся жаростойкости 
турбинных лопаток. Эффективность работы турбин определяется температурой газа перед 
её входом. Чем выше температура, тем выше тяга двигателя, выше КПД генераторов элек-
трической энергии, меньше загрязнение окружающей среды оксидами углерода, азота и 
продуктами неполного сгорания топлива, меньше расход топлива на единицу получаемой 
мощности. Так в период с 1960 по 2010 годы температура газа на входе в турбину авиаци-
онных двигателей повысилась с 850–900 до 1650–1750°С. При этом удельный расход топ-
лива уменьшился в 2 раза, тяга увеличилась в 5 раз, выбросы вредных примесей уменьши-
лись в 2 раза. 

Дальнейшее повышение рабочей температуры газа требует создание новых жаро-
прочных материалов с более высокими температурами плавления и, поэтому, способных 
работать при более высоких температурах и менее интенсивном охлаждении, а лучше и 
вовсе без охлаждения. Одними из главных претендентов являются сплавы на основе туго-
плавких металлов и, в частности, ниобия. 

Поэтому представленная работа посвящена расширению и углублению представле-
ний о закономерностях структурообразования в зависимости от использования различных 
технологий приготовления сплавов на основе системы Nb–Al. В связи, с чем были разра-
ботаны лабораторные технологии получения жаропрочных сплавов на основе системы 
Nb–Al различными методами порошковой металлургии и создания многослойных мате-
риалов, представляющих собой чередующиеся слои твердого раствора на основе ниобия и 
слоев комплекса интерметаллидов ниобия с алюминием. Экспериментально установлено, 
что смешивание порошка ниобия с прекурсорами интерметаллических соединений и тех-
нология создания многослойных структур позволяет более точно регулировать структур-
но-фазовое состояние получаемых сплавов, благодаря которому возможно получать спла-
вы с меньшим содержанием выделений различных окислов. 

В результате  были получены новые обобщённые данные о влиянии фазового соста-
ва ниобий-алюминиевых сплавов на их физико-механические свойства и закономерности 
структурообразования Nb-Al сплавов в зависимости от основных параметров технологи-
ческих процессов при их получении. А так же, экспериментальные результаты измерения 
прочности Nb-Al сплавов на изгиб при различных температурах и получены эксперимен-
тальные результаты оценки высокотемпературной скорости деформации ползучести по-
лученных сплавов, упрочненных интерметаллидами алюминия. 
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Исследована эволюция структуры и свойств аморфной фазы при нагреве и деформа-
ции, приводящей к образованию наноструктуры в аморфных сплавах на основе алюминия 
систем Al–Ni–Y, Al–Y, Al–Ni–Gd, Al–Ni–La. Изучение структурных и фазовых превраще-
ний проводили методами рентгенографии, сканирующей, просвечивающей и высокораз-
решающей электронной микроскопии, дифференциальной сканирующей калориметрии. 
Деформация осуществлялась методами кручения под высоким давлением и многократной 
прокатки, а термообработка – путем нагрева с постоянной скоростью или при изотермиче-
ской выдержке. Кристаллизация аморфных легких сплавов на основе Al всех исследуемых 
составов происходит с образованием нанокристаллов Al. Приведены данные по структуре 
и морфологии  нанокристаллов, образующихся под действием деформации и термообра-
ботки. Проведено сравнительное изучение наноструктуры, после деформации и термооб-
работки. Определены температуры начала кристаллизации и тепловые эффекты превра-
щений, приводящих к нанокристаллизации, а также объемная доля нанокристаллов, обра-
зующихся при кристаллизации. Показано, что наименьшей термической стабильностью 
обладают сплавы системы Al–Ni–Y.  При деформации первоначально нанокристаллы раз-
мером 5–15 нм образуются в зонах локализации пластической деформации: полосах сдви-
га и окружающей их матрице. Определены значения коэффициентов диффузии аморфной 
фазы, приводящих к нанокристаллизации при нагреве и деформации. Показано, что коэф-
фициент диффузии в полосах сдвига при комнатной температуре на 5–6 порядков больше, 
чем в окружающей матрице. Исследована стабильность  структуры деформированных 
аморфных сплавов при комнатной температуре. Рассмотрены возможности образования и 
роста нанокристаллов в деформированных областях аморфных сплавов после завершения 
процесса деформирования. Оценены диффузионные характеристики этих процессов. Из-
мерена микротвердость сплавов в аморфном и нанокристаллическом состоянии. Показано, 
что твердость материалов коррелирует со степенью деформации и объемной долей нанок-
ристаллов алюминия. 
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Рассмотрены особенности структуры композитных аморфно - нанокристаллических 

материалов, полученных контролируемой кристаллизацией аморфных сплавов. Исследо-
вана широкая группа сплавов на основе алюминия, никеля, циркония. Аморфно-
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нанокристаллическая структура была получена методами термообработки и интенсивной 
пластической деформации. Проанализировано изменение химического состава и структу-
ры аморфной матрицы в процессе первичной кристаллизации. Показано, что на первой 
стадии кристаллизации в аморфной матрице в зависимости от химического состава может 
происходить образование нанокристаллов или нанокристаллических выделений квазикри-
сталлической фазы. Установлено, что после первичной кристаллизации структура состоит 
из нанокристаллов и аморфной фазы измененного состава, причем в ряде случаев при 
этом формируется аморфная фаза такого состава, который не может быть получен мето-
дом скоростной закалки расплава.  

Образование нанокристаллов во время первичной кристаллизации при термообра-
ботке может происходить не во всех сплавах. Методами интенсивной пластической де-
формации (многократной прокаткой или кручением под давлением) можно создать нанок-
ристаллическую структуру в тех материалах, в которых она не формируется  при термо-
обработке аморфной фазы. Композитные аморфно-нанокристаллические материалы могут 
содержать нанокристаллы одной или более фаз. Показано, что  

- граница между нанокристаллами разных фаз в полностью закристаллизованном 
сплаве может иметь толщину до 20 нм; 

- в процессе нанокристаллизации может происходить обратное мартенситное пре-
вращение, способствующее дополнительной фрагментации нанокристаллов и уменьшении 
их размера. 

Установлено, что размер нанокристаллов, не содержащих дефекты, зависит как от 
состава сплава, так и от того, являются ли нанокристаллы однокомпонентными или мно-
гокомпонентными.  Показано, что образование линейных дефектов в нанокристаллах на-
чинается в приграничных областях. 
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Системы аморфных сплавов Al–RE и Al–Ni(Fe)–RE (RE – редкоземельный элемент) 
привлекают к себе внимание в основном как легкие и высокопрочные материалы. 
Изменение структуры таких материалов путем комбинации одновременно аморфной и 
нанокристаллической структур позволяет существенно повысить уровень механических 
характеристик таких сплавов.  

Современным и перспективным способом создания такой композитной структуры, в 
том числе в аморфных алюминиевых сплавах, является интенсивная пластическая дефор-
мация (ИПД). Универсальность методов ИПД заключается в том, что с их помощью уда-
ется создавать наноструктуру в сплавах, в которых ее не удается создать другими метода-
ми. В то же время, механизм нанокристаллизации аморфных сплавов в процессе пласти-
ческой деформации до сих пор обсуждается. В частности, открытым является вопрос о 
причине зарождения и роста кристаллов в деформируемом материале.  

Для того чтобы понять, какой процесс играет решающую роль в процессе кристал-
лизации аморфного сплава при деформации: локальное возрастание температуры сплава 
или же значительное изменение свободного объема материала, - в данной работе исследо-
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вался двойной аморфный сплав Al90Y10. Целью работы было оценить значение коэффици-
ента диффузии Al в продеформированном и недеформированном материале и на основа-
нии этих оценок определить, достаточно ли увеличения свободного объема, который про-
исходит за счет деформации сплава, для обеспечения процессов зарождения и роста на-
нокристаллов Al. 

Для исходного сплава Al90Y10 при помощи дифференциальной сканирующей кало-
риметрии и метода Киссинджера были получены значения энергии активации. Энергия 
активации кристаллизации в деформированной матрице была оценена путем анализа 
структуры сплава после ИПД методом кручения под высоким давлением. Учитывая раз-
ницу этих значений и предполагая, что в процессе деформации разогрева не происходит, 
был рассчитан эффективный коэффициент диффузии Al при деформации двойного сплава 
Al90Y10. Полученное значение оказалось ниже, чем необходимое для образования нанок-
ристаллов, наблюдаемых в эксперименте. На основании этого, выдвинуто предположение 
о том, что образование нанокристаллов в процессе деформации обусловлено как измене-
нием структуры аморфной матрицы, так и повышением температуры материала. Согласно 
полученным в результате исследования данным рассчитанное значение величины такого 
разогрева для сплава Al90Y10 составила около 3000С. 

 
Работа выполнена частично при финансовой поддержке РФФИ (проекты №№ 14-

42-03566, 16-03-00505, 16-32-00786). 
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Materials with hexagonal close packed structure (hcp) has significant plastic anisotropy in 

contrast to materials with cubic crystal structure. This anisotropy appears as difference in critical 
resolved shear stresses (CRSS) for basal and non-basal slip systems. For instance, ratio of 
basal/non-basal slip CRSS are in the range 1/48-1/96 for magnesium single crystals [1].  Due to 
presence of relatively hard slip systems twinning is important for plastic deformation of hcp 
metals. Variety of twinning modes can be activated during plastic deformation. The most com-
mon mode is twinning on {1012}plane. This mode accommodates tensile deformation along 
[0001] direction in magnesium and cobalt and contraction along the same direction in zinc.  

The ideal twin is commonly imagined like lamellar shape object. Twin growth is accompa-
nied by shear deformation. Twin boundaries lie along invariant plane for such deformation. 
However, the real twin is three-dimensional object, which is often terminated in bulk of material. 
The invariant plane law cannot be satisfied for all boundaries of the twin in this case. Twin 
boundaries have inclinations from ideal positions in this case. The one of ways to reach such 
inclinations is faceting of the boundaries. Recently, twin boundary faceting was widely discussed 
[2-5] in the literature. It was shown that facet formation is naturally connected to twin growth 
mechanisms. Besides, faceting can cause differences between real deformation produced by mi-
gration of faceted twin boundary and ideal twinning shear. 

The aim of present work is to demonstrate the mechanisms of twin boundary faceting on 
the basis of computer simulations. Influence of the faceting on twin boundary migration and de-
formation accompanied by twin growth will be also discussed.  
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Границы зерен (ГЗ) играют важную роль в пластической деформации поликрис-

таллов. От приграничных областей начинается зарождение и эволюция дислокационных 
субструктур (ДСС). Целью работы было изучение эволюции дислокационной структуры и 
ее параметров вблизи и вдали от границ зерен при деформации поликристаллических ГЦК 
сплавов системы Cu-Al со средним размером зерна 100 мкм. Дислокационная структура 
изучалась методом ПЭМ. Деформация сплавов осуществлялась растяжением образцов при 
комнатной температуре со скоростью     2·10-2 с-1.  

Установлено, что в малоконцентрированных сплавах (до 5ат.%Аl) при небольших 
степенях деформации (εист = 0.05 … 0.10) формируется клубковая и ячеистая ДСС.  Размер 
ячеек вблизи границ зерен меньше, чем в теле зерен. В высококонцентрированных спла-
вах (более 10ат.%Аl) при εист = 0.05 … 0.10 формируются сначала хаотически распреде-
ленные дислокации и дислокационные скопления, а затем  сетчатая субструктура. Эта 
субструктура, прежде всего, формируется вблизи ГЗ. С развитием деформации в суб-
структуре возникают разориентировки и развивается микродвойникование. Эти процессы 
начинаются от ГЗ. Были измерены следующие параметры дислокационной структуры 
вблизи и вдали от границ зерен: скалярная плотность дислокаций, размер ячеек и ширина 
их стенок, плотность микродвойников, плотность микрополос и микротрещин, кривизна-
кручение кристаллической решетки (χ). Изучено их изменение с расстоянием от границ 
зерен. 

Установлено, что плотность дислокаций, величина χ уменьшаются по мере удаления 
от границы зерна. Плотность микродвойников в сплавах Cu–10 ат.%Al и Cu–14 ат.%Al 
выше вблизи границ зерен. Анализ результатов показывает, что до расстояния 1-2 мкм от 
ГЗ существует упрочненная зона, в которой плотность дислокаций, кривизна-кручение 
кристаллической решетки, плотность микрополос  и микротрещин выше, чем в теле зерна. 
Установлены размеры упрочненной зоны вблизи ГЗ, которая составляет 0,1 от площади 
зерна. Наличие упрочненной зоны необходимо учитывать в моделях упрочнения поликри-
сталлических сплавов. 

 
Работа выполнена в рамках государственных заданий Минобрнауки России 

№ З.295.2014/к и № 461. 
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Релаксационные процессы играют очень важную роль при осуществлении пластиче-

ской деформации твердых тел [1]. В особой степени это относится к большим (мегапла-
стическим) деформациям [2]. В работах [3,4] было убедительно показано, что условием 
осуществления мегапластической деформации является возникновение новых эффектив-
ных каналов релаксации упругой энергии. 

Поскольку деформация  под наковальнями Бриджмена проводится при постоянноых 
значениях температуры и давления, удобной характеристикой степени отклонения от рав-
новесного состояния деформированного сплава является удельная энергия Гиббса (хими-
ческий потенциал). С целью измерения химического потенциала методом мгновенного 
фиксирования электродвижущей силы МФЭ, при температуре 295 К, были измерены зна-
чения ЭДС следующих гальванических элементов: 

(-) Cu, FeNi (МПД)  |  Fe2(SO4)3  |  FeNi (Исх), Cu (+) 
(-) Cu, FeNi (МПД)  |  Ni(NO3)2  |  FeNi (Исх), Cu (+) 

 

 
Рис.1. Химические потенциалы сплава 50Н и его компонентов 

 
Как следует из из графика на рис.1, изменение параметров i  по мере роста дефор-

мации n оказалось разнонаправленным: значение Fe монотонно возрастает с увеличени-
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ем n, а значение Ni сначала резко падает и затем при n > 2 происходит рост, аналогич-
ный поведению параметра Fe. 
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A wide application of thin metal films in the microelectronics requires smooth and defect-

free surfaces. Therefore, their thermal and mechanical stability are of great importance. Surface 
and interface defects can serve as additional nucleation sites for the holes and, thus, accelerate 
the dewetting process. On the other hand, they can add the fast diffusion paths in the near-
surface region and, thus, accelerate the healing processes in the material.  

In this study, we employed the depth-sensing nanoindentation method to produce ordered 
arrays of indents on the surface of 50 nm-thick Au(Fe) (48 nm thick Au film on a 2 nm thick Fe 
underlayer) films deposited on sapphire substrate. The arrays of nanoindents (array size 100×100 
m) were produced on the film surfaces with a Berkovich tip at applied loads of 0.1-0.4 mN. The 
samples were annealed in a forming gas flow (Ar + 10% H2) at 700 °C for different annealing 
times up to 24 h. After each treatment they were characterized by optical and atomic force mi-
croscopies. 

The film annealing results in recovery of the indents produced at low loads of 0.2-0.1 mN, 
while at higher applied loads (0.4-0.3 mN) the hole nucleation at the indents is observed. This 
fact is due to the higher penetration depth for higher loads, which facilitates the indents to reach 
the substrate and to form a hole. Once the holes are formed, they grow laterally upon subsequent 
heat treatments without accumulation of material at the hole edges. We revealed that the prob-
ability of the hole formation increases with the distance between nanoindents as the mutual 
influence of individual indents weakens. The hole nucleation occurs preferentially at the edges of 
the array of nanoindents, which is due to the stress gradient between the indented area and the 
rest of unperturbed film.  

The annealing-induced evolution of low-load indents is quite different. The film annealing 
results in recovery of indents, formation of hillocks at the locations of indents, followed by their 
dissipation and formation of nearby shallow depressions after subsequent anneals. We demon-
strated quantitatively that the hillock formation at the indented site cannot be explained by sur-
face diffusion alone. The observed behavior of low-loads indents upon heating was interpreted in 
terms of annihilation of the dislocation loops generated by the indenter, with concomitant forma-
tion of nanopores at the grain boundaries and their subsequent dissolution. 
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В настоящей работе исследовалась многослойная тонкопленочная структура – мета-
морфный буфер (ММ-буфер). При послойном росте эпитаксиальных слоев ММ-буфера, 
используемого в гетероструктурах, создаваемых на монокристальных подложках (001) 
GaAs, одновременно с ростом слоев происходит их структурная релаксация, заключаю-
щаяся в генерации дислокаций несоответствия в области межфазных границ и распро-
странении прорастающих дислокаций в верхние слои буфера.  Основным требованием к 
дизайну ММ-буфера является его способность предотвратить распространение прорас-
тающих дислокаций в активные слои гетероструктуры, что достигается за счет создания 
верхнего бездефектного слоя. В отличие от однослойных гетероструктур, для которых в 
настоящее время имеется ряд феноменологических правил, позволяющих связать оста-
точные упругие деформации в одиночных слоях с их толщиной (что обусловлено относи-
тельной простотой механизма генерации дислокаций несоответствия), для многослойных 
тонкопленочных структур такие правила отсутствуют, что определяется в первую очередь 
наличием межфазных границ, которые контролируют процесс генерации дислокаций не-
соответствия. 

Целью настоящей работы было получить пространственные распределения остаточ-
ных упругих деформаций в слоях ступенчатого ММ-буфера с различным пространствен-
ным шагом и разной толщиной бездефектного слоя. Были исследованы две гетерострук-
туры с толщинами слоев ММ-буфера, равных 100 и 200 нм. Слои ММ-буферов с составом 
InxAl1-xAs были выращенные на подложках (001) GaAs. Исследование проводилось рент-
генографическим методом построения карт обратного пространства с использованием 
трехосевого дифрактометра SmartLab 9kW. Микроструктура слоев была изучена методом 
просвечивающей электронной микроскопии с использованием электронного микроскопа 
Jeol JEM-2100. Расчет остаточных деформаций в слоях исследованных буферов велся на 
основе линейной теории упругости. Показано, что остаточные деформации в нижних сло-
ях буфера определяются как толщиной данного конкретного слоя, так и суммарной тол-
щиной области, в которой протекает процесс структурной релаксации. Остаточная дефор-
мация бездефектного слоя определяется его толщиной и деформацией нижележащего бу-
ферного слоя. Установлено, что разница деформаций в бездефектном и прилегающему к 
нему слое определяется феноменологической константой k, равной 0,0035 нм, которая по 
своей величине близка величине аналогичной константы в однослойных гетерострукту-
рах. Таким образом, в настоящей работе выявлены основные факторы, влияющие на де-
формационное поле в верхних слоях многослойной тонкопленочной системы. 
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Исследованы микроструктура и фазовый состав жаропрочного сплава на основе 
системы Fe–Cr–Ni (0.45С–25Cr–35Ni) в литом состоянии и после выдержки при 1150°C 
длительностью 2–100 ч. После 2 ч высокотемпературной выдержки наблюдается 
фрагментирование кристаллической структуры первичных карбидов М7С3 на домены 
размером ~ 500 нм с частичным переходом в карбид М23С6. После 100 ч выдержки 
происходит полный переход гексагонального карбида М7С3 в карбид М23С6 с 
гранецентрированной кубической решеткой [1]. Тонкая структуры частицы карбида М7С3 
образована периодическим набором плоско-параллельных дефектов, аналогично частицам 
Fe7C3, образовавшимся при кристаллизации аморфной пленки Fe75C25 [2]. Механизм 
трансформации «in situ» кристаллической структуры карбида  от М7С3 к М23С6 с 
изменением координационного числа углерода (от 6 к 8) объяснен в рамках ранее 
разработанной комбинаторной модели полиморфных переходов  в металлах [3]. 
Координационные полиэдры в рамках предлагаемого описания превращений 
рассматриваются как комбинаторные структуры, а их симметрия описывается как 
симметрия перестановок номеров вершин полиэдров. Симметрийными основами этой 
модели являются проективные линейные группы  PSL(2,p),  где порядок поля Галуа p=3, 7, 
11.  Эти группы  однозначно выделяют:  тетраэдр,  7-вершинный тетраблок,    11-
вершинное объединение двух тетраблоков в спираль (структурную единицу жидкостей и 
стекол согласно [4]) и переброску диагоналей в ромбе из двух треугольных граней 
соседних тетраэдров. Присутствие плоских дефектов в кристалле первичного карбида 
М7С3  обусловлено строением исходного расплава модификаций карбида.  Комбинаторно-
допустимые перестановки вершин ограниченного набора координационных полиэдров, 
описывают полиморфные превращения в металлах, затвердевания-плавления кристаллов, 
образования из расплава металлических стекол и структурной релаксации в стеклах 
вблизи температуры стеклования. Переброска диагоналей в ромбе рассматривается в 
качестве единичного акта любого структурного превращения.  Модель перестановок 
вершин описывает также наблюдавшуюся в [2] цепочку кооперативных превращений 
аморфная фаза Fe75C25–Fe7C3–Fe5C2–Fe3C с неизменным координационным числом атома 
углерода.  

 
Работа выполнена при поддержке РФФИ, грант 14-02-00079. 
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Процесс зернограничного проскальзывания (ЗГП) нередко сопровождается миграци-
ей границы. Одновременность действия этих процессов часто интерпретируется как их 
спаренность. Однако, на самом деле, далеко не все случаи совместного действия ЗГП и 
миграции границы, являются спаренным действием этих процессов. В настоящей работе 
рассмотрены различные случаи миграции границ в металлических бикристаллах, стиму-
лированные действием ЗГП. Приведена классификация совместного действия ЗГП и ми-
грации границ зерен. Рассмотрены возможные механизмы взаимодействия этих процес-
сов.  

 
 
 

НОВЫЙ ПОДХОД К АНАЛИЗУ ДИНАМИКИ НАКОПЛЕНИЯ ПОВРЕЖДЕНИЙ 
ПРИ ЦИКЛИЧЕСКОМ НАНОИНДЕНТИРОВАНИИ НАНОЛАМИНАТНЫХ  
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В докладе представлены результаты сравнительных испытаний однослойного 
(TiAlCrSiY)N и многослойного (TiAlCrSiY)N/(TiAlCr)N износостойких ионно-
плазменных покрытий на режущем инструменте на стадии приработки в условиях высо-
коскоростного сухого резания (Рис. 1). Для детального изучения закономерностей накоп-
ления повреждений на стадии приработки применили испытание циклическим наноин-
дентированием, детально описанном в [1]. Получены временные характеристики сопро-
тивления покрытий малоцикловой усталости (Рис. 2). При фрактальном анализе этих дан-
ных установлены феноменологические особенности повреждаемости покрытий на ранней 
стадии износа. Анализ включал в себя определение параметра Херста [2], быстрое преоб-
разование Фурье и корреляционный анализ по Пирсону.  Найдены сходственные и отли-
чительные признаки микромеханизма разрушения многослойных и однослойных покры-
тий. С помощью растровой электронной микроскопии исследованы отличия в характере 
разрушения однослойного и многослойного покрытия. Для ранней стадии малоцикловой 
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усталости проведен сравнительный анализ закономерностей накопления повреждений 
износостойких покрытий с идеально хрупким материалом (монокристалл кремния).  
Установлено, что в многослойном покрытии (TiAlCrSiY)N/(TiAlCr)N, в отличие от одно-
слойного (TiAlCrSiY)N, зарождение и распространение микротрещин сопровождается 
актами микропластической деформации, обеспечивая большой запас вязкости разрушения 
и, соответственно, уменьшая скорость износа на начальной стадии работы инструмента.  
 

  
 

Рис. 1. Зависимость ширины лунки   износа  
от пути резания. 

 
Рис. 2. Кривые усталости при микро- ударных 

циклических испытаниях. 
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Произведено обобщение теории Александера-Хаазена, описывающей кинетику де-
формации кристаллов кремния, на случай примесных кристаллов. Рассчитана кинетика 
деформации примесного образца в широком диапазоне параметров, охватывающем слу-
чаи частичного и полного увлечения примесей движущимися дислокациями. Развиваемая 
модель, несмотря на свою простоту, удовлетворительно описывает качественное видоиз-
менение деформационных кривых примесных кристаллов кремния в зависимости от кон-
центрации примесей и других материальных параметров. В работе проанализировано про-
явление отрицательной скоростной зависимости предела текучести, наблюдаемой в на-
турных экспериментах. 
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Образование зернограничных (ЗГ) прослоек второй фазы сильно влияет на механи-

ческие свойства многофазных материалов и, в частности, сплавов на основе титана, кото-
рые часто подвергаются закалке и старению для достижения высокой механической проч-
ности. 

В данной работе исследовалось влияния параметров отжига на морфологию (βTi)-
фазы на границах зерен (αTi)/(αTi) в двухфазной обрасти (+) фазовой диаграммы Ti–V–
Al. 

Исследования проводились на сплаве Ti–3,9вес.%V–6,2вес.%Al (пруток  
 25 мм). Последующие тесты показали структурную и химическую однородность прут-
ка. Сплав был разрезан на образцы толщиной 5 мм, которые затем шлифовались, запаива-
лись в кварцевые ампулы и отжигалась в вакууме при остаточном давлении 410–4 Па. От-
жиги производились в температурном интервале от 660 до 840°С, продолжительность от-
жигов составила от 672 до 840 часов. После закалки в воде, образцы шлифовались, поли-
ровались механически и травились в 1 % водном растворе HF для выявления микрострук-
туры. Количественный анализ характера распределения (βTi) в микроструктуре после от-
жига проводился на сериях изображений микроструктуры, полученных для каждого из 
отожженных образцов. 

Доля границ зерен в (αTi) полностью покрытых слоем (βTi) представлена на рис. 1, 
здесь же показана доля (βTi) в отожженных сплавах. Видно, что доля ГЗ покрытых 
сплошным слоем (βTi) растет значительно быстрее, чем доля (βTi) в отожженном сплаве. 
Следует отметить, что ниже температуры приблизительно 650С все ГЗ в (αTi) свободны 
от сплошного слоя (Ti). Рис. 2 показывает линейный рост среднего размера зерна и сред-
ней толщины зернограничной прослойки с ростом температуры.  
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Рис. 1. Температурные зависимости: доли 
ГЗ полностью покрытых (βTi) фазой и доли 
(βTi) фазы в сплаве ВТ6. 

Рис. 2. Температурные зависимости: средней 
толщины зернограничной прослойки и сред-
него размера зерна в сплаве ВТ6. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (проект 16-03-00285). 
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МАРТЕНСИТНОЕ ПРЕВРАЩЕНИЕ ПРИ ИНДЕНТИРОВАНИИ  
АУСТЕНИТНОЙ СТАЛИ 

 
Матюнин В.М., Терентьев Е.В., Марченков А.Ю., Гончаров А.Л. 

 
НИУ «МЭИ», Москва, Россия, MatiuninVM@mpei.ru 

 
Мартенситное превращение в аустенитной стали при деформировании индентирова-

нием в области упругопластической деформации представляет большой научно-
технический интерес для специалистов в области металловедения и механических свойств 
материалов. Это объясняется тем, что в процессе внедрения индентора после перехода 
упругой деформации в упругопластическую металл получает наклеп в условиях сложного 
напряженно-деформированного состояния, что может стимулировать структурно-фазовые 
превращения. Поэтому на какой-то стадии нагружения будет происходить деформирова-
ние металла с измененной структурой, обладающей другими физико-механическими 
свойствами по сравнению с исходной. Убедительным примером последствий такого пре-
вращения с образованием мартенсита деформации является несоблюдение уравнения Е. 
Мейера, устанавливающего степенную зависимость нагрузки вдавливания от диаметра 
отпечатка, которая лежит в основе некоторых методик определения механических свойств 
металла по твердости. 

В настоящей работе авторы провели исследования кинетики мартенситного превра-
щения в стали ДИ-59 (10Х13Г12С2Н2Д2Б) при вдавливании сферического индентора до 
разных значений отношения диаметра отпечатка d к диаметру индентора D. Исследование 
металла выполнялось методом просвечивающей электронной микроскопии. На рис. 1 по-
казана микроструктура исследуемой стали в исходном состоянии (а) и после деформиро-
вания индентором до d/D = 0,66 (б, в).  

 

   
   а      б      в 

Рис. 1. Микроструктура исследуемого металла: недеформированный металл, 25 000х (а);  
деформированный металл 6300х (б), 12 500х (в) 

 
В деформированном металле отчетливо видна реечная структура образовавшегося 

мартенсита. Кристаллы мартенсита ориентированы друг относительно друга под углами 
60 и 120º, что характерно для мартенситного превращения. По мере увеличения d/D по-
вышается намагниченность стали, что также свидетельствует об интенсификации γ → α 
превращения с образованием мартенсита в аустенитной стали. Таким образом, мартенсит-
ное превращение при индентировании аустенитной стали следует учитывать не только 
при исследовании механических свойств и способности к деформационному упрочнению, 
но и при поиске связей характеристик прочности и пластичности с твердостью. 

 
Исследование выполнено во ФГБОУ ВО НИУ «МЭИ» за счет гранта Российского 

научного фонда (проект № 15-19-00166). 
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В композитах с чередованием слоев Ti–Al3Ti, получаемых реакционным спеканием 
титановых и алюминиевых фольг, любые оксиды, накапливающиеся на фронте интерме-
таллической реакции, образуют протяженную тонкую область в центре слоя формирую-
щейся интерметаллической фазы Al3Ti. Это может быть слабым звеном в микроструктуре 
слоистого композита. Самый простой способ повлиять на это – оставить часть непрореа-
гировавшего алюминия в качестве пластичной прослойки между твердыми слоями фор-
мирующейся интерметаллической фазы [1]. Осуществить это можно путем прерывания 
интерметаллической реакции в процессе реакционного спекания. Однако сама оксидная 
прослойка при этом остается в структуре.  

В недавно опубликованной работе [2] была предпринята попытка увеличить количе-
ство оксидной фазы Al2O3 путем введения ее в слоистую структуру в виде волокон, ори-
ентированных во взаимно перпендикулярных направлениях по отношению друг к другу 
через разделяющие их слои алюминия. 
Судя по полученным результатам, трещи-
ностойкость таких композитов осталась на 
прежнем уровне и сопоставима с нашими 
результатами, опубликованными в [1]. В 
связи с этим, представляет интерес другой 
путь изменения прочностных свойств та-
ких слоистых композиционных материа-
лов, а именно, через уменьшение оксидной 
прослойки. В данной работе получены 
первые результаты для композитов  Ti–
Al3Ti, с прослойкой триалюминида титана 
размером около 25–30 мкм, составляющей 
3 об.% в структуре образца (рис. 1).  

Представлено также сопоставление 
прочностных свойств при сжатии для об-
разцов с другим объемным содержанием интерметаллидной фазы, синтезированных также 
методом реакционного спекания металлических фольг. 

 
Электронно-микроскопические исследования выполнены в ЦКП отдела электронной 

микроскопии ИФМ УрО РАН. Измерения механических свойств выполнены на установке 
Shimadzu AG-X 50kN.  

 
Работа выполнена в рамках государственного задания ФАНО России (тема "Де-

формация", № 01201463327).  
 

1. A.M. Patselov, S.V. Gladkovskii, RD. Lavrikov, I.S. Kamantsev "Fracture Toughness of Ti–Al3Ti–
Al–Al3Ti Laminate Composites under Static and Cyclic Loading Conditions", Russian Metallurgy 
(Metally), 2015. 10. 811-815. 

2. Kenneth S. Vecchio, Fengchun Jiang " Fracture toughness of Ceramic-Fiber-Reinforced 
3. Metallic-Intermetallic-Laminate (CFR-MIL) composites",  Materials Science & Engineering, 2016. 

A649. 407–416. 
 

Рис.1. Типичная диаграмма для образца  
с 3 об.% Al3Ti, нагруженного вдоль слоев 
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Работа посвящена выявлению фазовых превращений, происходящих при сварке 

взрывом биметаллического соединения медь - титан вблизи поверхности раздела, а также 
при последующей термообработке. Полученные ранее результаты [1], основанные на 
рентгеноструктурных данных со шлифов поперечного сечения образцов, свидетельство-
вали (помимо фаз Cu и Ti) лишь о наличии интерметаллической фазы Cu3Ti. Исследова-
ния фольг в просвечивающем электронном микроскопе позволили дополнительно выявить 
наличие фазы Cu4Ti. В данной работе для рентгеновских съемок использовали образцы 
продольного сечения, полученные путем последовательного сошлифовывания слоев меди 
вблизи переходной зоны. Присутствие отражений от фаз Cu3Ti и Cu4Ti на дифрактограмме 
хорошо видно. Однако, при подгонке профилей дифракционных отражений, наилучший 
результат по совпадению расчетной и экспериментальной дифрактограмм достигался при 
добавлении в расчетную дифрактограмму пиков от интерметаллической фазы CuTi.  
 

  
 

Рис. 1. Дифрактограмма переходной зоны 
 

Рис. 2. СЭМ изображение двойников 
 
В результате последующего часового нагрева данного образца при 500 °С, мы фик-

сируем (рис. 1) уменьшение интенсивности рентгеновских пиков фазы Cu3Ti, рост пиков 
от фазы Cu4Ti и появление пиков интерметаллического соединения Ti2Cu3. Кроме того, 
при электронно-микроскопических исследованиях термообработанного шлифа, были об-
наружены участки структуры переходной зоны, напоминающие двойники, по-видимому 
деформационного происхождения (рис. 2).  

Электронно-микроскопические исследования выполнены в ЦКП отдела электронной 
микроскопии ИФМ УрО РАН.  

 

Работа выполнена за счет средств Российского научного фонда (проект № 14-29-
00158).  
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Эффективность применения сварных конструкций, особенно из материалов повы-

шенной и высокой прочности, в значительной степени ограничивается из-за недостаточ-
ной способности сварных соединений сопротивляться образованию трещин в зонах кон-
центрации напряжений при работе в условиях переменных нагрузок, коррозионного воз-
действия среды, низких или высоких температур. Для расчета таких конструкций на 
прочность при переменных нагрузках необходимо располагать характеристиками сопро-
тивления усталости натурных сварных элементов. Получение таких данных из экспери-
мента связано с большими материальными затратами, а иногда и практически невозмож-
но. 

В этой связи актуальной задачей является создание расчетной методики, позволяю-
щей по результатам испытаний стандартных образцов или маломасштабных моделей оце-
нивать сопротивление усталости крупногабаритных сварных узлов. 

Исследование зоны зарождения усталостных трещин показало, что геометрические 
параметры концентратора оказывают существенное влияние на концентрацию напряже-
ний. С помощью метода фотоупругости проведены исследования, позволяющие устано-
вить зависимость коэффициентов концентрации и градиентов напряжений от геометриче-
ских параметров угловых швов и размеров тавровых и нахлёстанных сварных соединений 
[1].  

В сварных соединениях величины радиусов и углов в зоне сопряжения поверхности 
углового шва с основным металлом вдоль фронта шва изменяются в широких пределах. В 
то же время, как показано в работе [2], зависят от способа и режимов сварки. 

Располагая данными о величинах коэффициентов концентрации и градиентов  на-
пряжений можно для расчета сопротивления усталости сварных соединений использовать 
статистическую теорию подобия усталостного разрушения в трактовке В.П. Когаева [3]. 
Она может быть рекомендована только в том случае, если сварные соединения прошли 
термическую обработку и не имеют ярко выраженной механической неоднородности и 
существенных остаточных напряжений. Критерий подобия, предлагаемый Когаевым В.П., 
получен из условий постоянства коэффициентов концентрации и градиентов напряжений 
вдоль линии развития усталостной трещины. Для реальных сварных соединений в расчет 
закладывали минимальные либо средние значения радиусов и максимальные значения 
углов в зоне перехода шва к основному металлу. 

 Сопоставление экспериментальных и расчетных значений сопротивления усталости 
показало, что погрешность не превышала 23%. 

 
1. Бакши О.А., Зайцев Н.Л., Шрон Л.Б. Исследование влияния геометрии угловых швов на ко-

эффициенты концентрации и градиенты напряжений в тавровых соединениях //Сварочное 
производство, 1982, №8, с.3-5 

2. Шрон Л.Б., Богуцкий В.Б., Шрон Б.Л., Богуцкий Б.В. Исследование распределения углов и 
радиусов перехода шва к основному металлу в стыковых сварных соединениях// Вісник 
Чернігівського державного технологічного університету. Збірник наукових праць.  Серія 
"Технічні науки" №3 (59) Чернигов, 2012 Стр.89-93 

3. Когаев В.П. Расчеты на прочность при напряжениях переменных во времени.-М.: Машино-
строение, 1977.-232 с. 
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На поликристаллах высокоазотистой аустенитной стали Fe–19Cr–22Mn–1,5V–0,6N–

0,2C (мас. %) изучали влияние продолжительности насыщения водородом на механизмы 
деформации, стадийность пластического течения, деформационное упрочнение и характер 
разрушения. Электролитическое насыщение образцов водородом осуществляли в одно-
нормальном растворе серной кислоты с добавлением тиомочевины CH4N2S при комнат-
ной температуре, плотности тока 50 мА/см2, продолжительности (tнавод) 2, 10 и 40 часов. 
Механические испытания методом одноосного растяжения проводили при комнатной 
температуре со скоростью 5,6×10-4 с-1. 

Электронно-микроскопические исследования показали, что в исходном состоянии с 
ранних степеней деформации пластическое течение определяется скольжением и образо-
ванием дефектов упаковки и микродвойников деформации. Кривая течения развивается в 
одну линейную стадию с пределом текучести 0.2 = 590 МПа, пределом прочности B = 
1080 МПа и удлинением . 

Легирование водородом, за счет понижения энергии дефекта упаковки аустенита, 
способствует развитию механического двойникования с начала пластического течения. 
Увеличение продолжительности насыщения водородом сопровождается снижением удли-
нения образцов исследуемой стали до 17 % (tнавод = 2 ч.), 14 % (tнавод = 10 ч.) и 11% (tнавод = 
40 ч.) по сравнению с исходным состоянием. После наводороживания характер кривых 
течения изменяется слабо. Экспериментально обнаружено уменьшение значений предела 
текучести исследуемой стали до 570 МПа (tнавод = 2 ч.), 560 МПа (tнавод = 10 ч.), 560 МПа 
(tнавод = 40 ч.) и предела прочности до B = 990 МПа (tнавод = 2 ч.), 840 МПа (tнавод = 10 ч.) и 
900 МПа (tнавод = 40 ч.). Значения коэффициента деформационного упрочнения Θ = d/d с 
увеличением tнавод до 10 ч. не изменяются (2800 МПа), а после tнавод = 40 ч. наблюдали по-
вышение коэффициента Θ до 3140 МПа. 

В результате наводороживания на поверхности стали формируется хрупкий поверх-
ностный слой, толщина которого возрастает при увеличении продолжительности насыще-
ния до 1.5 мкм, 3.5 мкм и 6 мкм после tнавод = 2, 10 и 40 ч. соответственно. Поверхностный 
слой разрушается хрупко сколом с самого начала деформирования и обуславливает сни-
жение удлинения и уменьшение предела прочности образцов. Установлено, что легирова-
ние водородом приводит к смене характера разрушения исследуемой стали от преимуще-
ственно интеркристаллитного к преимущественно транскристаллитному.  

 
Работа выполнена при частичной финансовой поддержке стипендии Президента 

РФ (СП-160.2016.1). Исследования проведены с использованием оборудования ЦКП «На-
нотех» (ИФПМ СО РАН, Томск). 
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В работе исследовали структуру и микротвердость стали 06МБФ, подвергнутой кру-

чению под высоким давлением (КВД) и последующим отжигам в интервале температур 
400÷700 °С (1ч.). КВД проводили при давлении 4-5 ГПа при комнатной температуре на 
пять полных оборотов. Для деформации использовали стальные заготовки в трех исход-
ных состояниях: после закалки (920 °С, 30 мин. в воду) и высокого отпуска (670 °С, 1 ч) 
образцы имели структуру феррита (I), после нормализации (920 °С, 30 мин.) – феррито-
бейнитную структуру (II) и после закалки (от 920 °С, 30 мин. в воду) – структуру мартен-
сита самоотпуска (III). 

Методом КВД в стали были сформированы ультрамелкозернистые (УМЗ) состояния 
со средним размером структурных элементов (d): 100±60 нм (I), 91±57 нм (II), 98±72 нм 
(III). При близких значения величин d наиболее вероятный размер (суб)зерна после КВД 
существенно зависит от исходного состояния стали: 89 нм (I), 74 нм (II) и 55 нм (III). 
Сформированные состояния обладают высокими значениями микротвердости (Hμ) на се-
редине радиуса диска (r/2): 6 ГПа (I), 7 ГПа (II) и 8 ГПа (III) и характеризуются различной 
степенью неоднородности микротвердости по диаметру образца K = Hμ(r/2)/Hμ(центр 
диска): 1,7 (I), 1,4 (II), 1,2 (III). Следовательно, эффективность измельчения структуры и 
однородность распределения микротвердости по заготовке выше в случае кручения стали 
в состоянии III (после закалки), что обусловлено высокой дисперсностью исходной мик-
роструктуры и частиц и исходно высокой долей большеугловых границ зерен. 

Термическая стабильность сформированных УМЗ структурных состояний составляет 
500 °С для состояния I и 400 °С для состояний II и III, то есть зависит от исходного со-
стояния и режима деформации стали. Экспериментально обнаружено повышение микро-
твердости стали в состояниях I и II, подвергнутой КВД, при отжигах в интервале термиче-
ской стабильности: до 6,4 ГПа (I) после отжига при 500 °С и до 7,3 ГПа (II) после отжига 
при 400 °С. Такое увеличение микротвердости сопровождается возвратом, релаксацией 
внутренних напряжений, ростом доли большеугловых границ зерен при сохранении d и 
увеличением вклада от дисперсионного твердения. После отжигов выше границы терми-
ческой стабильности происходит увеличение размера зерна, рост дисперсных частиц, что 
сопровождается уменьшением микротвердости стали. Оценки энергии активации роста 
зерна при отжигах выше границы термической стабильности структуры показали, что этот 
параметр также существенным образом зависит от исходного состояния стали: 520 
кДж/моль (I), 420 кДж/моль (II), 550 кДж/моль (III). Это обусловлено формированием раз-
личного уровня внутренних напряжений, долей большеугловых границ, размеров элемен-
тов структуры и распределения дисперсных частиц после КВД в стали, подвергнутой раз-
личным исходным обработкам. 

 
Работа выполнена в рамках Программы фундаментальных научных исследований 

государственных академий наук на 2013-2020 годы (проект III.23.2.2.). 
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Изрезанная структура соединений, получаемых при сварке взрывом, обусловлена 

тем, что сварка взрывом представляет собой высокоинтенсивное кратковременное воздей-
ствие, которое в некоторых случаях является единственным способом соединения мате-
риалов. Получаемые поверхности соединений имеют различные элементы структуры, та-
кие как: всплески, волны, выступы [1]. При сильном воздействии получаемые образцы 
имеют волнообразную границ, как в случае Cu–Ti (рис. 1а). Подобные рельеф тщательно 
исследовался [2], но вопрос об особенностях структуры поверхности связанный со взаи-
модействиями однородных материалов в предыдущих работах не ставился. 

 

 
 

Рис. 1. Волнообразная граница, продольное сечение. а – медь–титан, б – медь–мельхиор 
 

На рис. 1б представлена продольное сечение для волнообразной границы медь – 
мельхиор. Мельхиор марки MH-19, в составе которого примерно 20 ат.% никеля, был вы-
бран для того, чтобы изменить цвет одной из соединяемых пластин. Таким образом, по-
средством микроскопических наблюдений можно различить два материала (рис. 1б). При 
этом предполагается, что необходимые свойства меди останутся теми же самыми, как в 
случае сварки медь-медь. Дальнейшее исследование, заключалось в получении характер-
ных структур для соединения медь-мельхиор и сравнение их с наблюдаемыми для соеди-
нений медь–тантал.  

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного про-

екта № 16-32-00235 мол_а. 
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В работе [1] выполнено симметрийное обоснование полиморфных превращений в 

металлах как локальных трансформаций триангулированных атомных кластеров, соответ-
ствующих автоморфизмам системы Штайнера. Универсальной операцией структурного 
превращения кластеров является переброска диагонали в ромбе из двух треугольников, 
т.е. соседних граней двух тетраэдров (рис. 1). Выполнен расчет энергетического барьера 
преобразования в железе при температурах ↔ превращения, рассматриваемого как эле-
ментарный акт полиморфного превращения.  

 

 
Рис.1. Элементарный акт полиморфного превращения в металлах выполняется взаимной заменой 
короткой и длинной диагоналей от (а) до (д). Атомы в точках 1 и 3 раздвигаются, а в точках (2) и 

(4) сближаются. В точке перевала длины диагоналей выравниваются (г) 
 

Для расчета использовали экспоненциальную модель парного потенциала для случая 
переходных металлов [2], соответствующую приближению Морзе, которое требует только 
подбора коэффициентов при экспоненциальных функциях. От степенной модели Леннард-
Джонса отказались, т.к. она предполагает также более или менее произвольный выбор 
значений показателей степеней. 

Минимуму потенциальной энергии при равновесном межатомном расстоянии d = 2r0 

(r0  равновесный радиус атома Fe) приравняли энергии сублимации металла U0. Из вы-
ражения, содержащегося в [2], следует: 

 ,exp
2

exp d
d

UUU repbond 





 
   (1) 

где Ubond – энергия взаимного притяжения атомов, Urep – энергия взаимного отталкивания 
атомов, , некоторые постоянные коэффициенты,  – сжимаемость атома железа, Å-1. 
Учитывая, что при d = d0 dU/dd = 0, установили температурную зависимость энергии суб-
лимации и получили значения  и . Проверку адекватности модели провели, рассчитав 
по второй производной от U при d = d0 значение объемного модуля упругости Fe (130 ГПа 
при 1200 К), что удовлетворительно соответствует литературным экспериментальным 
данным. Используя формулу (1), установили, что величина энергетического барьера пере-
броски диагоналей в ромбе для железа при 1193 К определена равной около 160 кДж/моль 
в хорошем согласии с литературными экспериментальными и расчетными данными для 
сплавов на основе Fe. 
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Известно, что теоретическое и экспериментальное значения напряжений начала пла-

стической деформации и разрушения для массивных твердых тел различаются на не-
сколько порядков величины. Такое  различие принято объяснять  возникновением источ-
ников концентрации напряжений в поверхностном слое. Такими источниками могут быть 
трещино-подобные структуры, которые формируются на стадии неупругой обратимой 
деформации [1] вследствие упруго-диффузионной неустойчивости плоской поверхности 
под действием механической нагрузки [2-4]. Механизму упруго-диффузионной неустой-
чивости способствуют высокие температуры и  низкие скорости деформации. Между тем 
пластическая деформация при любых температурах и скоростях деформации по-прежнему 
начинается со свободной  поверхности  образца [5]. Поэтому должны быть другие недиф-
фузионные механизмы концентрации деформации и напряжений в поверхностном слое 
нагруженного твердого тела. Предлагаемый доклад посвящен обсуждению такого меха-
низма. Предложенный механизм основан на учете двух особенностей поведения элек-
тронной подсистемы твердого тела при его деформации.  

1. При деформации энергетические уровни твердого тела смещаются друг относи-
тельно друга и могут пересекаться. В этих условиях адиабатическое приближение стано-
вится неприменимым и необходимо учитывать влияние электронных переходов между 
энергетическими уровнями на динамику системы ядер.  

2. Электронные переходы между уровнями приводят к возбуждению дополнитель-
ных (динамических) смещений атомов (атермической моды деформации) и к нелинейной 
зависимости напряжения от деформации. 

На основе анализа особенностей динамических смещений найдено пространственное 
распределение смещений в поверхностном слое, представляющее в случае одноосного 
растяжения систему канавок и валов, перпендикулярных оси растяжения. Предложенный 
механизм объясняет формирование пространственно-временных структур на стадии неуп-
ругой обратимой деформации, эволюция которых приводит к концентрации деформации в 
поверхностных слоях твердых тел и зарождению носителей необратимой деформации. 
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В данной работе представлены результаты исследования процесса фазообразования 
в состаренном алюминиевом сплаве АК9, основными легирующими добавками которого 
являются Si (8.0–11.0 вес. %), Cu (1.0 вес. %) и Fe (1.3 вес. %), и содержащего некон-
тролируемые примеси до 1.5 вес. %. Предварительно образцы подвергали закалке: об-
разцы одновременно выдерживали в печи в атмосфере воздуха при температуре 5355 ºC 
в течение 2 ч, затем охлаждали быстрым погружением в воду при температуре 200.5 ºC. 
Старение закаленных образцов проводили при температуре 175.00.5 ºC в вакуумной ка-
мере при давлении остаточных паров 10-3 Па, времени старения от 2 до 8 ч в постоянном 
магнитном поле (ПМП) напряженностью 7.00.1 кЭ (557.28.0 кА/м) и без него. 

Анализ полученных результатов показал, что на дифрактограммах исходного и за-
каленного образцов наблюдаются линии –твердого раствора на основе алюминия, кото-
рые смещены в сторону меньших углов относительно линий чистого алюминия. Данное 
смещение линий обусловлено наличием в твердом растворе алюминия атомов кремния, 
которые являются примесью внедрения. Атомы кремния располагаются в междоузлиях 
кристаллической решетки алюминия, что приводит к увеличению параметра решетки 
сплава и, как следствие, к смещению линий на дифрактограммах. Так же обнаруживаются 
линии, соответствующие фазе Mg2Si и чистому кремнию. Кроме этого, интенсивность 
всех линий уменьшается, а их полуширина увеличивается, что свидетельствует о иска-
женности кристаллической решетки сплава в связи с наличием примесей. 

Отжиг от 2 до 8 ч без наложения поля приводит к уменьшению интенсивности всех 
наблюдаемых линий и их уширению по сравнению с закаленным состоянием. Данный 
факт указывает о большей искаженности кристаллической решетки, связанной с процес-
сами старения и перестройки структуры. Кроме этого во всем интервале времен старения 
наблюдается наличие фазы Mg2Si и чистого кремния. Также, во всем исследованном вре-
менном интервале наблюдается смещение линий -твердого раствора на основе алюминия 
в сторону меньших углов, что связано с увеличением параметра решетки сплава. 

Наложение ПМП напряженностью 7 кЭ на те же режимы термической обработки 
приводит к увеличению интенсивности до 10 раз всех наблюдаемых линий и уменьшению 
их полуширины по сравнению с отжигами в его отсутствие, что свидетельствует о форми-
ровании более совершенной и однородной структуры сплава. Кроме этого по-прежнему 
наблюдаются линии, соответствующие фазе Mg2Si и чистому кремнию. 

Полученные данные могут быть использованы для создания новых и усовершенст-
вования существующих технологий термомагнитной обработки металлических сплавов. 
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В данной работе представлены результаты влияния постоянного магнитного поля 

(ПМП) на процесс фазообразования в алюминиевом сплаве Д1, основными легирующими 
добавками которого являются Cu (3.88 вес. %), Si (1.19 вес. %) и Mn (0.73 вес. %), и 
содержащего неконтролируемые примеси до 0.7 вес. %. Предварительно образцы под-
вергали закалке: образцы одновременно выдерживали в печи в атмосфере воздуха при 
температуре 4505 ºC в течение 1 ч, затем охлаждали быстрым погружением в воду при 
температуре 200.5 ºC. Старение закаленных образцов проводили при температуре 
190.00.5 ºC в вакуумной камере при давлении остаточных паров 10-3 Па, времени старе-
ния от 2 до 8 ч в постоянном магнитном поле (ПМП) напряженностью 7.00.1 кЭ 
(557.28.0 кА/м) и без него. 

Анализ результатов, полученных методом микротвердости, показал, что наложение 
ПМП приводит к увеличению микротвердости до ~8 %, наблюдается «отрицательный» 
магнитопластический эффект. 

Методом рентгенофазового анализа установлено, что на дифрактограммах исходно-
го и закаленного образцов наблюдаются линии α-твердого раствора на основе алюминия, 
смещенные в сторону больших углов относительно линий чистого алюминия. Это обу-
словлено наличием в твердом растворе алюминия маленьких атомов меди (на 12 % мень-
ше), которые являются примесью замещения. Их наличие уменьшает параметр решетки, и 
как следствие приводит к смещению линий. Кроме этого, полуширина всех обнаруженных 
линий на дифрактограммах исходного и закаленного образцов увеличилась, что свиде-
тельствует об искаженности кристаллической решетки вследствие наличия примесей ме-
ди, кремния, марганца и магния. 

Отжиг от 2 до 8 ч без наложения ПМП приводит к уменьшению интенсивности и 
уширению линий, соответствующих α-твердому раствору на основе алюминия, по сравне-
нию с закаленным состоянием. Данный факт указывает о большей искаженности решетки, 
связанной с процессами старения и перестройкой структуры. Наблюдается смещение ли-
ний в сторону меньших углов, что связано с увеличением параметра решетки сплава, обу-
словленным процессами старения. Определены линии, соответствующие фазе Al2Cu. 

Наложение ПМП на те же режимы термической обработки приводит к еще больше-
му увеличению полуширины линий, соответствующих α–твердому раствору на основе 
алюминия, что свидетельствует об еще большей искаженности кристаллической решетки. 
Кроме этого, обнаруживаются линии, соответствующие фазе Al2Cu, причем их количество 
растет с увеличением длительности отжига и наложением ПМП. При этом интенсивность 
всех обнаруженных линий увеличивается, что свидетельствует о более интенсивном про-
цессе фазообразования в присутствии ПМП. 
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С использованием <111>-монокристаллов стали Гадфильда Fe–13Mn–1.3C, мас. % 

изучали влияние наводороживания на эффекты статического деформационного старения и 
релаксацию напряжений под нагрузкой при одноосном растяжении. Электролитическое 
наводороживание монокристаллов продолжительностью 5 часов проводили при комнат-
ной температуре в 3% водном растворе NaCl с добавлением 3г л-1 NH4SCN при плотности 
тока 10 мА/см2. Непосредственно после наводороживания образцы подвергали одноосно-
му статическому растяжению с начальной скоростью 3×10-4 с-1. 

Насыщение водородом не приводит к изменению закономерностей деформации и 
упрочнения исследуемых монокристаллов – основными механизмами деформации в них 
являются множественное двойникование и дислокационное скольжение. После предвари-
тельного растяжения монокристаллов до ε=10% проводили статическое деформационное 
старение монокристаллов (с выдержкой при комнатной температуре в течение одного ме-
сяца). После старения одна партия образцов была растянута без наводороживания, другая 
– перед растяжением была предварительно наводорожена. Водород облегчает движение 
дислокаций (дефектов упаковки) за счет экранирования их полей и способствует более 
легкому отрыву дислокаций от атмосфер из атомов углерода и марганца, сформированных 
на дислокациях при деформационном старении. В результате этого напряжения начала 
пластического течения при повторном нагружении наводороженного кристалла ниже, чем 
напряжение течения, достигнутое при предварительной деформации, и чем в кристаллах 
без водорода.  

Легирование водородом не приводит к изменению плотности дислокаций для <111>-
монокристаллов и не изменяет механизмов деформации стали Гадфильда. Поэтому вели-
чина релаксации напряжений и ее скорость (остановка активного растяжения при ε=10% 
без снятия нагрузки) определяются взаимодействием водорода и дислокаций (дефектов 
упаковки). Величина релаксации напряжений возрастает при легировании <111>-
монокристаллов стали Гадфильда водородом от 30 МПа до 40 МПа, а скорость релаксации 
напряжений, напротив, уменьшается. Описанный эффект снижения скорости релаксации 
напряжений при наводороживании указывает на различия в характере взаимодействия 
«водород–дефекты упаковки» (настоящая работа) от описываемого другими авторами 
взаимодействия «водород–дислокации», которое приводит, напротив, к увеличению ско-
рости релаксации напряжений [1]. 

 
Работа выполнена при поддержке Российского фонда фундаментальных исследова-

ний (проект № 15-38-20056).  
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В работе представлены результаты исследований механических свойств и характера 
разрушения подвергнутой ионному азотированию аустенитной нержавеющей стали 
01Х17Н13М3 (Fe–17Cr–13Ni–1.7Mn–2.7Mo–0.5Si–0.01С мас.%) с разным размером зерна. 
Исходные заготовки имели размер зерна 3, 7 и 70 мкм и согласно данным рентгенофазо-
вого анализа имели аустенитную структуру. Ионное азотирование стали проводили при 
температуре 540°С (12 ч.), при давлении рабочего газа 300 Па и 60 Па. В качестве рабоче-
го газа использовали смесь аргона, азота и ацетилена (Ar 70%, N2 25%, C2H2 5%). Азоти-
рованные образцы растягивали при комнатной температуре с относительной скоростью 
деформации 4.610-4 с-1. 

В результате ионного азотирования происходит поверхностное упрочнение образ-
цов, формирование хрупкого азотированного слоя, который разрушается сколом в отли-
чие от аустенитной матрицы, для которой характерен вязкий, ямочный излом. На рентге-
нограммах, полученных от поверхности азотированных образцов, присутствуют слабые 
рефлексы от исходной аустенитной фазы, легированного азотом аустенита, нитридов и 
феррита. Между азотированным слоем и матрицей наблюдали формирование переходной 
зоны (зоны внутреннего азотирования). По данным рентгеноструктурного анализа пара-
метр решетки в переходной зоне существенно превышает значение для матрицы (а = 
0.364 нм), что свидетельствует о высокой концентрации азота в твердом растворе.  

С увеличением размера зерна толщина азотированного слоя постепенно уменьшает-
ся. Азотирование приводит к снижению предела прочности и удлинения образцов, но на-
сыщение при пониженном давлении рабочего газа вызывает меньшие эффекты охрупчи-
вания. В результате формирования равновесной зеренной структуры в стали диффузия 
азота в образцах происходит преимущественно по телу зерна и сопровождается образова-
нием обширной переходной зоны с твердорастворным упрочнением. Уменьшение давле-
ния насыщающего газа способствует формированию в стали более обширной переходной 
зоны, которая последовательно увеличивается с увеличением размера зерна (от ≈100 мкм 
при d=3мкм до ≈160 мкм при d=70мкм). В образцах с разным размером зерна азотирова-
ние по обоим режимам не приводит к значительным изменениям величины предела теку-
чести – в некоторых случаях наблюдается разупрочнение и величина Δσ0,2 принимает от-
рицательные значения (для образцов с размером зерна 3 мкм). Независимо от режима азо-
тирования и исходного размера зерна стали микротвердость поверхностного слоя состав-
ляет 12 ГПа, в переходной зоне она постепенно уменьшается до 2 ГПа, а в аустенитной 
матрице составляет 1.5–1.7 ГПа. 

 
Исследования проведены с использованием оборудования центра коллективного 

пользования «Нанотех» ИФПМ СО РАН. 
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Формирование ультрамелкозернистой структуры (размер зерна d < 1 мкм)  в цирко-

нии и его сплавах методами интенсивной пластической деформации (ИПД) позволяет в 2–
3 раза повысить их прочностные характеристики. Однако уменьшение размера зерен не 
всегда приводит к повышению сопротивления ползучести металлических поликристаллов. 
Для каждого материала при заданных условиях ползучести существует некоторый опти-
мальный размер зерна, ниже и выше которого сопротивление ползучести снижается. 

В работе проведены сравнительные исследования закономерностей ползучести спла-
ва Zr–1 мас.% Nb (далее Zr–1Nb) в мелкозернистом (средний  размер зерна dср = 4 мкм) и 
ультрамелкозернистом (dср = 0,3 мкм) состояниях в интервале скоростей 10-7–10-5 с-1 при 
температурах 623 и 673 К. 

При исследуемых температурах прочностные характеристики сплава Zr–1Nb в ульт-
рамелкозернистом состоянии в 2–3 раза выше по сравнению с соответствующими значе-
ниями для мелкозернистого состояния. 

На кривых ползучести сплава Zr–1Nb в обоих состояниях в общем случае наблюда-
ются три стадии: неустановившаяся, установившаяся и ускоренная. Особенностью кривых 
ползучести сплава в ультрамелкозернистом состоянии в исследуемых условиях является 
небольшая величина мгновенной деформации (1–3%) по сравнению с мелкозернистым 
состоянием (4–10 %).  

Соотношение величин скоростей установившейся ползучести сплава в мелкозерни-
стом и ультрамелкозернистом состояниях зависит от величины напряжения и температу-
ры испытания. При каждой температуре существует критическое напряжение (σs), при 
котором скорости установившейся ползучести сплава Zr–1Nb в обоих состояниях равны. 
При напряжениях больших величины σs меньшие значения скорости установившейся пол-
зучести  наблюдаются для сплава в ультрамелкозернистом состоянии. 

Зависимость скорости установившейся ползучести от напряжения сплава Zr-1Nb в 
обоих состояниях описывается степенным законом ползучести. Формирование ультра-
мелкозернистой структуры приводит к снижению в 2–2,5 раза показателя чувствительно-
сти к напряжению сплава и к уменьшению 1,5 раза эффективной энергии активации пол-
зучести. 

Предполагается, что ползучесть сплавов Zr–1Nb в мелкозернистом состоянии в ис-
следуемых условиях осуществляется в основном переползанием дислокаций и контроли-
руется объемной диффузией. В процессе ползучести сплава Zr–1Nb в ультрамелкозерни-
стом состоянии могут действовать три механизма деформации: скольжение дислокаций, 
контролируемое диффузией по трубкам дислокаций, переползание дислокаций, контроли-
руемое объемной диффузией и скольжение по границам зерен, контролируемое зерногра-
ничной диффузией. При этом основной вклад в деформацию ползучести вносит скольже-
ние дислокаций. 
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В поликристалле границы зерен являются источниками и стоками различных видов 
дефектов, в том числе и радиационно-наведенных. Накопление дефектов в границах зерен 
может привести к изменению разориентации границ зерен и, как следствие, их кинетиче-
ских характеристик. В этой связи представляется важным изучение эволюции спектра ра-
зориентировок границ зерен в условиях облучения электронными пучками. 

В работе на примере ультрамелкозернистого молибдена, полученного методом кру-
чения под гидростатическим давлением (КГД), проведены исследования влияния отжигов 
и облучения импульсным и постоянным электронными пучками на эволюцию структуры 
и спектра разориентировок границ зерен. 

В исходном после КГД состоянии средний размер элементов зеренно-субзереной 
ультрамелкозернистой структуры молибдена составляет 0,26 мкм. Распределение границ 
зерен по разориентировкам имеет ярко выраженный бимодальный характер. Первый пик 
находится в области разориентировок  < 4о второй – размыт в пределах углов 30о–60о. 
Общая доля малоугловых границ ( < 15о) составляет ~25%. 

Исследование зернограничных ансамблей показало, что после отжигов в течение 3 
часов в интервале температур 773–1023 К, при неизменном среднем размере элементов 
зеренно-субзеренной структуры, спектры разориентировок границ зерен ультрамелкозер-
нистого молибдена практически не изменяются. Отжиг при температуре1123 К, вызы-
вающий развитие процесса рекристаллизации, приводит к уменьшению доли малоугловых 
границ и росту доли границ зерен, имеющих углы разориентации близкие к 50о–60о. 

После облучения постоянным (в течение 3 ч) и импульсным (в течение 0,5 ч) элек-
тронными пучками в интервале температур 773–1023 К в тонком (10–20 мкм) поверхност-
ном слое молибдена наблюдается увеличение доли границ зерен с малоугловыми разори-
ентировками. На глубине от поверхности 20–300 мкм доля малоугловых границ уменьша-
ется, по отношению к исходному состоянию, а доля границ зерен, имеющих разоориенти-
ровки близкие к 45–60о, растет. Распределение границ зерен по разориентировкам стано-
вится одномодальным с размытым максимумом в области углов разориентации 40–55о. 

Предполагается, что рост доли малоугловых границ в поверхностном слое ультра-
мелкозернистого молибдена связан с накоплением радиационно-наведенных дефектов, в 
то время как снижение доли таких границ в слое на глубине 20–300 мкм обусловлено ак-
тивизацией в условиях облучения диффузионных процессов и снижением температуры 
рекристаллизации. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Российского фонда фундаменталь-

ных исследований, грант № 16-01-00603. 
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В последнее время большое внимание уделяется получению и созданию новых 
функциональных материалов, которые могут быть использованы для определённых ката-
литических процессов или в качестве фильтрующих элементов. Для этого важно, чтобы 
такие материалы обладали развитой поверхностью и имели особый фазовый состав. Мно-
гие каталитические процессы протекают при достаточно высоких температурах, поэтому 
актуальным является исследование процессов, происходящих в материалах при их нагре-
вании. В данной работе исследуются особенности изменения морфологии и фазового со-
става двухкомпонентного (медь-цинкового) покрытия, полученного методом электрооса-
ждения из комплексного электролита на микросетке из нержавеющей стали марки 
12Х18Н10Т при нагревании до высоких температур.  

Микрофотографии покрытия (после электроосаждения) показали, что поверхность 
состоит из микрочастиц сферической формы (рис. 1-1), с равномерно распределёнными 
между ними нанопластинками цинка (рис. 1-2). Сами сферические микрочастицы состоят 
из наноразмерных медных кристаллитов, окруженных электроосажденным цинком. 
Удельная поверхность такого покрытия, определенная при помощи низкотемпературной 
газовой адсорбции (Thermo Scientific Surfer), составляет порядка 50 м2г-1 [1]. Рентгенофа-
зовый анализ покрытия в исходном состоянии показал наличие трех фаз: Cu, Cu2O и Zn.  

 
 

Рис. 1. СЭМ изображение медь-цинкового покрытия после электроосаждения 
 

Нагревание микросетки с двухкомпонентным медь-цинковым покрытием до 600°С в 
присутствии кислорода не приводит к существенному уменьшению удельной поверхно-
сти, однако позволяет изменить его фазовый состав. Рентгенофазовый анализ покрытия 
после нагрева до 600°C показал наличие фаз ZnO, CuO и Cu. 

 
Работа выполнена при поддержке гранта Министерства образования и науки Рос-

сийской Федерации, постановление №220, ФГБОУ ВО «Тольяттинский государственный 
университет», договор №14.В25.31.0011 

 

1. Денисова А.Г. Медь-цинковое покрытие с высокой удельной поверхностью, полученное ме-
тодом электроосаждения металла / А.Г. Денисова // Вектор науки Тольяттинского государст-
венного университета. 2016. № 2 (36). С. 29-34. 
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В настоящее время большое внимание уделяется исследованию промежуточного 

превращения переохлажденного аустенита, продукты которого характеризуются большим 
морфологическим разнообразием. Известно, что структура нижнего бейнита имеет иголь-
чатое строение, внутри кристаллов альфа-фазы располагаются выделения карбидных час-
тиц. Легирующие элементы кремний и алюминий способны подавить выделение карбидов 
при распаде аустенита и делают возможном получение структуры бескарбидного бейнита. 
Интерес исследователей к сталям со структурой бескарбидного бейнита обусловлен воз-
можностью получения в них уникального комплекса механических свойств, сочетающего 
высокие показатели прочности, пластичности и ударной вязкости [1]. 

Исследовали сталь типа 10Г2ХС. Термическая обработка включала аустенитизацию 
при 900 °С и последующий перенос заготовок в печь для изотермической выдержки про-
должительностью от 10 до 30 час. при температуре 300 °С. По результатам рентгеност-
руктурного анализа установлено, что фазовый состав стали после данной обработки по-
мимо альфа-фазы бейнита включает от 60 до 15 % аустенита. Данные сканирующей и 
просвечивающей электронной микроскопии свидетельствуют о том, что бейнит представ-
ляет собой вытянутые иглы с тонкими прослойками остаточного аустенита; рефлексов 
карбидной фазы на электронограммах, полученных с такой структуры, не обнаружено.  

 

          
 

Рис. 1. Бескарбидный бейнит в стали 10Г2ХС после изотермической выдержки при 900 °С:  
а – СЭМ-изображение; б – ПЭМ-изображение  

 
 

Работа выполнена за счет гранта Российского научного фонда (проект 16-19-
10252) 
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В работе проанализированы результаты исследований наноструктурированного по-

крытия на основе гетероструктуры оксидов олова и индия (In2O3 – SnO2), называемые ITO 
(indium-tin oxide) покрытия. Они представляют собой модифицированный вариант систе-
мы проводящего слоя с углеродными нанотрубками (УНТ). Последнее внедряются в меж-
доузлия гетероструктуры ITO, тем самым позволяют существенно менять показатель пре-
ломления границы раздела сред и создают новый эффективный рельеф для ориентации 
жидкокристаллических (ЖК) диполей. При создании такого рельефа структурированный 
проводящий слой IТО выполняет одновременно функцию ориентанта и проводника. Тем 
самым, уменьшается число технологических операций, задействованных, при конструи-
ровании ЖК-устройств и отпадает необходимости использование полиимидные высоко-
омные ориентирующие покрытия, требующие применение токсичных растворителей и 
дополнительной методики по натирке ориентантов. УНТ были синтезированы путем ката-
лического разложения этилена на Ni–Cu катализаторе по методике, описанной в [1]. Затем 
их подвергали обработке в концентрированной соляной кислоте с последующим кипяче-
нием в растворе соляной кислоты, и далее в дистиллированной воде для удаления частиц 
исходного катализатора. Отмытые УНТ сушили в аргоне при 170оС. 

Анализируя полученные экспериментальные факты нами предположено, что прово-
дящие покрытия на основе IТО вполне аргументированно могут быть модифицированы 
лазерно-осаждаемыми УНТ, что позволяет изменять рефрактивные параметры границы 
раздела сред. Такое структурирование приводит к повышению прозрачности проводящего 
материала, способствующего существенно расширить области его применения. Одновре-
менно становится возможным снизить сопротивления проводящих контактов, способст-
вующих уменьшить уровень управляющего напряжения питания, приложенным к опто-
электронным компонентам.  

Проведенные расчеты по глубине проникновения УНТ в приповерхностные слои 
модельного материала (Si), позволяют предположить, что уменьшение диаметра УНТ 
приводит к более существенному их влиянию на поверхность оптических материалов. 
Рост глубины проникновения с уменьшением диаметра УНТ объясняется изменением 
рефрактивных характеристик за счет малого значения показателя преломления УНТ и су-
щественным увеличением прочностных характеристик из-за высокого значения модуля 
Юнга.  

Представленный вариант усовершенствования рельефа поверхности раздела между 
ЖК мезофазой и проводящим контактом при использовании технологии структурирова-
ния IТО-слоя УНТ, позволяют расширить области применения ЖК-ячеек  и жидкокри-
сталлических модуляторов света, что является немаловажным фактором при коммерциа-
лизации технических инновационных продуктов. 

 
1. Shalagina A., Ismagilov Z., Podoyacheva O., Kvon R., Ushakov V. Synthesis of nitrogen-containing 

carbon nanofibers by catalytic decomposition of ethylene/ammonia mixture//Carbon.2007.Vol.45. No 
9. - p.1808-1820 
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В настоящей работе предложен уникальный подход к решению проблемы экспери-
ментального изучения высокоскоростных процессов при ФП на основе инфракрасного 
волоконно-оптического датчика (ВОД) температуры. Отличаясь точностью, помехоустой-
чивостью и быстродействием на уровне 10-6 сек, новый датчик превосходит известные в 
мировой литературе датчики, основанные на миниатюрных термопарах или пленочных 
терморезисторах. Общий вид и схема устройства измерительной системы на основе ВОД 
представлены на рис. 1. Принцип работы новой измерительной системы заключается в 
следующем. Измерительная головка представляет собой торец световода, изготовленного 
из кристаллов галогенидов серебра AgClxB1-x (0 < х < 1) методом экструзии под давлением 
[1]. Этот материал позволяет осуществить передачу теплового излучения от образца в 
диапазоне длин волн 5–15 мкм, который расположен в рабочей области импульсного маг-
нита, к измерительному блоку, включающему фотоприёмник, охлаждаемый жидким азо-
том. Фотоприёмником является узкозонный полупроводниковый фоторезистор из Cd–Hg–
Te, обеспечивающий прием среднего ИК излучения от световода и его регистрацию с 
временным разрешением 10-6 сек. Изменение температуры поверхности образа материала 
с магнитокалорическим эффектом (МКЭ) в поле пропорционально электрическому сигна-
лу на выходе фотоприемника. Предварительные результаты испытаний ВОД температуры 
на примере образца гадолиния в импульсном магнитном поле величиной 12,7 Тл длитель-
ностью 12,5 мс представлены на Рис.2.  
 

 
 

Рис. 1.  Схема устройства инфракрасного ВОД 
температуры. 

Рис. 2. МКЭ в гадолинии, измеренный с помо-
щью ВОД температуры в импульсном магнит-
ном поле 12,7 Тл. 

 
Работа поддержана РНФ, грант № 14-22-00279.  
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Изучению особенностей механического двойникования посвящено множество науч-

ных работ. При этом исследовано влияние на форму двойников структурных несовер-
шенств кристаллической решетки [1–3]. 

 Целью данной работы стало изучение особенностей образования микродвойников 
внутри двойника отличного кристаллографического направления и имеющего большие 
геометрические параметры. 

 На рисунке представлены микродвойники (1), зародившиеся внутри двойника 2, 
имеющего большие, чем двойники 1, геометрические размеры. Как правило, в случаях, 
когда двойники 1 того же кристаллографического направления, что и двойник 2, в по-
следнем наблюдается раздвойникование. 

 

 
 

Микродвойники (1) внутри двойника (2) больших геометрических размеров (х 50) 
 

 
В рассматриваемом случае раздвойникования внутри двойника 2 не наблюдается. 

Это связано с тем, что двойники 1 и 2 разных кристаллографических направлений. 
Форма двойников 1 серповидная, что указывает на искривление кристаллографиче-

ского направления двойников 1 внутри двойника 2. 
 

1. Остриков О.М. Ветвление клиновидных двойников в монокристаллах висмута, деформиро-
ванных сосредоточенной нагрузкой // Физика металлов и металловедение. – 1999. – Т. 87, №1. 
– С.94-96. 

2. Остриков О.М. Некоторые особенности формы клиновидных двойников в монокристаллах 
висмута, деформированных сосредоточенной нагрузкой // Физика металлов и металловедение. 
– 2000. – Т. 90, №1. – С.91-95. 

3. Остриков О.М. Механика двойникования твердых тел. Монография. – Гомель: Учреждение 
образования «Гомельский государственный технический университет имени П.О. Сухого», 
2008. – 301 с. 
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В настоящее время общеизвестным фактом является то, что внутри двойника, как и в 
несдвойникованном объеме, имеются полные дислокации [1]. Очевидно, что если внутри 
двойника могут существовать единичные дислокации, то при соответствующих условиях, 
например, при интенсивной деформации, ничто не мешает образовываться внутри двой-
ника и группам дислокаций, которые могут упорядочиваться в полосы сдвига. 

 На рисунке показан фрагмент сдвойникованного объема с полосами сдвига 1 внут-
ри него. Двойник 2 в плоскости (111) имеет параллельные границы. Полосы сдвига внутри 
двойника криволинейны, что указывает на высокий уровень остаточных внутренних на-
пряжений сформированных источником внешних напряжений. 

 

 
 

Полосы сдвига (1) внутри двойника (2) (х 50) 
 
 Полученный результат имеет важное значение в технологии материалов с памятью 

формы [2], так как позволяет учесть новый механизм усталостного разрушения при мно-
гократном передвойниковании эксплуатируемого материала с уникальными физико-
механическими свойствами. При этом накопление повреждений может приводить к обра-
зованию полос сдвига, взаимодействие с двойниковыми границами которых приводит к 
локализации напряжений, уровень которых сопоставим с пределом прочности материала. 

 
1. Остриков О.М. Механика двойникования твердых тел. Монография. – Гомель: Учреждение 

образования «Гомельский государственный технический университет имени П.О. Сухого», 
2008. – 301 с. 

2. Остриков О.М., Созинов А.Л., Сорока А.В. Исследование пластической деформации поверх-
ности монокристалла Ni2MnGa методом индентирования // Инженерно-физический журнал. – 
2012. – Т. 85, № 5. – С. 1132 – 1141. 
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Новым современным научным направлением является развитие механики деформи-
руемого твердого тела с механическими двойниками. Этот раздел механики приобретает 
все более высокую значимость в связи с все более широким практическим применением 
материалов с памятью формы в технических системах нового поколения. Уникальные фи-
зико-механические свойства данных материалов полностью определяются процессами, 
родственными механическому двойникованию. Поэтому можно ожидать, что в ближай-
шем будущем значимость механики двойникования будет такой же, какую имеет в на-
стоящее время механика разрушения. 

 Условие равновесия твердого тела в случае плоского деформированного состояния 
при отсутствии внешних сил имеет вид 
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 Нетрудно показать, что для твердого тела с нетонким двойником из данной систе-
мы можно получить условие равновесия в следующем виде 

 

 



























































































































L
yyxy

L
yyxy

L
xyxx

L
xyxx

dx
y

xyx

x

xyx
xxf

dx
y

xyx

x

xyx
xxf

dx
y

xyx

x

xyx
xxf

dx
y

xyx

x

xyx
xxf

0

0
0

)0,2(
0

)0,2(

02
2

02

0

0
0

)0,1(
0

)0,1(

01
2

01

0

0
0

)0,2(

0
)0,2(

02
2

02

0

0
0

)0,1(

0
)0,1(

01
2

01

0
),,(),,(

)())((1

),,(),,(
)())((1

0
),,(),,(

)())((1

),,(),,(
)())((1

, 

 
где )( 01 x  и )( 02 x  – плотности двойникующих дислокаций на первой и второй двойни-

ковых границах соответственно; ),,( 0
)0,1( xyxij  и ),,( 0

)0,2( xyxij  – напряжения, создаваемые 

на двойниковых границах отдельными дислокациями (i и j принимают значения x или y); 
)( 01 xf  и )( 02 xf  – функции, описывающие форму первой и второй границы двойника со-

ответственно; 0x  – параметр интегрирования; L – длина двойника. 

 



54 
 

УРАВНЕНИЕ СОВМЕСТНОСТИ ДЕФОРМАЦИЙ ДЛЯ ТВЕРДОГО ТЕЛА  
С НЕТОНКИМ МЕХАНИЧЕСКИМ ДВОЙНИКОМ 

 
Остриков О.М. 

 
Гомельский государственный технический университет имени П.О.Сухого 

г. Гомель, Республика Беларусь 
omostrikov@mail.ru 

 
Развитие механики двойникования твердых тел имеет важное значение, соизмеримое 

с ролью механики разрушения в современной механике сплошных сред. В решении задач 
механики деформируемого твердого тела особую роль играют уравнения совместности 
деформаций. Представляет интерес их получение для твердого тела с двойником. 

Уравнения совместности для случая плоской деформации имеет вид 
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где ij  – компоненты тензора деформаций (i и j принимают значения x или y). 

Отсюда для твердого тела с нетонким двойником получаем 
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Здесь  – коэффициент Пуассона; L – длина двойника; )( 01 xf  и )( 02 xf  – функции, 

описывающие форму первой и второй границы двойника соответственно; 0x  – параметр 

интегрирования; )( 01 x  и )( 02 x  – плотности двойникующих дислокаций на двойниковых 

границах; ),,( 0
)0,1( xyxij  и ),,( 0

)0,2( xyxij  – напряжения, создаваемые на первой и второй 

двойниковых границах, соответственно, отдельными дислокациями; E – модуль Юнга;  – 
модуль сдвига. 
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Развитие теории двойникования представляется невозможным без использования 

методов механики деформируемого твердого тела, так как формирование механических 
двойников связано с деформированием двойникующегося материала. Расчет напряжений 
и деформаций в твердом теле с двойником не может обойтись без используемой в меха-
нике гипотезы сплошности среды. Представляет интерес решение задачи о равновесии 
твердого тела с нетонким двойником при плосконапряженном состоянии. 

В случае плоского напряженного состояния условие равновесия твердого тела при 
отсутствии внешних сил имеет вид 
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Для твердого тела с нетонким двойником из данного уравнения можно получить ус-

ловие равновесия в следующем виде 
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где L – длина двойника; )( 01 x  и )( 02 x  – плотности двойникующих дислокаций на пер-

вой и второй двойниковых границах соответственно; ),,( 0
)0,1( xyxij  и ),,( 0

)0,2( xyxij  – на-

пряжения, создаваемые на двойниковых границах отдельными дислокациями (i и j прини-
мают значения x, y или z); )( 01 xf  и )( 02 xf  – функции, описывающие форму первой и вто-

рой границы двойника соответственно; 0x  – параметр интегрирования. 

 Расчеты показали, что приведенное выше условие равновесия выполняется незави-
симо от геометрических параметров двойников. Это связано с тем, что напряжения, созда-
ваемые отдельными двойникующими дислокациями скомпенсированы. Поэтому скомпен-
сированными являются и напряжения, обусловленные всеми дислокациями двойниковых 
границ. 
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Способ деформационного нагружения и параметры деформации оказывают опреде-
ляющее влияние на характер генерации двойниковых ансамблей. В условиях скрайбиро-
вания значительные особенности образования двойников наблюдаются в области границ 
царапины, образованных движущимся индентором. В ранее выполненных исследованиях 
[1, 2] установлены закономерности и количественные зависимости образования двойни-
ковых ансамблей от нагрузки на индентор и длины пути скрайбирования монокристалла 
висмута.  

Целью данной работы является исследование образования клиновидных двойников в 
монокристалле висмута в зависимости от направления скрайбирования его поверхности 
(111) по отношению к кристаллографическим направлениям двойникования. 

Изучалась картина расположения двойниковых ансамблей, сформированных при ца-
рапании поверхности монокристалла под углом от 0-30º к выбранной плоскости двойни-
кования при различной нагрузке вдавливания индентора. Направление образующихся 
двойников во всех вариантах скрайбирования образует базовую сетку с углом 60º. Двой-
ники, расположенные вдоль царапины под углом 60º к ее оси, характерны для скрайбиро-
вания в плоскости двойникования, т.е. при угле 0º. При скрайбировании под углом 15º и 
30º базовая сетка двойниковых ансамблей повернута на угол 15º и 30º, соответственно. В 
целом базовая сетка остается инвариантной по отношению к направлению скрайбирова-
ния и определяется строением кристаллической решетки монокристалла висмута. 

Характерной особенностью образования двойников при скрайбировании является их 
серповидная форма. Данный вид распространения двойниковых прослоек наблюдается, 
преимущественно, при большей глубине вдавливания индентора. Искривленная форма 
двойников обусловлена особенностями напряженно-деформированного состояния вдоль 
границ царапины, созданного движущимся индентором. Деформация кристаллической 
решетки происходит под действием перемещающегося с большей глубиной внедрения 
индентора, который вызывает большие механические напряжения, чем в случае меньшей 
глубины внедрения индентора. В связи с этим зарождение двойникующих дислокаций и 
их распространение в области, прилежащей к границам царапины, происходит при иска-
женной кристаллической решетке. Таким образом, направление распространения двойни-
ковых прослоек в этой области отличается от расположения базовой сетки двойниковых 
ансамблей в недеформированной области кристалла. 

 
1. Кульгейко, Н.М. Особенности двойникования монокристалла висмута при скрайбировании 
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ГГТУ им. П.О. Сухого. – 2015. - №2(61). – С. 42 – 50.  

2. Кульгейко, Н.М. Закономерности образования двойников у границ царапины при скрайбиро-
вании поверхности (111) монокристалла висмута индентором Виккерса / Н.М. Кульгейко, 
О.М. Остриков // Веснік Магілёýскага дзяржаýнага ýніверсітэта імя А.А. Куляшова. – 2016. – 
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Образование двойниковых ансамблей при скрайбировании характеризуется особен-
ностями деформации поверхности монокристалла при создании царапины внедренным 
индентором. Механизм образования царапины сопровождается явлениями пластического 
деформирования, резания, диспергирования и хрупкого разрушения материала с образо-
ванием навалов, выколов, вспучивания и т. д.  

Напряженно-деформированное состояние материала вдоль границ царапины, а, сле-
довательно, и характер образования двойников, определяется целым рядом параметров 
процесса скрайбирования, в том числе и ориентацией ребер пирамидального индентора по 
отношению к направлению его перемещения. 

Целью работы является изучение образования двойников у границ царапины при 
изменении исходного расположения индентора относительно направления скрайбирова-
ния.  

Исследование деформационной картины двойникования проводилось методом опти-
ческой микроскопии при различных режимах скрайбирования. При этом царапание вы-
полняли как при прямом (в направлении ребра индентора) так и при угловом (ребро ин-
дентора повернуто относительно направления его перемещения) скрайбировании. Типич-
ные ансамбли двойников при прямом (а) и угловом (б) скрайбировании представлены на 
рисунке. 

 

  
   а         

 

 Как при прямом, так и при угловом скрайбировании двойники преимущественно не 
искривлены. Искривление двойников наблюдается у их устья, где происходит значитель-
ное искажение кристаллической решетки и, очевидно, плоскостей двойникования. В отли-
чие от прямого при угловом скрайбировании напряженно-деформированное состояние у 
противоположных границ царапины различное. Вследствие этого со стороны идущего 
впереди бокового ребра индентора образуется несколько двойников, чаще от 3 до 5, с 
уширенным устьем. С другой стороны царапины наблюдаются многочисленные плотно 
расположенные двойники серповидной формы. В то время как при прямом скрайбирова-
нии количество двойников с обеих сторон царапины примерно одинаковое. 
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Зарождение трещин приводящих к разрушению двойникующегося материала, на-

прямую связано с механическим двойникованием. Поэтому наиболее перспективны и ак-
туальны в настоящее время исследования взаимодействия двойникования и разрушения. 

Целью работы стал анализ двойникового ландшафта, наблюдаемого на деформируе-
мой сосредоточенной нагрузкой поверхности (111) монокристалла висмута при воздейст-
вии на индентор сверхвысоких нагрузок (порядка 2 – 5 кгс/мм2). 

На рисунке представлена ромбовидная сетка двойников 2 – 6 преимущественно не 
исходящих от отпечатка индентора 1. Наблюдаются линзовидные двойники с некогерент-
ными (2, 3, 5, 6) и когерентными границами 4. Рядом с двойником 2 на нижней границе 
наблюдаются параллельные полосы скольжения 8. Из-за большой локализации полос 
скольжения 8, нижняя граница двойника 2 имеет вогнутость, обусловленную высокими 
деформационными напряжениями. Наблюдается ветвление линзовидного двойника 2 с 
образованием двойников 4 – 7. Образование данных двойников вызвано наличием препят-
ствий (стопоров) на пути движения дислокаций. При пересечении двойников 3 – 5 обра-
зующих ромбовидную сетку, наблюдается искривление границ двойников 4 и 5. Это гово-
рит о том, что двойники 4 и 5 не являются непреодолимыми препятствиями для двойника 
3. 

 
 

Сетка двойников у отпечатка конического индентора на поверхности (111) монокристалла 
висмута 
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Современные технологии и технические системы требуют применения наиболее ка-

чественных материалов. Высокая разрушаемость и недолговечность таких материалов 
ведет к большим материальным затратам. Поэтому актуальными являются исследования в 
области прогнозирования на прочность и разрушаемость материалов с уникальными фи-
зическими свойствами. В связи с этим целью работы стало исследование особенностей 
двойникования монокристаллов висмута (Bi) при воздействии на индентор сверхвысоких 
нагрузок. 

Образцы монокристалла Bi для исследования получены методом Бриджмена. По-
верхность (111) деформировалась коническим индентором нагрузкой 2 – 5 кгс/мм2. 

На рисунке представлена остаточная деформационная картина на поверхности (111) 
монокристалла висмута после снятия нагрузки. Возле оставленного индентором отпечатка 
1 наблюдается исходящую от него двойниковая прослойка 2, которая имеет как когерент-
ные, так и некогерентные участки. 

Стрелками 3 показаны несдвойникованные области. Это указывает на взаимодейст-
вие двойниковой прослойки с напряженными зонами монокристалла. От отпечатка 1 ис-
ходят микротрещины 4 и 5, находящиеся в теле двойниковой прослойки 2. В области 
взаимодействия двойниковой прослойки 2 и трещин 4, 5 наблюдается искривление границ 
ансамбля двойников 3. Вогнутость границ в области 6, двойниковой прослойки 2, интер-
претируется высокой локализацией внутренних напряжений в области неоднородности 
структуры кристалла. Присутствие внутренних напряжений вдали от отпечатка обозначе-
ны полосами скольжения 7. Двойник 8 подвергся  ветвлению в областях 9. 

 

 
 

Область на поверхности (111) монокристалла висмута возле отпечатка индентора (х 10) 
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Дефекты кристаллической решетки оказывают существенное влияние на процесс 

механического двойникования. Существенные особенности формы двойников наблюда-
ются при их взаимодействии с пластически деформированными областями, полосами 
сдвига или включениями, размер которых соизмерим, или превышает, ширину двойников. 

Целью данной работы стало изучение особенностей механического микродвойнико-
вания в монокристаллах висмута при наличии в них микроскопических включений в слу-
чае одноосного сжатия образца. 

На рисунке представлена область монокристалла висмута на его поверхности (111) с 
несколькими микроразмерными дефектами. 

 

 
 

Взаимодействие механических двойников с препятствиями в монокристаллах Bi (х 100) 
 
На рисунке стрелкой 1 показан двойник с появившейся у его вершины ветви в виде 

микродвойника другого кристаллографического направления (ветвление кончика двойни-
ка). Данный двойник направлен к области вероятной концентрации напряжений у вклю-
чения. 

Стрелкой 2 отмечен случай, когда включение разделяет двойник на две части. Сле-
дует отметить, что под включением данный двойник может быть цельным с областью 
раздвойникования, вызванным напряжениями включения. Выше включения расположился 
двойник, имеющий ширину, приблизительно равную линейному размеру включения. 
Данный двойник претерпел искривление в результате огибания данного включения. 

Стрелкой 3 на рисунке отмечена сдвойникованная область между двумя полосами 
сдвига. В этой области наблюдается группа параллельных двойников разной ширины. Ве-
роятно, причиной появления данных двойников стал рассмотренный выше двойник отно-
сительно большой ширины, разделившийся после взаимодействия с полосами сдвига на 
группу двойников меньшей ширины. 
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Вся многогранность форм проявления механического двойникования при различных 

условиях деформирования двойникующегося материала в настоящее время еще не изуче-
на. Имеются результаты экспериментальных исследований по изучению особенностей 
формообразования двойников, их ветвления, зарождения вдали от концентратора напря-
жений и т. д. 

Целью данной работы стало изучение особенностей взаимодействия групп двойни-
ков различных кристаллографических направлений в одноосно деформируемом монокри-
сталле висмута. 

На рисунке представлен вид на поверхности (111) монокристалла висмута пересече-
ния групп параллельных двойников двух различных направлений двойникования. Картина 
пересечения двойников имеет вид сплетения. 

 

 
 

Ансамбль сплетенных двойников в монокристалле висмута (x100).  
Вид на поверхности (111) 

 
Отличительной особенностью взаимодействия двойников друг с другом в этом слу-

чае является то, что после пересечения динамического двойника со статическим двойни-
ком другого кристаллографического направления ширина развивавшегося двойника 
уменьшается порой более чем в два раза. При этом тело статического двойника искривля-
ется в результате ротационного сдвига. 

Наблюдалось и полное торможение статическим двойником динамического двойни-
ка. Участки отдельных двойников приобретали серповидную форму. После прохождения 
динамическим двойником статического двойника первый разделялся на два параллельных 
двойника одного кристаллографического направления. При этом ширина таких двойни-
ков, как правило, значительно меньше, чем ширина динамического двойника до столкно-
вения со статическим двойником. Имело место и разделение вершины динамического 
двойника на две еще до пересечения статического двойника. 
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Двойниковые границы являются концентраторами больших внутренних напряже-

ний. Это приводит к тому, что двойникование является инициатором зарождения разру-
шения. С другой стороны, двойниковые границы являются препятствиями для развития 
трещин, и изучение взаимодействия трещин с двойниками с точки зрения поиска методов 
торможения разрушения представляется актуальным. 

На рисунке стрелкой отмечен результат взаимодействия трещины с двойником после 
локального раздвойникования. В области взаимодействия наблюдается излом трещины. 
Это указывает на наличие энергетических затрат для трещины на преодоление такого 
препятствия, как двойниковая прослойка. Как видно из рисунка, величина излома трещи-
ны после раздвойникования превышает ширину трещины в области ее взаимодействия с 
двойником. 

 

 
 

Излом трещины в монокристалле висмута (x100) 
 
При высоком уровне внешних напряжений, инициировавших раздвойникование, в 

области излома трещины наблюдается зарождение вторичного разрушения в направлении, 
перпендикулярном направлению развития трещины. На рисунке это проявляется в том, 
что ширина излома трещины почти в два раза превышает ширину двух частей трещины в 
области ее излома. 

Таким образом, обнаружен требующий систематического исследования ряд особен-
ностей взаимодействия трещин с механическими двойниками. 
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Для определения равновесных параметров двойников необходимо знание силового 

баланса на их границах. На рисунке представлена схема действия сил в точках на грани-
цах двойника клиновидной формы. 

 

 
 
 Согласно предложенной схеме можно записать: 
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где 1F


 – сила, действующая в точке на границе 1 со стороны двойникующих дислокаций 

двойника на границах 1 и 2; 1S


 и 2S


– сила внутреннего трения, действующая на двойни-

кующие дислокации на границах 1 и 2 двойника, соответственно; eF1


 и eF2


 – результи-

рующая внешних сил, действующая на двойникующие дислокации на границах 1 и 2 

двойника, соответственно; 1R


 и 2R


 – сила, действующая на двойникующие дислокации 
на границах 1 и 2 двойника, соответственно, и обусловленная наличием свободной по-

верхности; 2F


 – сила, действующая в точке на границе 2 со стороны двойникующих дис-
локаций двойника на границах 1 и 2. 

 Моменты сил, действующие в точках на двойниковых границах: 
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zM 11  и zM 22  – моменты в точках на границах 1 и 2, соответственно, действующие со сто-
роны двойникующих дислокаций на границах 1 и 2; zM 12  – момент в точке на границе 1, 
действующий со стороны двойникующих дислокаций на границе 2; zM 21  – момент в точ-
ке на границе 2, действующий со стороны двойникующих дислокаций на границе 1. 

 



64 
 

 

О РЕЗОНАНСЕ ДВОЙНИКОВЫХ ГРАНИЦ 
 

Остриков О.М. 
 

Гомельский государственный технический университет имени П.О.Сухого 
г. Гомель, Республика Беларусь 

omostrikov@mail.ru 
 
Развитие теории двойникования позволит получить аппарат для прогнозирования 

новых явлений для последующей постановки экспериментов по детальному изучению 
этих явлений. В качестве примера таких новых явлений можно рассматривать резонанс 
двойниковых границ. 

Цель данной работы – показать математически возможность резонанса двойниковой 
границы. 

Рассмотрим призматический образец с двойниковой границей в плоскости, перпен-
дикулярной боковым граням призмы. Пусть одноосное деформирование образца осущест-
вляется путем приложения переменных по времени t внешних сил  tF  к торцевым по-
верхностям призмы. При знакопеременных нагрузках 

 

     tFtF cos ,                                                  (1) 
 

где γ – частота; φ – фаза; F – максимальное значение внешней силы. 
 При 0  уравнение движения двойниковой границы примет вид: 
 

 t
F

xxx 


 cos2 2
0 .                                              (2) 

 

Здесь λ – имеет физический смысл коэффициента затухания возвратно-
поступательного движения двойниковой границы; 0  – собственная частота колебаний 

границы двойника; β – эмпирический коэффициент, имеющий смысл меры инертности 
двойниковой границы. 

 Решение уравнения (2) имеет вид: 
 

        tbtaetx t coscos ,                                        (3) 
 

где 22
0  ; 

  22222
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b ; 
2
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2

2
tg




 ; a и α – вещественные констан-

ты. 
 Отсюда видно, что при 0  амплитуда смещения двойниковой границы b растет, 

причем при 0  b . 
 Малая величина λ свойственна, например, для двойников ферромагнитных сплавов 

с памятью формы, у которых и можно прогнозировать резонансное поведение границ. 
 Таким образом, математически показана возможность резонансного поведения 

двойниковых границ. 
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Известно большое количество экспериментальных работ, посвященных изучению 

движения границ единичных двойниковых прослоек. Однако требуется детальное матема-
тическое описание динамических границ двойника в деформируемом твердом теле. Это 
позволит прогнозировать те явления, постановка эксперимента для которых затрудни-
тельна. 

Целью данной работы стала разработка математического описания динамических 
границ двойниковой прослойки в условиях одноосного сжатия или растяжения двойни-
кующегося материала. 

На рис. 1 представлена схема для постановки рассматриваемой задачи. 
 

 
 

Рис. 1. Схематическое изображение границ остаточной двойниковой прослойки в одноосно 
деформируемом твердом теле 

 
 Лагранжианы, использовавшиеся для описания движения границ двойниковой про-

слойки, имели следующий вид: 
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где 1  и 2 , 1  и 2 , 1k  и 2k  – эмпирические коэффициенты;  tF12  – сила, действующая 
на первую границу со стороны второй;  tF21  – сила, действующая на вторую границу со 
стороны первой;  tF1  и  tF2  – силы, действующие на первую и вторую двойниковую 
границы со стороны внешней силы, деформирующей твердое тело с двойником, и обу-
словленные зависящим от внешних сил локальным напряженным состоянием у каждой 
границы двойниковой прослойки. 

Подстановка (1) в уравнения движения позволяет получить уравнения описывающие 
движение двойниковых границ и учитывать основные факторы, влияющие на динамику 
границ двойника. 
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На основании исследований экспериментальных работ по изучению металлических 

стекол, были определены важные направления дальнейшего развития теории напряженно-
го состояния аморфного материала, в частности исследование распределения напряжений 
в материале под нагрузкой. Без информации о напряженном состоянии аморфного мате-
риала, такого как металлические стекла, представляется невозможным полное и точное 
определение сфер применения данного перспективного материала. 

Поэтому цель работы заключается в разработке методики определения и расчета на-
пряжений в аморфном материале возле полосы сдвига при приложении к материалу нор-
мальной сосредоточенной нагрузки, в частном случае расположения полосы сдвига у по-
верхности аморфного материала. 

Предлагаемая методика основана на модели деформации и распределения напряже-
ний в упругом полупространстве, возникающих при их контактном взаимодействии в слу-
чае, когда деформация достаточно мала для применения теории упругости. Согласно дан-
ной модели нагружение образца производится сосредоточенной силой Р, которое можно 
представить как вдавливание иглы в полупространство вдоль оси Y (рис. 1). Расчет произ-
водился на единицу длины, измеренной вдоль оси Y [4]. 

 

 
Рис. 1. Схематическое изображение полосы сдвига типа изогнутого луча у поверхности 

аморфного материала в разрезе 
 

Тогда можно принять, что напряжения, вызываемые приложением внешней нор-
мальной силой, рассчитываются по формулам механики контактного взаимодействия. Од-
нако в виду того, что полоса сдвига также вызывает напряжения в теле аморфного мате-
риала, методика расчета полей которых у криволинейной полосы сдвига, находящейся у 
поверхности аморфного материала известна, то общая картина распределения напряжений 
будет представлять собой сумму данных напряжений.  

Таким образом, определен подход к формированию методики расчета напряжений в 
аморфном материале у полосы сдвига, расположенной у поверхности аморфного материа-
ла, при приложении к нему нормальной сосредоточенной нагрузки. 
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Интерес к механическому двойникованию кристаллов в настоящее время возрос в 

связи с широким практическим использованием материалов с памятью формы, уникаль-
ные физико-механические свойства которых полностью определяются бездиффузионны-
ми фазовыми превращениями родственными процессу двойникования. Инерционность 
эффекта памяти формы зависит от подвижности границы раздела мартенсит/аустенит. 
Поэтому разработка математической модели движения двойниковой границы является 
актуальной. 

Лагранжиан динамической границы остаточного двойника может быть представлен 
в виде: 

 

 txF
kx

x
x

L 



22

22
, 

 
где α, β и k – эмпирические коэффициенты. 

Соответственно уравнение движения примет вид: 
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где 2 ,  k2
0 . 

Начальные условия:   00 xx  ,   00 Vx  . 

Согласно экспериментальным данным для ферромагнитных сплавов Гейслера с па-
мятью формы можно принять 0 . 

Важное практическое значение имеет рассмотрение условий движения границы под 
действием внешней силы:   consttF ;     tFtF cos  (знакопеременная нагрузка); 

     tfFtF cos1  (пульсирующая нагрузка);   tFtF  e  (импульсная нагрузка), 
где γ – частота; φ – фаза; F – максимальное значение внешней силы; f – некоторая кон-
станта, равная нулю, когда цикл нагружения завершается полной разгрузкой; σ – констан-
та.  

Для каждого способа нагружения установлен закон движения двойниковой границы. 
При этом представляет интерес, прогнозируемый при 0 , резонанс двойниковой гра-
ницы при знакопеременной нагрузке, когда ее частота приближается к значению 0 . 

 
 



68 
 

 

ИЗУЧЕНИЕ СТРУКТУРНО-ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ В СПЛАВАХ  
СИСТЕМЫ Cu–Zn В ПРОЦЕССЕ ИНТЕНСИВНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ  

ДЕФОРМАЦИИ 
 

Печина Е.А.1, Данилова Е.С.2, Иванов С.М.1, Дорофеев Г.А.1, Ладьянов В.И.1 

 
1Физико-технический институт УрО РАН, г. Ижевск, Россия,  

el_pechina@mail.ru 
2Удмуртский государственный университет, г. Ижевск, Россия,  

 
Интерес к процессам структурообразования в медно-цинковых сплавах обусловлен 

широким применением этих материалов в машиностроении, а также характерным для них 
набором свойств, обуславливающих особенности при производстве заготовок, например, 
для автомобилестроения [1] в парах трения. Интенсивная пластическая деформация 
(ИПД) – эффективный способ формирования объемных субмикро- и наноструктурных 
материалов с новыми функциональными свойствами [2]. Тем не менее, данные об измене-
нии структуры и свойств сплавов на основе системы Cu–Zn в процессе ИПД практически 
отсутствуют. Ранее в работе [3] обнаружено, что ИПД кручение двухфазной латуни при-
водит к распаду второй фазы, наряду с сильным упрочнением, а при механосплавлении 
элементных порошков Cu и Zn – образование вторичных фаз. Таким образом, изучение 
закономерностей формирования структуры и свойств сплавов Cu–Zn является, безуслов-
но, актуальным. 

В качестве объектов исследования выбраны отливки в однофазном и двухфазном со-
стояниях с различным химическим составом: Cu – х% (вес.) Zn (х = 18; 42). Образцы 
двухфазной латуни Cu–42%Zn имели долю β-фазы 30% и 60% соответственно. Для ме-
ханосплавления выбраны смеси элементных порошков: Cu – х% (вес.) Zn (х = 36; 42; 56; 
62; 72; 82; 92). ИПД кручение проводили на установке, реализованной на базе гидравличе-
ского пресса [4], с непрерывной регистрацией момента кручения. Равноканальное угловое 
прессование проводили на специализированной установке по маршруту Вс.  

Таким образом, в докладе будут представлены результаты исследований по изуче-
нию структурно-фазовых превращений в сплавах Cu-Zn, полученных методами ИПД, и их 
деформационного упрочнения в зависимости от режимов деформации. 

 
Работа выполнена по направлению исследований в рамках Программы фундамен-

тальных научных исследований государственных академий наук на 2013-2020 г.г. № гос. 
регистрации АААА-А-16-116021010084-2. 
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Исследования материалов, проявляющих эффект памяти формы, магнетокалориче-
ский эффект, возможность получать гигантские деформации и магнетосопротивление и 
другие свойства, интересны с точки зрения возможности их применения как в сравни-
тельно простых, так и в высокотехнологичных областях современного приборостроения и 
техники. Трехкомпонентные сплавы Гейслера на основе Ni–Mn–In относятся к классу та-
ких материалов. 

Изменение концентрационных соотношений никеля и марганца, входящих в трой-
ную систему Ni–Mn–In, приводит к смещению критических температур образования ау-
стенитной и мартенситной фаз (температуры мартенситного перехода), которые в значи-
тельной степени влияют на физические свойства. Кристаллическая структура определяет-
ся химическим составом сплавов, оказывает влияние на магнитную анизотропию, на ме-
ханические свойства ферромагнитных сплавов, поэтому целью настоящей работы явля-
лось изучение особенностей структуры и её эволюции при замещении никеля марганцем.  

Исследовали сплавы семейства Ni47-хMn42+хIn11 (0 ≤ х ≤ 2) после отжига при Т = 
1123 К в течение 24 ч с последующим охлаждением с печью. Исследования тонкой струк-
туры сплавов методами оптической металлографии, сканирующей и электронной микро-
скопии, а также рентгеноструктурным методом показали, что при при изменении соотно-
шения Ni/Mn в составе сплава наблюдаются закономерные изменения фазового состава, 
температуры мартенситного перехода и структуры.  

Все исследованные сплавы в высокотемпературном состоянии имеют упорядочен-
ную кубическую решетку L21 фазы. При охлаждении во всех сплавах происходит мартен-
ситное превращение, сопровождающееся перестройкой кристаллической решетки. Темпе-
ратура мартенситного перехода зависит от состава сплава и понижается при уменьшении 
соотношения Ni/Mn от 1.12 до 1.02.  

Сплав Ni45Mn44In11 после отжига при комнатной температуре имеет упорядоченную 
структуру с кубической решеткой исходной L21 фазы. В сплаве Ni46Mn43In11 при комнат-
ной температуре наряду с упорядоченной L21 фазой в структуре присутствуют отдельные 
мартенситные кристаллы. При охлаждении в сплаве Ni47Mn42In11 наблюдается мартенсит-
ное превращение по типу L2114М с образованием модулированной структуры мартен-
сита. Установлено, что мартенсит в сплаве Ni47Mn42In11 имеет триклинную решетку и оп-
ределены её параметры. Внутри мартенситных кристаллов выявлены дефекты упаковки. 

Показано, что при замещении атомов никеля атомами марганца структура после от-
жига изменяется от двухфазной (L21+мартенсит) к однофазной L21. Мартенситное пре-
вращение в сплаве Ni47Mn42In11 идет с образованием модулированного мартенсита типа 
14М.  

 
Работа выполнена в рамках государственного задания (тема «Структура», № 

01201463331) при частичной поддержке РФФИ (проект № 16-03-00043). 
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Работа посвящена изучению акустической эмиссии (АЭ) при термоциклировании 

сплава TiNi в условиях неравномерного нагрева с целью оценки возможности применения 
метода АЭ для контроля состояния устройств, использующих эффект памяти формы 
(ЭПФ), работающих в реальных технологических условиях.  

Для исследований были использованы плоские образцы размером 64х10х2,5 мм из 
сплава Ti–50,6 вес.%Ni. Измерения температурной зависимости внутреннего трения и уп-
ругих характеристик проводились на установке DMA Q800 (TA Instruments) по схеме из-
гиба балки с зафиксированными краями. Измерения проведены на семи частотах от 0,1 до 
100 Гц. Показано, что фазовое превращение развивается в интервале температур 38–55оС, 
где зафиксированы локальные минимумы модуля упругости и максимумы тангенса угла 
потерь. Абсолютные значения максимума потерь уменьшаются с ростом частоты. 

Было показано, что АЭ сильно зависит от расстояния от зоны нагрева до датчика 
АЭ. Удаление датчика от нагревателя приводит к задержке начала регистрации 
акустических сигналов  и уменьшению их количества. Это связано с тем, что АЭ при 
обратном превращении «слышна» только от объема материала, расположенного 
непосредственно около датчика. Приближение источника нагрева к датчику сокращает 
время прогрева контактной зоны до высокотемпературного состояния. Сокращается и 
временной интервал регистрации АЭ.  

В работе [1] было отмечено значительное влияние термоциклирования с переводом 
материала из мартенсита в аустенит и обратно на акустическую эмиссию. В 
исследованных образцах, отожженных при 500оС в течение 17 мин и закаленных в воду, 
были получены похожие результаты. Количество сигналов в первом цикле  было 
существенно выше, чем в последующих. Однако 48-часовая выдержка образца при 
комнатной температуре привела к возврату уровня АЭ к почти первоначальному 
значению. Эти результаты в значительной степени обусловлены фазовым наклепом [1]. 
Подъем уровня АЭ после выдержки образца при комнатной температуре мог быть вызван 
изменением фазового состава (увеличением содержания мартенсита) во времени. Почти 
во всех опытах (за исключением первого термоцикла) прямое превращение 
сопровождалось большим числом сигналов по сравнению с обратным превращением. По-
видимому, это является следствием дилатометрического эффекта (возрастание объема 
материала) [2]. Кроме того, более высокие упругие свойства металла  позволяют 
улавливать акустические сигналы, сопровождающие превращение в большем объеме. 

Развитие эффекта памяти формы при нагреве пластины вносит изменения в АЭ. Во 
время восстановления формы изогнутой пластины появляется новая, более 
высокочастотная  группа сигналов АЭ, что может предоставить необходимые данные для 
контроля состояния действующих механизмов.p 
1. Потекаев А.И., Плотников В.А. Акустическая  диссипация энергии при термоупругих мартен-

ситных превращениях. – Томск.: Изд-во НТЛ, 2004. – 196 с. 
2. Лихачев В. А., Кузьмин С. Л., Каменцева З. П. Эффект памяти формы. — Л.: Изд-во ЛГУ, 1987 
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В работах [1,2] показано, что в результате комплексного термоэлектрического воз-

действия на ионный кристалл 1) внутренние поверхности скола образца подвергаются 
структурным и морфологическим изменениям в виде дислокационных розеток и монокри-
сталлических наростов; 2) происходит восстановление сплошности дефектов типа трещин 
скола. Одной из основных причин появления и развития монокристаллических наростов, а 
также залечивания дефектов является эмиссионный ионный ток и механоэмиссия ионов. В 
связи с этим были поставлены эксперименты по выявлению закономерностей эмиссион-
ного тока в ионных кристаллах, определению работы выхода ионов с поверхности и меха-
ноэмиссии. 

Опыты проводили в вакууме ( 0,01 Па) при температурах 293 К  Т  793 К на кри-
сталлах LiF. Эксперименты проводили по схеме плоского конденсатора: одна из граней 
поверхностей кристалла надежно контактировала с электродом, между вторым электро-
дом и кристаллом оставляли зазор  0,1 мм. Установку размещали под колпаком вакуум-
ного поста УВР-3М. В экспериментах изменяли полярность: прямая, соответствующая 
положительному потенциалу на свободном электроде, и обратная – в противном случае. 
Постоянное напряжение (400 В) на образец подавали непрерывно, начиная с Т = 293 К.  

Появление эмиссионного тока регистрировали при температурах Т  573 К. Прово-
димость (γ) щелочногалоидных кристаллов удовлетворяет зависимости: γ(T)= 
Aexp(-Uакт/kT), где А – термический коэффициент электропроводимости. Такой же зави-
симости (с точностью до коэффициентов) подчиняется проводимость (γп) участка "по-
верхность кристалла – электрод", так как определяется идентичным вероятностным меха-
низмом этого процесса. Тогда во втором случае U будет соответствовать энергии субли-
мации поверхностного иона (без учета энергии восстановления иона на электроде). Элек-
тронная эмиссия в ЩГК практически отсутствует. Определив экспериментально зависи-
мость ln(γп(1/T)) для разъема между свободной поверхностью кристалла и электродом, 
получаем значения U для прямой и обратной полярности соответственно: 2,16 и 5,02 эВ.  

Образование кристаллических наслоений связано с тем, что при бомбардировке ио-
нами фтора положительно заряженной поверхности трещины в зонах пластических сдви-
гов имеет место механоэмиссия ионов лития. В результате рекомбинационной кристалли-
зации на положительно заряженной поверхности происходит образование наростов. 
Предположение о том, что рекомбинационная кристаллизация начинается в области раз-
вивающихся деформационных сдвигов, проверено в модельном эксперименте. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант № 15-41-03166). 
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Для проведения исследования были взяты ленты аморфного металлического сплава 

на основе Со (Сo – 85,5%; Fe – 2,27%; Si - 5,15%; Mn – 4,07%; B – 2%; Cr – 1%) размером 
20х3,5х0,02мм. Усталостные испытания образцов проводились методом на растяжение и 
методом на изгиб. 

Испытания на изгиб проводились на специально разработанном устройстве. При 
этом один конец образца жестко закреплялся в зажиме, на второй конец, посредством 
кулачкового механизма, циклически оказывалось воздействие. Частота нагружения 
образца составляла 12 Гц.  

 При изгибных напряжениях 1,18 ГПа образцы выдерживают до 4×104 циклов, при 
напряжениях 1,7 ГПа до 5,1×104 циклов. 
Максимальная нагрузка, при которой образцы 
не разрушаются составляет 0,95 ГПа. 

Рост трещин носит хрупкий характер. 
Вблизи краев образца трещина может 
переходить в параллельные плоскости, в центре 
образца ее рост происходит по одной 
плоскости (рис. 1) 

Испытания на растяжение проводились нагрузкой, изменяющейся от некоторого max 
значения до min во времени, в знакопостоянном цикле, с частотой 2 Гц. В конструкции 
установки предусмотрено 4 комплекта упругих элементов, обеспечивающих изменение 
нагрузки: 1) (144–284)МПа; 2) (200–428)МПа; 3) (310–570)МПа; 4) (400–750)МПа. Для 
всех упругих элементов построены тарировочные графики, по которым через величину 
перемещения определяли напряжение в образце. Зависимость изменения напряжения от 
времени имеет вид синусоиды. 

 Установленно, что ленточные образцы при напряжениях (400–570)МПа 
выдерживают ~2,2×104 циклов до разрушения, 
при напряжениях (310–570)МПа ~3,3×104 циклов. 
При росте усталостных трещин выявлены 
области зарождения трещины, её роста, 
переходная зона и зона долома (рис. 2). 
Максимальная нагрузка, при которой образцы не 
разрушаются составляет 428 МПа. 

 Отмечено, в зоне долома рост трещины 
становится ветвистым, количество ветвей 
возрастает по мере распространения трещины. В 
области роста усталостной трещины, по её 
берегам наблюдали параллельно траектории 
локализованные полосы сдвига. Отмечено, что 
при снижении величины нагрузки увеличивается 
зона роста усталостной трещины.  

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (15-01-04553). 

Рис. 2. Траектория роста усталостной 
трещины: а) зарождение усталостной 
трещины, б) рост усталостной трещины,
в) переход в зону долома, г) зона долома 

 

Рис. 1. Траектория роста усталостной тре-
щины: а) в середине образца, б) вблизи 
края образца 
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Известно, при нагреве аморфных и нанокристаллических сплавов их структура спо-

собна перестроиться, что в свою очередь влияет на их свойства. В связи с этим, целью 
данной работы является: аналитическое исследование деформационного поведения 
аморфного и нанокристаллического металлических сплавов при комбинированном воз-
действии температурного поля и постоянной нагрузки, как в исходном состоянии, так и 
после отжига. При нагреве и постоянной нагрузке деформация образцов аморфных и на-
нокристаллического сплавов может сопровождаться появлением на кривых ползучести 
участков скачкообразного увеличения деформации с последующими затухающими гармо-
ническими колебаниями. ДСК исследования лент показали, что область возникновения 
скачков деформации соответствует интервалу кристаллизации. Проведено физическое 
моделирование процесса скачкообразной деформации. В образце делали краевой надрез и 
проводили испытания на ползучесть по описанной выше методике. Скачки деформации 
статистически проявляются в фиксированной точке кривой, вблизи значения кристаллиза-
ционной температуры. Скачкообразная ползучесть аморфных и нанокристаллического 
сплавов, может быть связана с образованием полос локализованной деформации. По-
видимому, скачки пластической деформации, наблюдаемые в экспериментах, иницииро-
ваны процессами роста кристаллической фазы. Образующиеся при нагреве кристаллы 
могут выступать в роли концентраторов напряжений, вызывая тем самым скачкообразное 
развитие полос сдвига, что приводит к появлению скачков деформации на кривых ползу-
чести. Предварительный отжиг вызывает в аморфных сплавах структурные перестройки, 
переводя систему в более устойчивое состояние, что сказывается на длительности экспе-
римента: отожженные образцы статистически деформируются дольше. Деформация 
аморфных сплавов сопровождается образованием заметной утяжки с гофрированием и 
заканчивается вязким разрушением. Перепад высот рельефа в области образования скла-
док достигает значения 25 мкм.    Нанокристаллический образец разрушается хрупко, без 
гофрирования. Отмечено, что в условиях одноосного механического нагружения, при по-
стоянной температуре окружающей среды  преимущественно возникает сдвиговая дефор-
мация. Установлено, что для всех экспериментальных кривых возможен подбор аналити-
ческой зависимости, которая с точностью до границ применимости механики сплошных 
сред позволяет прогнозировать различные свойства исследуемых материалов, а именно: 
скорость деформации и величину удельного сопротивления. 

 
 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант № 15-01-04553-а) и 

гос. задания (проект № 2476) 
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Объемные металлические стекла (МС) представляют новое семейство материалов с 
хорошей способностью к стеклообразованию и высокими механическим свойствами: 
прочность, износостойкость. В дополнение к механическим свойствам металлические 
стекла обладают высокой коррозионной  стойкостью. В работе исследовано взаимодейст-
вие импульсного лазерного излучения с поверхностью МС на основе циркония. 

Эксперименты проводили на сплавах Zr55Co25Al20, Zr56Co28Al16, Zr46Cu45Al7Ti2, 
Zr65Al10Ni10Cu15, Zr46(Cu4/5Ag1/5)46Al8. Образцы имели размер 6 5 3 мм. Поверхность об-
разцов была приготовлена как металлографический шлиф. Аморфное состояние сплавов 
подтверждено методами рентгеновской дифрактометрии  и дифференциальной скани-
рующей калориметрии (DSC) при скорости нагрева 20 К/мин. Для облучения использова-
ли одиночные импульсы твердотельного лазера (Nd:YAG), с длиной волны 1064 нм, дли-
тельностью импульса 3 мс и максимальной энергией 3 Дж. Эксперименты проводили при 
комнатной температуре в смеси воздуха и аргона. Во время облучения поверхности реги-
стрировали видимое свечение факела фотоэлементом Ф-14 (диапазон длин волн 300-700 
нм). Обработку полученных сигналов проводили в программе «Origin». Для исследования 
зоны воздействия излучения использовали оптический бесконтактный профилометр Wyko 
NT 9080. Расчет плотности мощности проводили по формуле: j=w/ts, здесь w-энергия им-
пульса, t –время воздействия, s-площадь зоны воздействия. После воздействия сфокусиро-
ванного импульсного лазерного излучения на поверхности объемных металлических сте-
кол, образуются «розетки», в центре которых наблюдается микрокристаллическая струк-
тура с размером зерна 2-20 мкм, которая по мере приближения к границе «розетки» пере-
ходит в радиально растущие кристаллы. Наличие процессов кристаллизации в зоне воз-
действия подтверждено рентгенографическими методами. В «розетке» выделяются зона 
оплавления и зона термического влияния. В зоне термического влияния также имеет ме-
сто рост кристаллов. Размер зоны термического влияния ~25-40 мкм. Введение в сплав 
меди приводит к значительному сокращению кристаллической составляющей в зонах 
термического влияния, а в сплавах содержащих медь и серебро, рост кристаллов в зоне 
термического влияния не наблюдали. При этом, в центре «розетки» в МС с серебром за-
кономерность радиального роста кристаллитов в направлении периферии нарушена. Ре-
зультаты регистрации эрозионных факелов свечения , при одинаковой плотности мощно-
сти, разнятся для различных МС (по элементному составу). Отмечено, что введение в со-
став МС меди снижает интенсивность свечения, а добавка серебра усиливает этот эффект. 
Наблюдаемые эффекты объяснены с позиции тепловых свойств элементов, образующих 
сплав. 

Таким образом, показано, что между процессами, протекающими в зоне воздействия 
лазерного излучения и интенсивностью свечения существует взаимосвязь. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант № 15-41-03166 р-

центр-а). 
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В качестве материала для исследования был выбран ленточный аморфный металли-

ческий сплав на основе кобальта (Co78,65Fe4,03Ni4,73Si7,22Mn1,88B2Cr1,49) и нанокристалличе-
ский сплав на основе железа (Fe80,22Si8,25Nb10,09Cu1,44). Размер образцов 40х3,54х0,02 мм. 

Одноосное растяжению образцов проводили на разрывной машине Instron-5565 со 
скоростью движения траверсы 0,1 мм/мин. Во время деформации на образец подавали 
импульсы тока плотностью от 1·108 до 1·109 А/м2 и длительностью ~ 5 мс. Образцы на-
гружали до 400 МПа, после чего движение траверсы останавливали и предоставляли воз-
можность материалу свободно релаксировать. В ходе эксперимента непрерывно произво-
дили запись показаний датчика силы.  

В первой части работы исследовали ход релаксационных процессов в образцах при 
температурах -196 °С, 23…80 °С. Отмечено, что процесс релаксации напряжений при 
комнатной температуре происходит в две стадии, причем ≈ 65 % всего снижения происхо-
дит на первой стадии. На второй стадии наблюдается менее интенсивное снижение на-
грузки. При увеличении температуры образца, процесс структурной релаксации протекает 
более интенсивно, что проявляется в увеличении скорости снижения механического на-
пряжения. В экспериментах, проведенных при температуре жидкого азота релаксацион-
ных процессов не наблюдали. 

Установлено, что релаксационные процессы в нанокристаллическом сплаве проис-
ходят аналогичным образом. Но при этом скорость релаксации в нанокристаллическом 
сплаве значительно меньше относительно скорости релаксации в аморфном сплаве при 
одинаковых условиях. 

Во второй части работы исследовано влияние предварительной релаксации образцов 
на величину сброса механического напряжения, обусловленного пропусканием импульс-
ного электрического тока. Для этого, через 15 мин. после начала релаксации при комнат-
ной температуре подавался одиночный импульс электрического тока. Сравнение зависи-
мостей величины сброса механического напряжения для образцов в исходном состоянии и 
после релаксации в течение 15 минут, при одном и том же приложенном напряжении по-
казало, что величина сброса механической нагрузки в образцах аморфного сплава с пред-
варительной релаксацией напряжений уменьшилась от 15 до 40 %. В нанокристалличе-
ском сплаве величина сброса практически не изменилась. Следовательно, при одних и тех 
же геометрических размерах образцов различных сплавов, наблюдаемое уменьшение ве-
личины сброса механического напряжения можно объяснить уменьшением в аморфном 
сплаве величины обратимой составляющей структурной релаксации, которая в нанокри-
сталлическом сплаве либо отсутствует, либо настолько мала, что ее изменение не сказы-
вается на общей величине сброса. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (16-31-00432) 
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В современных условиях требования к эксплуатационным характеристикам конст-
рукционных материалов и сплавов возрастают. Массовое использование аморфных ме-
таллических сплавов, работающих в электрических полях, ставит задачи по изучению их 
механических свойств в условиях действия импульсного электрического тока. Изделия из 
аморфных металлических сплавов работают в различных технологических режимах и 
подвергаются действию коррозионных сред. 

В качестве материалов для исследования были выбраны аморфные металлические 
сплавы на основе кобальта и нанокристаллический сплав на основе железа, полученные 
методом спиннингования. 

Образцы одноосно растягивались на электромеханической машине для статических 
испытаний Instron-5565 со скоростью движения траверсы 0,1 мм/мин. В экспериментах 
образцы деформировали до механического напряжения 200 МПа, затем подавалось 10 
импульсов электрического тока с интервалом 10 секунд, плотностью j = 0,7·109–1,2·109 
А/м2, путем разрядки конденсатора. Использовали импульсы с длительностью τ ~ 5 мс. 

Отжиг осуществлялся в печи при температуре 400 К в течение 10 минут. В качестве 
агрессивных сред были использованы среда NACE (выдержка 40 минут) и соляная кисло-
та (выдержка 20 минут). После чего образцы одновременно подвергались воздействию 
нагрузки и импульсного электрического тока. 

Экспериментально обнаружено, что импульсное токовое воздействие приводит к 
сбросу механического напряжения. Выявлено, что предварительный отжиг увеличивает 
величину сброса механического напряжения во всех исследуемых образцах аморфных 
сплавов на ~14% и на ~16% у нанокристаллического сплава.  

Установлено, что при воздействии раствора NACE на исследуемые аморфные образ-
цы сброс механического напряжения, вызванный пропусканием импульсного тока, увели-
чивается на ~3% по отношению к образцам, не подверженным воздействию агрессивной 
среды. В нанокристаллическом сплаве увеличение составляет ~4%. Выявлено, что в об-
разцах, выдержанных в соляной кислоте наблюдается уменьшение сброса механического 
напряжения на ~8% у аморфных сплавов и на ~7% у нанокристаллического сплава, в 
сравнении с образцами не подверженными коррозионным средам. 

Таким образом, коррозионные среды (NACE и НСl) изменяют механические свойст-
ва исследуемых образцов при электроимпульсном воздействии. Изменение свойств обу-
словлено химическими реакциями, происходящими на поверхности исследуемых сплавов. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант №15-41-03166 

р_центр_а). 
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Аморфные металлические сплавы (АМС) на основе Co находят широкое применение 
в электротехнической промышленности, электронике, химическом машиностроении, в 
авиационной технике, автомобилестроении, а также в различных сферах практической 
деятельности в качестве магнитных датчиков. Однако эти сплавы проявляют термическую 
нестабильность, связанную с потерей свойств при нагреве до определенного интервала 
температур, что существенно ухудшает технологические и эксплуатационные свойства 
этих сплавов. Это может сопровождаться преждевременным хрупким разрушением, а 
также потерей коррозионной стойкости и магнитных свойств. 

В работе исследованы магнитные характеристики АМС на основе Со, полученных 
методом спиннингования. Для исследований были взяты образцы с размерами 
3,5×10×0,02 мм, которые подвергались электроимпульсному воздействию, а также комби-
нированному действию импульсного тока и нагружения [1]. Для образцов определяли: 
намагниченность насыщения, коэрцитивную силу, температуру Кюри, температуруа кри-
сталлизации. После указанных воздействий исследовали магнитные характеристики на 
вибрационном магнитометре фирмы LakeShore. 

В исходном состоянии все исследованные сплавы являются магнитомягкими. Для 
сплавов после разнообразной импульсной обработки были сняты петли гистерезиса. Из 
полученных результатов видно, что без нагружения увеличение количества импульсов от 
1 до 50 приводит к росту намагниченности насыщения на 30%, а обработка при 100 им-
пульсах уменьшает намагниченность насыщения всего на 20%. В ходе экспериментов ус-
тановлено, что без нагружения увеличение количества импульсов приводит к монотонно-
му снижению коэрцитивной силы вплоть до 50% при 100 импульсах. Комбинированное 
действие импульсного тока и нагружения влияет на изменение коэрцитивной силы незна-
чительно, образуя локальный максимум при 30-ти импульсной обработке с увеличением 
коэрцитивной силы на 5%. Увеличение механического напряжения образца до 1000 МПа 
вызывает снижение коэрцитивной силы на 10%. Это может быть связано с устранением 
анизотропии, связанной со спонтанными структурными дефектами, такими как: пары ато-
мов с изменённой валентностью, микрообласти с пониженной и повышенной плотностью 
упаковки атомов, поры, межкластерные границы, трещины и т.д.  

Таким образом, импульсная обработка АМС без нагружения, а также комбиниро-
ванное действие импульсного тока и нагружения приводит к изменению магнитных 
свойств последних. Нагружение образцов при указанных обработках приводит к сниже-
нию коэрцитивной силы, что обусловлено изменением дефектной структуры материалов. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант № 15-01-04553). 
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Федотов С.Ю.1, Морозов Е.В.1, Коледов В.В.1, Шавров В.Г.1, Шеляков А.В.2 
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Настоящая работа посвящена экспериментальному изучению эластокалорического 
эффекта (ЭКЭ) в быстрозакалённых лентах сплава  с эффектом памяти формы 
(ЭПФ). Если ЭПФ интенсивно исследуется и уже нашел важные применения в приборо-
строении, микромеханике и медицине, то ЭКЭ только в последние годы вызывает расту-
щий интерес в связи с предложениями по создания твердотельных альтернативных источ-
ников энергии [1,2]. Цель настоящей работы – экспериментальное изучение ЭКЭ и ЭПФ в 
быстрозакаленных лентах сплава Ti2NiCu (см. рис. 1 а и б). 

 

 
а б

Рис. 1. ЭПФ и ЭКЭ в быстрозакаленной ленте Ti2NiCu. a – зависимость деформации от 
температуры и б – зависимость изменения температуры образца при приложении/снятии 
механического напряжения 250 МПа 

 
В качестве датчика температуры использован пирометр марки Testo 845 с разреше-

нием 0,1 К. Измерение деформации от температуры и изменения температуры образца при 
включении/выключении механической нагрузки показывают, что в интервале температур  
Т = 30– 40 ºС в образце происходит термоупругий мартенситный переход, из-за чего он 
испытывает обратимые псевдопластические деформации до 2,5% при нагрузке 250 МПа 
(рис 1 а). На рис. 1 б видно, что при температурах ниже мартенситного перехода ЭКЭ не 
превышает 1 К. Вблизи перехода и в аустенитном состоянии величина ЭКЭ резко возрас-
тает до 11 К, что превышает результат, полученный в статье [2].  

 
 Работа выполнена при поддержке РФФИ, грант № 15-07-08806.  
 

1. S.A. Nikitin et al., Physics Letters A 171, 234- 236 (1992). 
2. C. Bechtold, et al. Applied Physics Letters 101, 091903 (2012) 
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Сплав ВТ6 широко используется в промышленности и медицине. Разработанные се-

годня термомеханические обработки позволяют придавать ему широкий спектр механиче-
ских характеристик. Важную роль в формировании свойств сплава играют межзеренные 
(ГЗ) и межфазные (ФГ) границы, однако, их вклад в происходящие процессы изучен не-
достаточно. В данной работе определялись соотношения между поверхностным натяже-
нием (ПН) ГЗ в (αTi) и (βTi) и ФГ (αTi)/(βTi) в сплаве ВТ6, т.к. оно является важнейшей 
характеристикой, влияющей 
на скорость происходящих 
на них кинетических процес-
сов. 

Из прутка сплава ВТ6 
(Ti–3,9вес.%V–6,2вес.%Al 
( 25 мм) были приготовле-
ны. шайбы толщиной 5 мм, 
которые шлифовались, и от-
жигалась в кварцевых ампу-
лах в вакууме 410–4 Па. От-
жиги производились в двух-
фазной области (Ti)+(Ti) в 
интервале от 660 до 860°С в 
течении 672 - 840 часов с 
последующей закалкой в 
воде. Отожженные образцы 
шлифовались, механически 
полировались и травились в 
1 % водном растворе HF. На 
микроскопических изобра-
жениях их микроструктуры 
измерялись углы, образуе-
мые ГЗ в (αTi) и (βTi) в 
тройных стыках с ФГ (αTi)/(βTi), см. 1 и 2 на рис. 1. Большая продолжительность отжигов 
гарантирует, что в тройных стыках достигается равновесие, которое характеризуется из-
меренными углами. 

Из этих измерений определялись температурные зависимости отношений ПН ГЗ в 
(αTi) и (βTi) к ПН ФГ (αTi)/(βTi), а из них температурная зависимость отношения ПН ГЗ в 
(αTi) к ПН ГЗ в (βTi). 

 
 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (проект 16-03-00285). 

 

 
Рис. 1. РЭМ изображение сплава ВТ6, отожженного при тем-
пературе 840°С. Зерна (αTi) и (βTi) обозначены как α и β. Углы, 
образуемые ГЗ в (αTi) и (βTi) с ФГ (αTi)/(βTi), показаны циф-
рами 1 и 2. 
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Дискретный бризер (ДБ) – это пространственно-локализованные, строго периодиче-
ские колебательные моды большой амплитуды в нелинейных решёточных системах [1, 2]. 
ДБ, в отличие от бризеров в непрерывных системах, не являются «редкими», поэтому 
можно говорить о потенциальной важности этого класса решений в физике. Существуют 
экспериментальные свидетельства возникновения таких локализованных возбуждений в 
различных физических системах, см. например обзор [2].  

Изучение подобных объектов в металлах является важной задачей физики конденси-
рованных сред.  

 
Рис. 1. Дискретный бризер с жестким типом нелинейности в кристалле Pt3Al 

 
Целью данной работы является установления условий существования ДБ в кристал-

лах состава AB со сверхструктурой L10 и А3В со сверхструктурой L12. Выбор сплавов 
обозначенного состава обусловлен широким их применением в различных технологиче-
ских процессах, а также сплавы с данной структурой являются наиболее часто модельны-
ми и выбираются для фундаментальных исследований с целью разработки структурно-
физических основ создания новых конструкционных и функциональных материалов с 
различными уникальными свойствами. Сплавы с L12 структурой являются основой разра-
ботки существующих в настоящее время суперсплавов. В качестве базовых материалов 
выбраны CuAu и Pt3Al. 

В свою очередь, дискретные бризеры могут вносить вклад физические и химические 
свойства сплавов. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ, в рамках проекта № 16-42-

220002 р_а. и гранат Российского научного фонда (РНФ) № 16-12-10175. 
 

1. Sievers A.J., Takeno S. Intrinsic localized modes in anharmonic crystals // Phys. Rev. Lett. – 1988. – 
V. 61, № 8. – P. 970–973. 

2. Дмитриев С В, Корзникова Е А, Баимова Ю А, Веларде М Г Дискретные бризеры в кристал-
лах // УФН 186 471–488 (2016) 
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ИССЛЕДОВАНИЕ ПРОЦЕССОВ ТЕРМИЧЕСКОЙ САМООРГАНИЗАЦИИ  

ПОВЕРХНОСТИ КРИСТАЛЛОВ САПФИРА 
  

Муслимов А.Э.1, Буташин А.В.1,  Каневский В.М.1, Исмаилов А.М.2  
 

1ФНИЦ "Кристаллография и фотоника" РАН,  
Москва, Россия,  

amuslimov@mail.ru 
2ФГБОУВО "Дагестанский государственный университет" 

 
Интерес  к процессам  формирования  регулярного рельефа  на  поверхности  подло-

жечных кристаллов  в результате самоорганизации  стимулируется  фундаментальными  
исследованиями  в современной электронике, в  особенности   созданием  квантовых  
структур пониженной  размерности.  В работе приводятся результаты моделирования и  
экспериментальных исследований  процессов  формирования и дальнейшего  термическо-
го разрастания  регулярной   наноструктуры поверхности сапфира  в  зависимости  от  на-
правления  разориентации (M [10 0], А (1 10)). В  случае применения разориентации в  
направлении  А-плоскости  ступени разрастаются с потерей упорядочения и образованием 
тройных точек  срастания трех  ступеней  (рис. 1а).  

 

 
     а      б             

Рис. 1. Результаты экспериментов по отжигу пластин сапфира с разориентацией базисной грани в 
направлении  А-плоскости (а) и М-плоскости (б) 

 
При  использовании разориентации вдоль направления M следует наблюдается диф-

фузионное смещение атомов по направлению М –плоскости в  результате  отжига пла-
стин, а также  появление треугольных выступов, ограненных семейством  А-плоскостей, 
объясняющимся  более высокой плотностью атомов в  направлении А чем М. В конечной 
стадии  формируются упорядоченные ступени (рис 1б).   Результаты показывают, что ани-
зотропия   ретикулярной  плотности атомов может  существенно влиять на  процесс  тер-
мического разрастания  ступеней и  их регулярность. На полученных образцах с  упорядо-
ченным рельефом были получены  пленки оксида цинка, высокого  кристаллического со-
вершенства. Было продемонстрировано подавление доменной структуры в пленках оксида 
цинка, при наличии террасно-ступенчатой наноструктуры  поверхности.  

 
Работа поддержана РФФИ (16-02-00227). 
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Икосаэдрические малые частицы (ИМЧ) меди (рис. 1) имеют огранку из плоскостей 

{111}, содержат дисклинации, двойниковые границы, вставки и прослойки, вследствие 
чего обладают огромной запасенной внутренней энергией. Именно эти особенности ИМЧ 
представляют большой научный и практический интерес для многих исследователей. Из-
вестно о фазовых превращениях, происходящих в ИМЧ меди при отжиге на воздухе: в 
зависимости от температуры нагрева, на поверхности частиц растут нановискеры CuO или 
образуются нанопоры на окисленной поверхности частиц. Также выявлены внутренние 
полости, образующиеся при отжиге ИМЧ меди в кислородсодержащей атмосфере (рис. 2). 
Данных об этом явлении в литературе очень мало, поэтому этот вопрос требует детально-
го изучения. 

 

 
Рис. 1. ИМЧ меди, полученная методом элек-

троосаждения 

 
Рис. 2. Внутренняя полость в ИМЧ меди после 

отжига на воздухе 
 
В работе проведены исследования по влиянию различных факторов на процесс обра-

зования внутренних полостей при отжиге ИМЧ. Установлено, что внутренние полости 
образуются при отжиге икосаэдрических малых частиц меди только в кислородсодержа-
щей атмосфере при определенных температурах нагрева: (300 – 700) ºС и изотермической 
выдержке при этих температурах.  

 
Работа выполнена при поддержке гранта Министерства образования и науки Рос-

сийской Федерации, постановление № 220, в ФГБОУ ВО "Тольяттинский государствен-
ный университет", договор № 14.B25.31.0011. 
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Сплавы системы Ti–Nb, благодаря своим физико-механическим и биоинертным 
свойствам, перспективны для использования в области производства медицинских им-
плантатов. Титан и его сплавы обладают высоким модулем упругости (100–120 ГПа). В 
силу своих особенностей сплавы состава Ti – (40-45) мас. % Nb имеют модуль упругости, 
близкий к модулю упругости костной ткани. Метод селективного лазерного сплавления 
(СЛС) позволяет получать низкомодульные сплавы Ti–Nb и изделия из них. СЛС значи-
тельно уменьшает затраты материала, необходимого для производства готового изделия, а 
также позволяет создавать изделия сложных форм. Изменение параметров СЛС, как ско-
рость сканирования и мощность лазерного луча, влияет на размер структурных элементов 
и фазовый состав получаемого изделия. Целью данной работы было исследовать влияние 
изменения параметра СЛС на структуру и фазовый состав сплава Ti–Nb, содержащего 45 
мас. % Nb. 

В работе исследовали 3-D образцы, полученные на установке «ВАРИСКАФ-
100МВС» в технологическом институте НИ ТПУ (г. Юрга, Россия). Для получения сплава 
Ti–Nb композитный порошок титана и ниобия послойно наносился на титановую подлож-
ку. Композитный порошок был получен механической активацией смеси порошков титана 
и ниобия состава Ti + 45 мас. % Nb в мельнице АГО-2 в АлтГТУ им. И. И. Ползунова 
(Барнаул, Россия). После активации порошок отжигали в высоком вакууме при 500°C 
один час. Толщина каждого наносимого слоя составляла 0,05 мм. Плавление осуществля-
лось в атмосфере аргона. Порошок на подложке предварительно прогревался до 100°C. 
Образцы формировались при мощности лазерного луча 80 Вт, диаметре пятна 150 мкм, 
шаге сканирования 0,4 мм при стратегии «строчка через строчку». В качестве изменяемо-
го параметра была выбрана скорость сканирования лазерного луча, которая изменялась в 
интервале 40-70 мм/с с шагом в 10 мм/с. Образцы содержали 61 сплавленный слой. 

Исследования структуры и фазового состава полученных образцов проводились ме-
тодами растровой электронной микроскопии, энергодисперсионного микроанализа, опти-
ческой металлографии и рентгеноструктурного анализа. 

Результаты исследования показали, что сплав, полученный СЛС из композитного 
порошка титана и ниобия, имеет элементный состав Ti–45 мас. % Nb. В процессе СЛС 
порошок полностью расплавляется и кристаллизовался. Структура представлена двумя 
фазами: основная фаза - β-твердый раствор Ti и Nb, и α'' – Ti, содержащий Nb. В попереч-
ном сечении макроструктура содержит зоны с мелким и средним зерном. В образцах на-
блюдаются усадочные раковины и газовые поры. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Российского научного фонда, грант 

№ 15-19-00191. Авторы признательны своим коллегам Сапрыкину А.А., Ибрагимову Е.А., 
Бабаковой Е.В., Ерошенко А.Ю., Глухову И.А., Яковлеву В.И. за участие в работе и пло-
дотворное обсуждение результатов. 
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В случае формирования и удлинения (до 1000%) кумулятивных струй (КС) мы име-

ем дело с проявлением сверхпластической деформации (СПД). При проникании КС в пре-
граду, в ней возникают большие (интенсивные,  мегапластические) деформации (в даль-
нейшем – ИПД), которые, если связать их с наклоном реперных линий, образованных зёр-
нами, могут достигать от 100 до 1000% [1]. И в том и другом случае скорость деформации 
находилась в диапазоне 104 – 105 с-1. 

Проведены исследования методами световой микроскопии и мультифрактальной па-
раметризации (МФП) структур  локальных объёмов уловленных остатков плоской КС из 
стали марки Ст. 3 и шлифов, изготовленных из преград (мишеней) из стали той же марки, 
после внедрения в них КС. Из статистического набора МФП в настоящей работе исполь-
зованы два: пространственная размерность объекта D0f и скрытая упорядоченность δ.  

Первый параметр, чувствительный к рельефу границ зёрен, характеризует извили-
стость (рельефность) контуров областей, выделенных для анализа. С точки зрения метал-
лографии D0f является характеристикой чёрно-белой картины реальной структуры. δ опре-
деляет статистическую оценку симметрии бинарных объектов с учётом их взаимного рас-
положения. Чем больше величина δ, тем более упорядочена структура, т.е. в ней стано-
вится больше периодической составляющей. Устремление δ к нулю свидетельствует о 
нарастании хаоса в системе точек отображения и является признаком наступления струк-
турного фазового перехода (СФП) в строении реального материала (δ = 0 означает, что 
СФП произошёл) [2]. 

Исследования позволили выявить следующие сходные и различные черты высоко-
скоростной СПД и интенсивной динамической деформации. Во-первых, это – измельче-
ние исходной структуры. Однако в случае СПД измельчение произошло путём динамиче-
ской полигонизации и образования устойчивой, вплоть до предплавильных температур, 
субзёренной структуры. В случае ИПД – путём фрагментации исходной структуры до 
предельного состояния. Во-вторых, в обоих случаях параметр скрытой упорядоченности 
имеет одинаковое малое (близкое к нулю) значение, что свидетельствует о стремлении 
системы к структурному фазовому переходу. Однако в случае СПД этот переход, вероят-
но, связан со скачкообразным изменением реологических характеристик материала, в то 
время как в случае ИПД, структурный переход осуществляется в виде перехода: кристалл 
→ аморфное состояние. Наконец в КС наряду с измельчением структуры обнаружены 
признаки ротационной деформации, в то время как в мишени такие признаки отсутствуют. 

 
1. Барахтин Б.К., Савенков Б.К. Релаксация структурных искажений в стали 12Х18Н10Т вблизи 

каверны высокоскоростного проникания // Вопросы материаловедения.  2001.  № 4 (28). С. 5 – 
9. 

2. Встовский Г.В. элементы информационной физики. М.: МГИУ, 2002. 260 с.  
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В последнее время особое значение приобретают вопросы прочности и разрушения 
на субмикронном уровне, в том числе  и природных материалов (горных пород) [1]. Мето-
дика лабораторных экспериментов по взрывному разрушению образцов, которые помеща-
лись в специальные ампулы сохранения,  описана в работах [2-3]. Кроме того выполнены 
исследования частиц, которые образовались после взрывного разрушения кварцита в на-
турных условиях. Оценка распределения микрочастиц по размерам проведена с примене-
нием лазерных счетчиков частиц, а их изображения получены с помощью оптической и 
электронной микроскопии. Для оценки минерального состава частиц кварцита выполнен 
рентгеноструктурный анализ, который  показал, что содержание частиц кварца  и рудных 
минералов  размером менее 40 мкм примерно одинаково, в то время как  при выборочном 
анализе в поле зрения электронного микроскопа содержание кварцевых частиц может со-
ставлять ~75%. 

Установлено, что процентное содержание субмикронных частиц размером 0,3–
0,5 мкм для большинства прочных горных пород составляет примерно 10–25% от их 
общего количества в рассматриваемом диапазоне размеров от 0,3 до 10,0 мкм,  а 
преобладают частицы 1–5 мкм. Наблюдаемый максимум в распределении частиц в диапа-
зоне размеров несколько мкм, является отличительной особенностью распределения. 
Обычно для более крупных частиц их количество закономерно увеличивается с уменьше-
нием их размеров. Для кварцсодержащих горных пород, например, гранита и яшмы 
наблюдается увеличение содержания субмикронных частиц при взрывном разрушении по 
сравнению с мрамором или доломитом. Полученное распределение микрочастиц может 
быть объяснено как с позиции увеличения прочности частиц с уменьшением их размеров 
так и с точки зрения минерального состава, одним из факторов которого является  
содержание кварца, несмотря на свою высокую прочность, особенно на сжатие, склонного 
к хрупкому разрушению. 

 В результате исследований с применением современных экспериментальных мето-
дов выполнен анализ микрочастиц, образующихся в условиях взрывного разрушения, и 
получены их изображения, что важно в рамках проблемы прочности материалов, а также 
для оценки экологической безопасности.   

 
Работа выполнена при поддержке РФФИ (Проект 14-05-00446)  и Российского на-

учного фонда (проект  №16-17-00066). 
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Для оценки напряжённо-деформированного состояния кристаллической решётки 

многослойных гетероструктур рентгеновским дифрактометрическим методом расчёт  
межплоскостных расстояний проводят по углам отражения от кристаллографических 
плоскостей  расположенных под углом к поверхности, нормали к которым стремятся к  
направлениям возникающих упругих деформаций. Чем больше этот угол, тем точнее экс-
траполяция упругих деформаций на поверхность псевдо двухмерной гетероструктуры. 
Наблюдение рефлексов от такого рода плоскостей в методе параллельного пучка возмож-
но только при использовании асимметричных схем измерений. Измерения проводили на 
однокристальном дифрактометре XMD-300, конструкция которого дает возможность на-
клонять дугу гониометра с расположенными на ней рентгеновской трубкой и детектором 
на угол от 0о до 45о с шагом 0,1о и позволяет ввести в отражающее положение любую кри-
сталлографическую плоскость, нормаль к которой находится в широтной зоне гномосте-
реографических проекций от 0о до 450. Для нахождения плоскостей, отвечающих за на-
пряжённо-деформированное состояние в гетероструктуре AlGaN/GaN, выращенной на 
сапфире,  измерения с использованием асимметричных схем съемки проводили на экспе-
риментальных структурах AlN/Al2O3 и GaN/Al2O3 с толщинами слоёв AlN порядка 1мкм и 
GaN порядка 2мкм. 

Разработанный алгоритм [1] расчета углов встречи рентгеновского первичного пуч-
ка, углов выхода дифрагированного пучка относительно  поверхности гетероструктуры      
и углов дифракции для определенных  кристаллографических плоскостей AlN, GaN и 
Al2O3 позволил получить отражения и рассчитать межплоскостные расстояния для плос-
костей, относительное изменение межплоскостных расстояний  которых наиболее зависи-
мо от упругих деформаций кристаллической решетки. Наблюдение на структуре 
GaN/Al2O3 интерференционных максимумов от кристаллографических плоскостей AlN и 
GaN, нормали к которым не должны лежать в плоскости дифракции (001) <¯100> или 
(0001) <¯1010> позволяет сделать предположение об изменении азимутальных ориентиро-
вок базовых плоскостей (001) или (0001)  кристаллографических решёток AlN и GaN от-
носительно азимутальной ориентировки базовой плоскости сапфира. Очевидно, в техно-
логическом процессе роста гетероструктуры происходит азимутальный поворот на 30о 
базовой плоскости (0001) зародышевого слоя  AlN относительно базовой плоскости сап-
фировой подложки (0001) для лучшего соответствия межплоскостных расстояний нитрида 
алюминия с сапфировой подложкой. 

 
1. Патент РФ №25599799, опубликованный 16.07.15 «Способ экспонирования кристаллографи-

ческих плоскостей монокристаллических пластин и гетероструктур».  Авторы: Енишерлова-
Вельяшева К.Л., Темпер Э.М, Лютцау А.В. 
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Высокоэнергетические бесконтактные методы воздействия на поверхность материа-

лов, позволяющие изменять механические, электрофизические и физико-химические 
свойства поверхности и приповерхностных слоев представляют значительный интерес в 
современной науке и технике. Одним из таких методов, вызывающий интерес в последние 
годы, является фемтосекундное лазерное облучение.  

В настоящей работе исследовано влияние фемтосекундного лазерного облучения ИК 
титан-сапфирового лазера (λ = 744 нм, τ ≈ 120 фс, E ≤ 8мДж) на топографию поверхности, 
фазовый состав и характер внутренних (остаточных) напряжений в приповерхностных 
слоях α- и α+β титановых сплавов В1-0 (в крупнозернистом и наноструктурированном 
состоянии) и ВТ6. В результате облучения на поверхности титановых сплавов формирует-
ся пространственная периодическая структура, представляющей собой достаточно равно-
мерное чередование выступов (порогов) и впадин со средней периодичностью порядка 
500 нм. На порогах наблюдаются наноразмерные фрагменты в виде капель сферической 
формы, вероятно являющихся продуктами абляционных процессов. 

Полученные с использованием просвечивающей электронной микроскопии экспе-
риментальные данные показали, что фемтосекундное лазерное облучение (F = 0.3 Дж/см2) 
оказывает значительное влияние на структурно-фазовое состояние приповерхностных 
слоев. Выявлено, что в приповерхностном слое титана марки ВТ1-0 происходит формиро-
вание нанокристаллической структуры (НК) с размером элементов структуры (зерен) 
примерно от 20 до 50 нм. Толщина нанокристаллического слоя титана, которая, по види-
мому, соответствует глубине воздействия фемтосекундного лазерного облучения, состав-
ляет примерно 100–150 нм. По данным просвечивающей электронной микроскопии и 
микрорентгеноспектрального анализа обнаружено наличие поверхностного слоя диоксида 
титана. 

В приповерхностном слое титанового сплава ВТ6 в результате фемтосекундного ла-
зерного облучения (F ≥ 350 Дж/см2) происходит формирование нанокристаллической 
структуры с размером элементов структуры (зерен) 80±9нм. Глубина модифицированного 
слоя, в котором наблюдается формирование НК структуры, в сплаве ВТ6 существенно 
больше чем в сплаве ВТ6 и составляет примерно 1 мкм. Это связано с более высокой 
плотностью энергии лазерного облучения (F). По данным рентгеноструктурного анализа в 
приповерхностных слоях сплава ВТ6 на глубине ~ 0,2 мкм наблюдается увеличение объ-
емной доли кубической β-фазы титана примерно на 10%. 
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Методами просвечивающей электронной микроскопии (ПЭМ), дифракции обратно-

рассеянных электронов (ДОЭ), рентгеноструктурного и рентгенофазового анализа, мик-
роиндентирования исследовали влияние многоходовой прокатки на микроструктуру и 
механические свойства монокристаллов стали Fe–28Mn–2.8Al–1.3C (мас. %). Пластиче-
скую деформацию прокаткой с обжатием на  = 10÷80 % проводили при комнатной тем-
пературе, направление прокатки совпадало с кристаллографическими направлениями 
<111>, <144>, <123>, <001>. Деформация при одном проходе образцов через валки про-
катного стана составляла ~3÷4 %. 

Исходная микротвердость исследуемой стали зависит от ориентации монокристалла: 
самые низкие значения 2.3 ГПа наблюдаются в монокристаллах, прокатанных вдоль 
<123>-направления, 2.7 ГПа – в <144>-монокристаллах, 3.0 ГПа – в <001> и <111>-
монокристаллах. Прокатка способствует увеличению микротвердости монокристаллов 
стали, но ориентационная зависимость их значений сохраняется аналогичной исходным 
монокристаллам. После прокатки до ε = 30 % значение микротвердости изменяются до 
3.0÷3.5 ГПа, а с увеличением степени обжатия до ε = 80 % возрастают до H= 
5.8÷6.0 ГПа. 

Анализ рентгенограмм указывает на то, что после прокатки сталь Fe–28Mn–2.8Al-
1.3C остается однофазной – наблюдаются рефлексы только от аустенитной фазы. Мето-
дом магнитофазового анализа не обнаруживали ферромагнитной α'-фазы в структуре про-
катанных монокристаллов. Это свидетельствует в пользу того, что холодная прокатка не 
приводит к реализации деформационных фазовых переходов в стали Fe–28Mn–2.8Al–
1.3C. 

С ранних степеней деформации монокристаллов развивается планарное скольжение 
– методом ПЭМ наблюдали формирование плоских скоплений дислокаций преимущест-
венно в одной системе для <123> и <144>-монокристаллов и в нескольких системах для 
<001> и <111>-монокристаллах. Дислокационное скольжения является основным меха-
низмом деформации монокристаллов при прокатке монокристаллов всех исследуемых 
ориентаций, но в <111>-монокристаллах также наблюдали образование двойников дефор-
мации. Экспериментально обнаруженная ориентационная зависимость дислокационной 
структуры определяет наблюдаемые различия в значениях микротвердости прокатанных 
монокристаллов – при развитии планарного скольжения преимущественно в одной систе-
ме в <123>-монокристаллах значения микротвердости имеют самые низкие значения, а 
множественное скольжение и формирование деформационных двойников обеспечивают 
самые высокие значения микротвердости после прокатки <111>-монокристаллов. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ № 16-38-00232 мол_а. Иссле-

дования проведены с использованием оборудования ЦКП «Нанотех» ИФПМ СО РАН и 
ЦКП научным оборудованием БелГУ «Диагностика структуры и свойств наноматериа-
лов». 
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Методами рентгеноструктурного, рентгенофазового и манитофазового анализа, про-

свечивающей электронной микроскопии, дифракции обратнорассеянных электронов, 
микроиндентирования и одноосного растяжения исследовали влияние химико-
деформационной обработки, включающей многоходовую прокатку, комбинированную с 
обратимым наводороживанием, на особенности зеренной структуры, фазового состава, 
механизмы деформации и механические свойства аустенитной стали 01Х17Н13М3. Об-
разцы (пластины 10×15×1 мм) электролитически насыщали водородом при комнатной 
температуре в 1N растворе серной кислоты (H2SO4) с добавлением тиомочевины (CH4N2S) 
в течении 5 часов при плотности тока 10 и 200 мА/см2. Пластическую деформацию с об-
жатием на  = 50 % проводили при комнатной температуре и с охлаждением до темпера-
туры кипения жидкого азота перед каждым проходом. Деформация при одном проходе 
образцов через валки прокатного стана составляла ~3÷4 %. Одноосное статическое растя-
жение полученных при химико-деформационной обработке образцов проводили при ком-
натной температуре со скоростью 4.2×10-4 с-1.  

Было установлено, что химико-деформационная обработка стали 01Х17Н13М3 при-
водит к формированию разориентированной зеренно-субзеренной структуры с высокой 
долей двойниковых границ. Основными механизмами деформации выступают механиче-
ское двойникование, дислокационное скольжение и образование полос локализованной 
деформации. Понижение температуры прокатки и легирование водородом способствует 
росту линейной плотности двойниковых границ за счет дополнительной активации двой-
никования и уменьшения толщины двойниковых пластин. 

Независимо от химико-деформационной обработки на рентгенограммах наблюдают-
ся рефлексы только от γ-фазы, т.е. обработка не способствует появлению заметного коли-
чества ε и α'-мартенсита. Однако магнитофазовый анализа показал, что в образцах, прока-
танных при пониженной температуре, образуется α'-фаза (менее 5 %), а электронно-
микроскопически наблюдали образование и ε-мартенсита в структуре стали. 

Фрагментация структуры, накопление дефектов кристаллического строения и рост 
внутренних напряжений приводят к повышению прочностных свойст и снижению пла-
стичности, что, в первую очередь, обусловлено изменением доли двойниковых границ и 
активацией фазовых переходов. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ № 16-38-50061 мол_нр. Ис-

следования выполнены в ЦКП научным оборудованием БелГУ «Диагностика структуры и 
свойств наноматериалов». 
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Разработке новых функциональных материалов с заданными физико-химическими 

свойствами, применяемых в качестве катализаторов, является важной научной задачей. 
Известно, что многие каталитические процессы протекают при повышенных температу-
рах, поэтому исследование влияния температурных полей на физико-химические свойства 
разрабатываемых материалов является актуальной задачей.  

В данной работе приведены результаты исследования изменения морфологии, 
структуры и фазового состава медных покрытий, состоящих из дефектных кристаллов в 
процессе их термообработки в кислородосодержащей среде.  

Исследуемые покрытия получались методом электроосаждения меди на микросетки 
из нержавеющей стали с применением механической активации катода и растущих на нем 
кристаллов абразивными микрочастицами активатора [1-3]. Активирование осуществля-
лось за счет воздействия на поверхность растущего кристалла меди движущихся абразив-
ных и инертных к электролиту частиц активатора. Целью активирования поверхности бы-
ло создание условий, при которых в процессе электрокристаллизации, в формирующихся 
на поверхности катода кристаллах содержались бы преимущественно высокоэнергетич-
ные дефекты. За счет чего (в процессе дальнейшего роста) кристаллы меди приобрели бы 
развитую поверхность и особые морфологические формы. 

В работе показано, что за счет наличия в медных кристаллах дефектов дисклинаци-
онного типа, следовательно, большой запасенной в их объеме упругой энергии, в процессе 
их отжига происходят различные релаксационные процессы. В частности, часть объемной 
упругой энергии трансформируется в поверхностную энергию. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного про-

екта № 16-02-00517 а. 
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литических материалов с энергоемкой дефектной структурой и развитой поверхно-
стью // Деформация и разрушение материалов. 2016. № 2. С. 13–19. 
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кристаллов, формирующихся в процессе электрокристаллизации меди // Вектор науки 
Тольяттинского государственного университета. 2016. № 2 (36). С. 22-28. 
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Поверхностные напряжения в твердых телах возникают из-за различия условий рав-
новесия поверхностных слоев атомов и атомов в объеме тела (см., например, [1]). Расчеты 
влияния поверхностного напряжения основываются на модели  тонкой  пленки  - мембра-
ны с натяжением  0

 [2]. В [3] получены оценки влияния поверхностных напряжений на 
распределение напряжений у вершины трещины, а в [4] – [6]  выполнен расчет условий 
дислокационной эмиссии из вершины затупленной трещины с учетом поверхностных на-
пряжений. В  [7]  получены оценки величины дислокационной эмиссии из вершины тре-
щины с учетом упругих полей многих дислокаций из пластической зоны. Пластическая 
деформация обусловлена движением дислокаций по плоскостям легкого скольжения при  
совместном действии тепловых флуктуаций и сдвигового напряжения. Расчет в [7] вы-
полнен для различных плоскостей скола, систем легкого скольжения и соотношений 
внешних нагрузок растяжения и сдвига (моды I и II). В результате расчета получены вре-
менные распределения пластической деформации, эффективного сдвигового напряжения 
и КИН при монотонном нагружении кристалла до заданного предела и дальнейшего про-
цесса релаксации до установления равновесия распределений при постоянной величине 
внешней нагрузки. Следует отметить, что величины поверхностного напряжения   0  со-
гласно литературным данным имеют значительный разброс. Поэтому полученные по-
правки к  КИН за счет  0  носят качественный характер. 

В данном сообщении представлены результаты расчетов, которые  дополняют [7] 
учетом взаимного влияния дислокаций скольжения в пластической зоне и дислокаций, 
возникших при эмиссии из вершины.  Численные расчеты выполнены для кристалла α-Fe. 

    
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного про-
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В настоящее время установлено, что введение водорода в материалы на основе ни-
келида титана (TiNi) приводит в деградации эффекта памяти формы, а также увеличивает 
напряжение мартенситного сдвига, уменьшает ширину плато псевдоупругости при прояв-
лении эффекта сверхэластичности (СЭ) и значительно ухудшает пластичность (“водород-
ная хрупкость”- ВХ). ВХ изделий из сплавов на основе никелида титана становится суще-
ственной проблемой при их длительном использовании в среде человеческого организма. 
Механизм такого влияния является многофакторным и многие аспекты явления ВХ в 
сплавах на основе TiNi не исследованы. В частности, в литературе отсутствуют исследо-
вания влияния размера зерён, определяющего суммарную площадь границ зёрен, на явле-
ние ВХ. Остаются неизученными также вопросы влияния диффузионного перераспреде-
ления водорода на температуры и последовательность мартенситных превращений (МП), 
определяющих функциональные свойства сплавов на основе TiNi.  

В данной работе изучено влияние водорода на СЭ и температуры МП в проволочных 
образцах диаметром 1 мм сплава Ti49,1Ni50,9 (ат.%) с мелкокристаллической (средний раз-
мер зёрен 8 мкм) и ультрамелкозернистой (УМЗ) структурой (средний размер зё-
рен/субзёрен ~100 нм). Насыщение образцов водородом производили электрохимическим 
методом в физиологическом растворе (0,9% NaCl)  при плотности тока 20 А/м2, время на-
сыщения составляло 3 часа. Измерение концентрации водорода было выполнено на газо-
анализаторе водорода RHEN602 фирмы LECO.  Величину эффекта СЭ определяли при 
кручении образцов на установке типа обратного крутильного маятника. Температуры МП 
определяли по температурной зависимости электросопротивления. 

 Установлено,  что водород оказывает меньшее влияние на изменение напряжения 
мартенситного сдвига и ширины плато псевдоупругости  в образцах с УМЗ структурой по 
сравнению с образцами с мелкокристаллической структурой. Показано, что при данных 
условиях наводороживания явление ВХ проявляется при одинаковой заданной деформа-
ции независимо от размера зерна. Изучена фрактография разрушенных образцов.  

Показано, что при диффузионном распределении водорода в объёме образцов тем-
пературы МП основного объёма материала смещаются ниже температуры жидкого азота, 
а температурная область формирования предпереходных  структур сдвига существенно 
расширяется. Обсуждаются возможные механизмы влияния водорода на структуру и 
свойства сплавов на основе никелида титана.  

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант № 15-08-99489). 
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В настоящей работе на монокристаллах Ti49.2Ni50.8, ориентированных вдоль [111] на-

правления, исследовано влияние внешних растягивающих и сжимающих напряжений 150 
МПа, приложенных в процессе старения при 823 К, 1 ч, на закономерности развития тер-
моупругих B2-R-B19ʹ мартенситных превращений (МП) и двусторонний эффект памяти 
формы (ДЭПФ). 

Экспериментально показано, что старение при 823 К, 1 ч приводит к выделению 
линзообразных дисперсных частиц Ti3Ni4 диаметром d = (390 ± 30) нм [1]. Известно [2], 
что при старении в свободном состоянии происходит выделение четырех кристаллогра-
фически эквивалентных вариантов частиц Ti3Ni4 с плоскостями габитуса типа {111} (кри-
сталлы А). При старении под растягивающей нагрузкой 150 МПа образуется один вариант 
частиц Ti3Ni4, нормаль к плоскости габитуса которых составляет ~ 70° c осью растяжения 
(кристаллы В). При старении под сжимающей нагрузкой 150 МПа растет один вариант 
частиц с нормалью к плоскости габитуса параллельной оси сжатия [111] (кристаллы С). 

Старение под действием внешней нагрузки (кристаллы В и С), по сравнению со ста-
рением в свободном состояние (кристаллы А), приводит к росту температур МП на 5–10К. 
Сдвиг температуры начала прямого R→B19′ МП MS в сторону высоких температур обу-
словлен наличием в кристаллах В и С дальнодействующих полей напряжения <σG> = 25 
МПа, которые образованы путём суммирования локальных полей напряжения от одного 
варианта частиц. Данные дальнодействующие поля напряжений приводят к ориентиро-
ванному росту кристаллов R и B19′ мартенсита при охлаждении в свободном состоянии и 
появлению ДЭПФ. В кристаллах А ДЭПФ не обнаружен. 

Состаренные под действием внешней нагрузки кристаллы В и С демонстрируют 
ДЭПФ с величиной обратимой деформации 2.5(±0.3) % разного знака – сжимающий или 
растягивающий, что определяется знаком внешних напряжений приложенных при старе-
нии. В кристаллах B, состаренных под растягивающей нагрузкой, образец при охлаждении 
уменьшает свои размеры, а при нагреве их восстанавливает. В кристаллах С, состаренных 
под сжимающей нагрузкой, наблюдается растягивающей ДЭПФ, т.е. при охлаждении об-
разец увеличивает свои размеры, а при нагреве полностью восстанавливает свою форму. 

Следовательно, при использовании монокристаллов TiNi за счет старения под на-
грузкой 150 МПа можно создать нанокомпозиты с одним вариантом частиц Ti3Ni4, ориен-
тированным определенным образом к оси внешних напряжений, и оптимизировать функ-
циональные свойства кристаллов в соответствии с требованиями, предъявляемыми при 
решении различных технических задач. 

 
Исследования проведены в рамках выполнения государственного задания Минобр-

науки России № 16.1346. 
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На монокристаллах, ориентированных вдоль [001]-направления, сплава на основе 
железа Fe–28Ni–17Co–11.5Al–2.5Nb–0.5B (aт. %) установлено влияние старения при 
973 К, в течение 5, 10 и 20 часов на развитие термоупругих γ–αꞌ мартенситных превраще-
ний (МП), сверхэластичность (СЭ), эффект памяти формы (ЭПФ), температурный интер-
вал сверхэластичности при деформации растяжением. 

Электронно-микроскопически установлено, что при старении в течение 5, 10 и 20 ч 
при Т = 973 К выделяются когерентные частицы γꞌ-фазы с объемной долей f = 20 % и раз-
мером 5 нм при 5 ч и 12–14 нм при 20 ч. Показано, что с выделением частиц γꞌ-фазы про-
исходит смена кинетики МП от нетермоупругого в однофазном состоянии к термоупру-
гому. Температурная зависимость σкр(Т) при выделении частиц имеет вид характерный 
для сплавов испытывающих МП под нагрузкой, которая состоит из двух стадий. На пер-
вой стадии при 77 К < T < Md (Md – температура при которой напряжения высокотемпера-
турной фазы оказываются равными напряжению необходимому для образования мартен-
сита под нагрузкой) наблюдается линейная зависимость σкр(Т), которая описывается соот-
ношением Клапейрона-Клаузиуса: 

0010 TΔH/ε/dTdσ ,  , (1) 

здесь ∆H – изменение энтальпии при МП, ε0 – деформация превращения, Т0 – температура 
химического равновесия фаз. На второй стадии при Т > Md σ0.1 уменьшаются с ростом 
температуры испытания, и наблюдается нормальная температурная зависимость σ0.1(Т), 
характерная для ГЦК кристаллов при деформации скольжением. 

Установлено, что увеличение времени старения приводит, во-первых, к упрочнению 
высокотемпературной фазы, во-вторых, к повышению температуры начала МП Ms при 
охлаждении, и температуры Md, что приводит к увеличению температурного интервала 
образования мартенсита под нагрузкой. 

Показано, что величина ЭПФ, СЭ и величина механического гистерезиса ∆σ в [001]-
монокристаллах зависит от размера частиц. Максимальная величина ЭПФ, определенная в 
эксперименте при охлаждении/нагреве под постоянной растягивающей нагрузкой, наблю-
дается при времени старении 10 ч ЭПФ=4 %, что оказывается меньше теоретического зна-
чения деформации решетки 0=8.7 % для кристаллов данной ориентации при γ–α' МП. Это 
связано с разрушением кристаллов раньше достижения теоретического значения 0. СЭ 
величиной 4 и 4.5 % наблюдается, соответственно, при старении 5 и 10 ч при 973 К в ши-
роком температурном интервале 160 К. При старении в течение 20 ч СЭ не обнаружена. 
Причина отсутствия СЭ при старении 20 ч обусловлена большой величиной механическо-
го гистерезиса Δσ, которая при соответствующей температуре испытания оказывается 
больше σкр для начала развития γ–α'-МП нагрузкой.  

 
Работа выполнена за счет гранта Российского научного фонда (проект № 14-29-

00012). 
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Авиационные алюминий-магниевые сплавы относятся к высокотехнологичным, кор-

розионно-стойким сплавам, которые обладают высокой удельной прочностью, хорошей 
свариваемостью и формуемостью. Данные сплавы нашли свое применение также в элек-
тротехнической промышленности, морском судостроении и автопроме. Однако этим 
сплавы могут проявлять механическую неустойчивость как в условиях металлообработки, 
так и в процессе эксплуатации. В технологически значимой области нагрузок, скоростей 
деформирования и температур испытания механическая неустойчивость проявляется в так 
называемом прерывистом течении, которое обусловлено образованием в металле полос 
макролокализованной деформации. Такие полосы создают технологический брак: они 
портят качество поверхности промышленных изделий, снижают пластичность, ухудшают 
формуемость и вызывают преждевременную локальную коррозию и внезапное разруше-
ние. Полосы макролокализованной деформации начинают образовываться задолго до раз-
вития магистральной трещины, являясь ее предвестниками. Выявление таких дефектов 
представляет сложную техническую проблему, если поверхность металла не оптически 
гладкая. Поэтому разработка методов раннего обнаружения деформационных полос, их 
мониторинга и подавления является важной составляющей диагностики и неразрушающе-
го контроля материалов и конструкций летательных аппаратов, автомобилей и др.  

В докладе представлены основные результаты комплексного исследования динамики 
пространственно-временных структур распространяющихся полос макролокализованной 
деформации, сигналов акустической и электромагнитной эмиссии, данных измерения не-
стационарного силового отклика и деформационных скачков, а также возможности подав-
ления их внешними физическими полями (электрическим током, механическим напряже-
нием и пр.) в условиях прерывистой ползучести и активного нагружения алюминий-
магниевых сплавов [1-7]. Будут представлены также результаты воздействия импульсного 
лазерного излучения и удара абразивной частицы на характеристики прерывистой дефор-
мации и полосообразования [8]. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Российского научного фонда (проект 

№ 15-12-00035). 
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Многие алюминиевые авиационные сплавы проявляют механическую неустойчи-
вость, которая выражается в явлении прерывистого течения, известного как эффект Пор-
тевена-Ле Шателье (ПЛШ) [1]. Одним из важнейших факторов, влияющих на долговеч-
ность и живучесть авиационных сплавов, является коррозия под напряжением. В настоя-
щей работе впервые исследуется влияние агрессивной среды на эффект ПЛШ в промыш-
ленном алюминий-магниевом сплаве АМг6 с помощью комплекса in situ методов иссле-
дования прерывистой деформации и полосообразования в условиях растяжения с задан-
ной скоростью возрастания напряжения 0.2МПа/с. В качестве агрессивной среды исполь-
зовался 30 %-ный раствор HCl, наиболее активно реагирующих с алюминием в соответст-
вие с реакцией:  23 3H2AlCl6HCl2Al  .  

Характерная особенность ступенчатой кривой растяжения с постоянной скоростью 
возрастания напряжения алюминий-магниевого сплава состоит в том, что с ростом при-
ложенного напряжения растет амплитуда скачков деформации и плато  между скачками 
(ступенями на деформационной кривой). Экспериментально установлено, что последняя 
треть плато наиболее уязвима по отношению к внешним воздействиям, в частности, дей-
ствию агрессивной среды на поверхность деформируемого образца; например, нанесение 
капли 30%-ного раствора HCl на поверхность плоского образца в данном интервале плато 
(измеренного в отсутствие внешних воздействий) провоцирует генерирование через не-
сколько секунд сложной пространственно-временной структуры полос макролокализо-
ванной деформации, развитие деформационной ступени амплитудой 2-4% и характерных 
сигналов АЭ, которые могут служить эмиссионными предвестниками и индикаторами 
развития макроскопических неустойчивостей, вызванных локальным действием агрессив-
ной среды на поверхности нагруженного образца [2]. 

Таким образом, экспериментально установлено, что молекулярный (химический) 
процесс травления поверхности деформируемого алюминиевого сплава вызывает разви-
тие в нем макроскопической дислокационной лавины, создающей скачок пластической 
деформации амплитудой несколько процентов. Предположительно причина заключается в 
образовании в ходе травления оптически шероховатой поверхности с разрушенным ок-
сидным слоем и возникновении огромного количества хаотично расположенных на по-
верхности геометрических концентраторов напряжения и соответственно в существенном 
увеличении количества активных поверхностных дислокационных источников. Получен-
ные результаты подтверждают ключевую роль состояния поверхности в развитии макро-
скопических механических неустойчивостей металла, демонстрирующего эффект ПЛШ. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (проект № 16-08-00773). 
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Настоящая работа продолжает исследования явления подавления эффекта Портеве-
на-Ле Шателье постоянным электрическим током низкой плотности в алюминий-
магниевых сплавах, начатые в работах авторов [1, 2]. Помимо регистрации и анализа кри-
вых растяжения в жесткой испытательной машине для изучения влияния тока на развитие 
пластических неустойчивостей использовали метод акустической эмиссии (АЭ) и скоро-
стную, со скоростью 500 кадр/с, видеосъемку деформируемых образцов алюминий-
магниевого сплава АМг6.  

Метод акустической эмиссии, как известно, является очень чувствительным методом 
исследования прерывистой деформации [3]. Для регистрации сигналов АЭ в ходе преры-
вистой деформации использовали низкочастотный, с полосой 1  Гц–20  кГц, акустический 
датчик (вибропреобразователь) AP 34 (ООО «ГлобалТест»), который укрепляли через 
стеклянную пластину и слой масла на нижней неподвижной лопатке образца, связанной с 
базой (станиной испытательной машины). Для исследования переходных процессов, свя-
занных с включением и выключением постоянного тока исследовали влияние на дефор-
мационное поведение прямоугольного импульса тока с длительностью «крыши», значи-
тельно превышающей среднее время между скачками.  

Обнаружено, что после включения тока плотностью 40 А/мм2 на ранних стадиях 
прерывистой деформации подавляется очередной и последующие скачки напряжения, 
ожидаемые в отсутствие тока и, кроме того, подавляются низкочастотные, в полосе частот 
~1 Гц–2 кГц, сигналы АЭ и их источники − распространяющиеся деформационные поло-
сы. После выключения тока прерывистая деформация, полосообразование и сигналы АЭ 
возобновляются, причем первый импульс с амплитудой почти вдвое меньшей последую-
щих, возникает спустя временной интервал в пределах от 0.2 до 0.6 с. Показано, что полу-
ченные результаты не зависят от длительности фронта прямоугольного импульса, кото-
рый варьировали в пределах трех порядков от 1 мс до 1 с, а определяются только ампли-
тудой и длительностью крыши прямоугольного импульса тока. Можно утверждать, что 
постоянный электрический ток низкой плотности 30-50 А/мм2 подавляет низкочастотную 
акустическую эмиссию, поскольку подавляется ее источник − зарождение и развитие по-
лос макролокализованной деформации [4]. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (проект № 15-32-20200) 
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Главной задачей настоящей работы  была задача разработки и применения для кон-

троля диффузии и механо-активации инновационных методов исследования структуры и 
свойств – АМД-методов [1]. Поэтому, акцент в настоящих исследованиях был поставлен 
на измерениях изменений характеристик объектов и оценке их значимости. Для анализа 
состояния материалов применяли метод акустической визуализации, и метод V(Z)-
кривых, для определения толщин слоев материалов с измененными свойствами [2]. В ка-
честве объектов исследований были выбраны стали, приповерхностные слои которых 
подвергались диффузионным воздействиям (30ХГТ, 40ХН, 40ХНМА, 38ХМЮА и др.). В 
качестве модельных материалов использовались  монокристаллы кремния <111>,  герма-
ния  <111> , кварца ST-среза. Для этих объектов получали характерные V(Z)-кривые, по 
которым рассчитывали значения скоростей ПАВ. Сравнение этих  значений с табличными 
[3] показало, что измерения с помощью АМД-методов обеспечивают точный расчёт R, 
значения которого совпадают в пределах погрешности с табличными.  

Коэффициент диффузии (D) обычно определяют при стационарных условиях хими-
ко-термической обработки исходя из толщины диффузионного слоя. Если толщине диф-
фузионного слоя соответствует конкретное значение  концентрации  диффундирующего 
элемента:    kxD /2

. Последнее выражение позволяет оценить D по экспериментально 

измеренной толщине слоя диффузии, которая равна расстоянию h0, определяемому в 0,8 
значения R в материале без диффузии. Для различных материалов получали  характерные 
V(Z)-кривые. В качестве параметров диффузионного процесса нами были выбраны значе-
ния скорости ПАВ (R), уровень затухания этих волн (V/V%). По их значениям получали 
зависимости толщины слоя с измененными свойствами от концентрации вещества - диф-
фузанта, от температуры и времени проведения процесса. Были проведены оценки толщи-
ны диффузионных слоев для диффузии углерода (С) в -Fe D0 и азота (N) в -Fe (560 и 
56,5 мкм соответственно), что по порядку величины хорошо совпадает с расчетными [4]. 
Аналогично получали и зависимости характеристик объектов от параметров механо-
активационной обработки.  
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Главная задача проведенных исследований – расчет прочностных характеристик ма-

териалов с помощью АМД-методов [1]. На модельных объектах было продемонстрирова-
но, что предлагаемые методы обеспечивают как измерение толщины покрытий по диспер-
сионным кривым с точностью до десятков нанометров [2], так и оценку параметров адге-
зии. Продемонстрирована связь адгезионных  свойств покрытий, коррозионной стойкости 
поверхности подложки и прочностных характеристик материалов. Были проведены экспе-
рименты по расчету скоростей R АВ [3], их затуханию в объектах, выявлению и характе-
ризации дефектов, визуализации зеренной структуры (рис.1а), расчету изменений упругих 
модулей при внешних воздействиях. Были рассчитаны упругие модули (E и G) металличе-
ских материалов.  

На следующем этапе применяли разработанную на основе V(Z)-метода методику 
оценки деформации образцов с помощью АВ. Были получены корреляционные зависимо-
сти скоростей ПАВ, размера зерна и степени деформации и продемонстрировано, что на-
личие в образце периодических деформационных структур проявляется как девиация ско-
рости АВ и их коэффициента поглощения. Ряд экспериментов на меди, никеле и сталях 
подтвердил возможность выявления микротрещин режиме акустической визуализации, и 
в режиме измерения акустических характеристик материалов. Изменение физических ха-
рактеристик объектов таких как модуль упругости или степень деформации коррелирует 
со скоростью R и V/V%  (рис.1б-в).   

 

 
   а                  б   в      г 

Рис.1.  а) акустическое  изображение  ст. ВНС-2М  ( f = 407 МГц, масштаб: 24 мкм /дел., Z = –
12 мкм); б и в) трансформация V(Z)-кривой в  стали  30ХГСМЛ (R = 3,18 .103 м/с, ZN = 
14,68 мкм, (V/V%)max = 37%, масштаб по вертикали 1 дел.= 0,25 В, по горизонтали – 1 дел. = 
12,2 мкм) с различной степенью деформации ( = 0 и    = 17%); г) зависимости скорости ПАВ от 
степени  деформации материала  (Ni марки Н0). 
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В последнее время большой интерес исследователей привлекают ферромагнитные 

сплавы с эффектом памяти формы. Эти сплавы проявляют множество интересных и пер-
спективных с научной точки зрения свойств, таких как гигантский магнитокалорический 
эффект, магнитосопротивление, магнитоуправляемое формоизменение [1, 2]. Разработка 
методов исследования этих эффектов является актуальной задачей. 

Установка по изучению термомеханических свойств [3] образцов в виде лент или 
пластин была помещена в поле магнита Битера. Для образца сплава Ni2.16Mn0.84Ga были 
получены зависимости изгибной деформации от температуры в различных магнитных 
полях индукцией до 10 Тл (рис. 1). Обнаружено, что температуры начала и конца прямого 
(Ms, Mf) и обратного (As, Af) мартенситного превращения смещаются в горячую область 
при включении магнитного поля. Величина этого смещения составила примерно 0,5 оС/Т 
(рис. 2). Также были получены зависимости деформации от магнитного поля при различ-
ных постоянных значениях температуры. Установлено, что для данного образца сплава 
при 41 оС имеет место практически полный переход из аустенитной фазы в мартенситную 
и обратно при включении и отключении магнитного поля 10 Тл. 

 

 
Рис. 1. Исследование зависимости изгиб-
ной деформации образца сплава от темпе-
ратуры в магнитном поле. 

Рис. 2. Зависимость характерных температур 
прямого и обратного мартенситного превра-
щения от индукции магнитного поля. 
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Сильно коррелированные системы вызывают устойчивый интерес благодаря тенден-
ции к магнитному и/или сверхпроводящему упорядочению. Недавно авторами при высо-
ком давлении 8 ГПа был синтезирован моногерманид родия RhGe с нецентросимметрич-
ной кубической структурой типа B20. В отличие от некоторых других моногерманидов, 
RhGe образуется только при высоких давлениях и остается метастабильным при снятии 
давления. На основе измерений электросопротивления, магнитной восприимчивости и 
теплоемкости был сделан вывод о наличии в RhGe слабого ферромагнетизма (ниже 140 К) 
и сверхпроводимости (ниже 4.3 К). 

В настоящем докладе представлены ядерно-спектроскопические исследования RhGe 
в несверхпроводящей области, выполненные методом возмущенных угловых γγ-
корреляций (ВУК) на ядрах 111Cd. Такие эксперименты дают локальную информацию об 
электронных, структурных и ядерных характеристиках материала. Измеряемая резонанс-
ная частота зависит от сверхтонкого магнитного поля Hhf на ядре-зонде и от сверхтонкого 
взаимодействия квадрупольного момента ядра Q с градиентом электрического поля 
(ГЭП), создаваемым его окружением. Тензор ГЭП определяется несферическими компо-
нентами плотности заряда вблизи ядра, а его асимметрия выражается как |Vxx – Vyy|/Vzz. В 
кубическом кристалле достаточно знать компоненту Vzz. Здесь приводятся предваритель-
ные результаты только для парамагнитной фазы RhGe. В отсутствие магнитного упорядо-
чения измеряется квадрупольная частота vQ= eQVzz/h, что позволяет непосредственно оп-
ределять ГЭП. Получены значения vQ = 134.6 МГц и Vzz = 6.7(2) × 1017 В/см2. Обнаружен 
слабый рост vQ и Vzz при понижении температуры.  

Для метастабильных фаз высокого давления характерно наличие неоднородностей 
типа примесей, беспорядка и т.п. В этом случае большое значение приобретают независи-
мые от эксперимента расчеты из первых принципов. Они позволяют, например, уточнять 
квадрупольные моменты ядер, которые не всегда хорошо известны. Мы выполнили расче-
ты ГЭП в RhGe на узлах родия и германия. Расчеты проводились методом FPLAPW+lo с 
помощью программы Wien2k. Данный подход является полноэлектронным, поэтому он 
более пригоден для описания свойств вблизи атомного остова, чем метод псевдопотен-
циала. Вычисленная величина ГЭП на узлах Rh согласуется с экспериментальным значе-
нием Vzz. Это подтверждает изначальное предположение, что пробные ядра 111Cd локали-
зованы в узлах родия.  
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В настоящей работе исследуется модель структурных изменений в поверхностном 
слое металлов при облучении их нанокластерами  методом молекулярной динамики [1], 
дополненной моделью термического пика [2]. Метод молекулярной динамики эффективен 
при исследовании процессов взаимодействия нанокластеров с металлическими мишенями 
при энергиях  нанокластера до нескольких кэВ. При росте энергии нанокластеров начи-
нают преобладать неупругие потери энергии нанокластеров в облучаемой мишени и воз-
никает необходимость модификации модели взаимодействий нанокластеров с мишенью. 

Одним из механизмов учета неупругих потерь энергии при облучении материалов 
является применение модели термического пика. Модель термического пика – система 
дифференциальных уравнений для температур электронного газа и кристаллической ре-
шетки – на протяжении нескольких десятилетий эффективно применяется для исследова-
ния процессов облучения материалов тяжелыми ионами  высоких энергий [3]. Непосред-
ственное применение модели термического пика для описания взаимодействия нанокла-
стеров с металлами затруднено, так как вид функции источника в модели термического 
пика не соответствует облучению нанокластерами.  

На первом этапе   для нахождения параметров функции источника в модели терми-
ческого пика решается обратная задача путем параметрической подгонки выбранных ре-
зультатов модели термического пика к соответствующим  молекулярно-динамическим 
результатам для низких значений энергии нанокластеров. Далее найденная  функция ис-
точника используется как начальная  при моделировании  облучения поверхности нанок-
ластерами  более высоких энергий.  Комбинация модели термического пика и методов 
молекулярной динамики позволяет последовательно при увеличении энергии и частоты 
нанокластеров уточнять параметры источника модели термического пика. В рамках дан-
ного подхода получены результаты моделирования структурных изменений: плотность, 
глубина проникновения атомов нанокластеров в облучаемую мишень в зависимости от 
энергии и размера нанокластеров.  
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Современные высокопрочные бетоны позволяют существенно снизить материалоем-
кость и повысить эффективность строительства. Вместо с тем, сегодня предъявляется но-
вый уровень требований к бетонам. Это объясняется применением их не только в обыч-
ных, но и в особых экстремальных условиях, в конструкциях, где необходимы повышен-
ная трещиностойкость, прочность на растяжение, высокая ударная вязкость и износостой-
кость. Результаты исследований свидетельствуют о низких значениях воздушно-
влажностной усадки высокопрочного бетона, не превышающих 0,3...0,5 мм/м в воздушно-
влажностных условиях. 

Проведенные исследования показали, что введение тонкодисперсных наполнителей 
в составе органоминерального модификатора позволяет снизить усадку цементного  камня 
в среднем в 2,2 раза. Очевидно, для высокопрочного бетона в присутствии жесткого ске-
лета из высокопрочных заполнителей следует ожидать значительно меньших объемных 
изменений в процессе попеременного увлажнения и высушивания. В связи с этим, выпол-
нена сравнительная усадка пластифицированного и непластифицированного высокопроч-
ного бетона, модифицированного тонкодисперсными наполнителями. Для сравнения уса-
дочных деформаций готовились бетоны на трех видах наполнителя, при их различной 
удельной поверхности и дозировках. В качестве крупного заполнителя использовали ще-
бень фракции 5–10 мм. В качестве мелкого заполнителя использовали песок с модулем 
крупности – 2,6. 

Расход материалов на 1 м3
 бетонной смеси принят следующий: цемент – 550 кг, пе-

сок – 660 кг, щебень – 1250 кг. В/Ц-отношение бетона контрольного состава составляло 
0,4, а пластифицированного с органоминеральными добавками достигало 0,25–0,32. В 
качестве минеральной части добавки использовали смеси продуктов термообработки као-
лина Чанлибельского месторождения и гипсовый камень Геранбойского месторождения 
Азербайджана, а в качестве пластификатора применяли суперпластификатор типа СП-3 
(компания ПОЛИПЛАСТ). 

Впервые выявлено влияние комплексного модификатора АС полученной тонким из-
мельчением метакаолина и гипсового камня с применением суперпластификатора    СП-3 
на деформативные свойства цементного камня и бетона. Установлено значительное сни-
жение деформаций цементного камня с модификатором АС. Для цементного камня, мо-
дифицированного АС-ом, снижение усадочных деформаций в условиях полного высуши-
вания при 105°С составила 40–45% по сравнению с контрольным.  

Изучены усадочные деформации высокопрочного бетона, модифицированного с АС. 
Установлено, что усадка бетона с АС уменьшилась на 45%, по сравнению с контрольным. 
Минимальные деформации усадки обеспечивались при дозировке наполнителя в пределах 
10–15%. После 20 циклов попеременного водонасыщения и высушивания бетон с органо-
минеральными модификаторами повысил трещиностойкость на 14–18%, что позволяет 
прогнозировать его высокую долговечность. 
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Самоуплотняющимися называют бетоны, которые без уплотнения способны течь и 

заполнять форму, не обнаруживая при этом сегрегации. Реологические свойства таких 
бетонов можно обеспечить, благодаря тщательному подбору исходных материалов и их 
пропорций. Отказ от механической вибрации ведет к получению более надежных и ста-
бильных бетонных конструкций. Общие улучшения условий труда оказывают существен-
ное влияние на повышение безопасности труда и здоровья рабочих, что также способству-
ет увеличению производительности. 

Для производства высокопрочного бетона водоцементное отношение (отношение 
В/Ц) должно быть значительно ниже 0,4, за счет чего уменьшается пористость и повыша-
ется прочность матрицы цементного камня. Зерна заполнителя должны обладать высокой 
прочностью и по возможности высоким модулем упругости. Также необходимо очень 
хорошее сцепление между зернами заполнителя и матрицей цементного камня. 

В данном случае превосходный результат достигается за счет добавления пуццола-
новых вяжущих. Заполнители должны отвечать требованиям соответствующих норм. 
Важную роль играют прочность, водопоглощение, форма зерна, гранулометрический со-
став и химическая активность (предотвращение щелочных реакций). Чтобы уверенно 
выйти на прочность выше 100 МПа, рекомендуется применять мелкий базальтовый, габб-
ровый или гранитный щебень. Гранулометрический состав должен обладать как можно 
более низким содержанием мелкодисперсных частиц (<0,125 мм) и мелкозернистого песка 
(от 0,125 до 0,25 мм). Диаметр самого крупного зерна должен колебаться в пределах от 8 
до 16 мм. В качестве минеральных добавок при производстве высокопрочных бетонов 
используются: микрокремнезем, зола-унос каменного угля, метакаолин, нанокремнезем 
(кремневая кислота) и каменная мука (кварцевая и известняковая мука). Микрокремнезем 
имеет в данном контексте особое значение: сферические частицы микрокремнезема диа-
метром примерно 0,2 микрометра заполняют пустоты между зернами заполнителя и це-
ментным камнем за счет разрушения низкопрочных кристаллов портландита (пуццолано-
вая реакция). 

Обязательным условием при изготовлении высокопрочных бетонов является исполь-
зование пластификаторов в качестве химических добавок. Все большее применение нахо-
дят эфиры поликарбоксилата, которые, наряду с известными механизмами пластифика-
ции, обладают дополнительным преимуществом: структуры макромолекул полимера, ко-
торые скапливаются на поверхности частицы и фактически берут на себя функцию распо-
рок. В данном случает речь идет о пространственной (стерической) стабилизации. По 
сравнению с другими реагентами, даже минимальная доза продуктов на основе эфиров 
поликарбоксилата обеспечивает адекватное разжижающее действие и продлевает сроки 
удобоукладываемости бетонной смеси. 

Высокопрочные бетоны значительно быстрее набирают прочность, чем традицион-
ные бетоны. Причиной этому служит низкое водоцементное отношение, а также более 
активное выделение тепла вследствие быстрой гидратации и высокого содержания цемен-
та. Прочность сверхпрочного бетона колеблется в пределах 150 МПа и 250 МПа. Данный 
бетон позволяет создавать конструкции и сооружения, отличающиеся одновременно как 
высокой несущей способностью, так и тонкостью контуров и долговечностью. Основны-
ми областями применения высокопрочных бетонов являются: высотное строительство, 
мосты, резервуары для жидкостей, промышленные полы и др. 
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Методом составного пьезоэлектрического осциллятора [1] проведены ультразвуко-

вые (УЗ) испытания образцов композита NiCuTiZr в интервале амплитуд деформации ε0 от 
~ 10-6 до 5·10-4 и частотах ~105 Гц. Образцы для исследования имели форму цилиндров 
диаметром 2 мм. Резонансная длина образцов составляла 21 мм. Плотность образцов ρ = 
6,89 ±0,04 г/см3. Измеренный начальный модуль Юнга Е =  88,2 ГПа. 

Снимались амплитудные зависимости внутреннего трения (ВТ) Q-1 и дефекта модуля 
Юнга (ДМЮ) ЕЕ /  как в прямом, так и в обратном направлениях, а также после УЗ ис-
пытаний (2 часа) и отдыха (28 суток). Все измерения проводили при комнатной темпера-
туре и атмосферном давлении.  

В предположении одномодового релаксационного процесса зинеровского типа с од-
ним временем релаксации τ [2] по отношению ωτ|/|/1   EEQr  было найдено время 

релаксации τ для всех режимов испытаний. На прямой ветви зависимость )τ(ε 0  имеет ли-

нейный характер – прямая линия, проходящая через точки  τ1=1,85·10-6 с при ε0 = 0 и τ2 

=1,05·10-6 с при ε0 = 2,2·10-4. На обратной ветви, в интервале амплитуд деформации ε0 = 
3·10-5 – 2·10-4, время релаксации τ не зависит от ε0: const)(ετ 02  =1,05·10-6 с. После УЗ 

испытаний на кривых амплитудных зависимостей ВТ и ДМЮ выделяются два характер-
ных участка: 1) при 4

0 101ε   ВТ и ДМЮ являются амплитудно-независимыми, причем 

их уровень почти на порядок меньше уровня ВТ и ДМЮ обратной ветви; 2) при 
4

0 101ε   ВТ и ДМЮ становятся амплитудно-зависимыми с характерным степенным 

законом изменения от ε0. Указанные факты свидетельствуют о том, что в данном состоя-
нии ВТ и ДМЮ образцов имеют атермическую природу. Соответствующее время релак-
сации неупругой деформации можно представить в этом случае как:    
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)ε(τ ,  где τ0 = 5,0·10-8 с. 

По результатам проведенных исследований делается вывод о том, что при амплиту-
дах УЗ деформации 4

0 101ε   неупругое поведение образцов композита NiCuTiZr ини-

циируется атермическим мартенситным превращением [3-5]. 
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Обеспечение надежного прогнозирования усталостно-прочностных свойств поверх-

ностного слоя изделий из металла при эксплуатации в условиях действия внешней нагруз-
ки является одним из основных требований, предъявляемых к конструкционным материа-
лам с заявленным ресурсом усталостной прочности. В данной работе предлагается алго-
ритм определения предела усталостной прочности поверхностного слоя металлов по заяв-
ленному ресурсу усталостной прочности в режиме статического нагружения. Построение 
алгоритма основано на использовании обобщенной нелинейной реологической модели 
упруго-пластической деформации твердого тела. Действие алгоритма сводится к следую-
щему. 

1. По известным характеристикам условий натурных испытаний изделия – времени 
испытания tисп и действующему напряжению σисп, а также измеренной методом рентгенов-
ской дифрактометрии величине остаточных поверхностных напряжений σост – определяют 
время релаксации напряжений: 
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2. Ресурс усталостной прочности Тр, как время, по истечении которого усталостные 
напряжения в процессе эксплуатации изделия при постоянной нагрузке σ достигнут пре-
дела усталостной прочности σr, определяют по формуле: 
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где D – модуль упрочнения; E* – приведенный нелинейный модуль упругости, зависящий 
от структурно-механических характеристик металла (структурного параметра γ, модуля 
Юнга Е, коэффициента Пуассона ν и предела текучести σт). 

3. Для установившегося процесса деформации ( )t   оценивают протяженность 
площадки текучести Δεт(∞) по формуле: 
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4. Оценку ресурса усталостной прочности Тр осуществляют по формуле: 
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5. При решении обратной задачи – оценки предела усталостной прочности σr  по за-
явленному ресурсу усталостной прочности Тр – используют формулу: 
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где σ – действующее напряжение приложенной постоянной нагрузки. 
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В процессе обработки образцов в камере Бриждмена степень деформации материала 
зависит от пространственной координаты, следовательно структурные преобразования 
образца оказываются пространственно неоднородными. Проведение  исследований с про-
странственным разрешением позволит более полно характеризовать структуру образца в 
целом, а значит, подробнее исследовать  протекание пластической деформации. Ранее по-
казано, что эволюция структуры в ходе кручения под высоким давлением сопровождается 
локальными перестройками на уровне нескольких межатомных расстояний [1], поэтому 
важно также характеризовать локальную структуру изучаемого материала. 

На станции «Структурное материаловедение» Курчатовского источника синхро-
тронного излучения реализована методика автоматизированного дифракционного карто-
графирования неоднородных образцов с пространственным разрешением до 200 мкм с 
максимальным полем зрения 2.5(в)8(г) мм2. В каждой пространственной точке с исполь-
зованием двухкоординатного детектора измеряется двумерная дифрактограмма высокого 
качества. Привязка полученной дифрактограммы к фотографии образца в оптическом 
микроскопе осуществляется с использованием дополнительного образца-метки. Исполь-
зование синхротронного излучения высокой энергии и большой угол сбора рассеянного 
излучения позволяет измерять дифрактограммы до больших значений модуля вектора 
рассеяния q 15 Å-1 и использовать экспериментальные данные для получения функций 
парных корреляций, характеризуя локальную структуру исследуемого материала. Для об-
работки полученных данных с учетом специфики исследуемых аморфно-кристаллических 
образов сплава Ti50Ni25Cu25 разработано специальное программное обеспечение, позво-
ляющее в автоматическом режиме обрабатывать большое количество (~100) дифракто-
грамм. При этом, на основе подгонки экспериментальной кривой аналитической функци-
ей, оценивается доля аморфной фазы в образце, параметры аморфного гало — положение 
и ширина, а также параметры элементарной ячейки для присутствующих в образце кри-
сталлических фаз. Совместный анализ данных о параметрах кристаллической структуры и 
функций парных корреляций позволяет проследить эволюцию структуры исследуемых 
образцов на нескольких иерархических уровнях. 

 
Работа выполнена при поддержке грантов Фонда РФФИ №15-02-02621-а и №16-

02-00144_а. А.А. Велигжанин выражает благодарность Совету по грантам Президента 
Российской Федерации за предоставление стипендии № СП-982.2016.1. 
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Титан и цирконий являются перспективными конструкционными материалами, ко-

торые широко используются атомной отрасли, а также находят широкое применение в 
медицине. Оба металла характеризуются аномально низкими значениями энергии актива-
ции зернограничной диффузии bQ  в низкотемпературной  -фазе. Выраженные в безраз-

мерной форме mb kTQ ( k  – постоянная Больцмана, mT  – температура плавления) эти зна-

чения составляют 6 для титана и 7 для циркония. Эти величины ниже соответствующих 
энергий, характерных для однофазных металлов, таких как медь или алюминий (9 и 10 
соответственно), и энергии активации зернограничной диффузии в высокотемпературной 
 -фазе, которая составляет 9,5 в титане и 10 в цирконии. Цель работы – построение моде-
ли, объясняющей причины аномально низких значений энергии активации зерногранич-
ной диффузии в  - фазе титана и циркония. 

В основе модели лежит теория неравновесных границ зерен (ТНГЗ) [1]. Она хорошо 
описывает диффузионные процессы в однофазных материалах, однако, для расчета пара-
метров зернограничной диффузии в титане и цирконии она непосредственно непримени-
ма, поскольку в этих металлах при повышенных температурах происходит полиморфное 
превращение, термодинамика которого влияет на кинетику гетерофазных флуктуаций 
аморфизации. Учет этого перехода, а также учет того, что термодинамические свойства 
аморфной фазы границ зерен отличаются от свойств жидкого металла, а именно что ее 
колебательная энтропия соответствует энтропии кристаллической фазы, позволил полу-
чить значения энергии активации зернограничной самодиффузии в высокотемпературной 
фазе титана и циркония, хорошо согласующиеся с экспериментальными данными 

Аномально низкие значения энергии активации зернограничной диффузии в низко-
температурной  -фазе титана и циркония обусловлены вкладом в свободную энергию 
возникновения гетерофазных флуктуаций аморфизации дополнительных слагаемых, свя-
занных с выделением энергии при фазовых превращениях. Полученные на основе постро-
енной модели значения энергии активации зернограничной диффузии в  - и  -фазах ти-
тана и циркония с высокой степенью точности соответствуют экспериментальным дан-
ным.  

 
 

1. Чувильдеев В.Н. Неравновесные границы зерен в металлах. Теория и приложения. М.: ФИЗ-
МАТЛИТ. 2004. 304 с 
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В материалах с каналами мартенситной неупругости наблюдается сильное влияние 
вида напряженного состояния на характер деформирования, причем нормальные напря-
жения подавляют сдвиговую составляющую деформации, а касательные напряжения осе-
вую деформацию [1]. В витой пружине из никелида титана при термоциклировании под 
действием постоянной растягивающей силы материал находится в условиях изменяющих-
ся по величине нормальных и касательных напряжений [2]. В работе [2] предложен метод 
расчета напряжений и деформаций, в котором исходными данными являются эксперимен-
тально полученные зависимости перемещения свободного конца  и внешнего диаметра D 
от температуры. В данной работе представлен анализ взаимосвязи напряжений и дефор-
маций, возникающих при термоциклировании пружины. 

Результаты расчета в координатах  –  (рис.1) показывают, что при нагрузках Р = 1 
– 1,5 Н наблюдается обратная связь между напряжением и деформацией, с увеличением 
силы натяжения зависимость принимает более сложный вид. Нормальное напряжение и 
сдвиговая деформация (рис. 2) монотонно возрастают при охлаждении и уменьшаются 
при нагревании.  
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Рис. 1. Связь касательного напряжения и осевой 
деформации при термоциклировании цилинд-
рической пружины из никелида титана под по-
стоянной силой растяжения (значения в Н ука-

заны цифрами у кривых) 
 – охлаждение,  – нагрев 

Рис. 2. Связь нормального напряжения и сдви-
говой деформации при термоциклировании 

цилиндрической пружины из никелида титана 
под постоянной силой растяжения (значения в 

Н указаны цифрами у кривых) 
 – охлаждение,  – нагрев 
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Для описания сложного профиля волны разгрузки при динамическом нагружении 

сталей и некоторых металлов [1] недостаточно учета только дислокационной пластично-
сти, но требуется также моделирование механического двойникования и фазовых перехо-
дов за фронтом ударной волны. Кроме эффектов пластической деформации, эти дополни-
тельные механизмы приводят к существенному упрочнению материала, что представляет 
практический интерес для технологии модификации материалов. На основе энергетиче-
ских закономерностей нами были предложены модели кинетики и динамики для двойни-
ков в сталях и меди [2,3] и фазовых переходов в сталях. Вместе с моделями дислокацион-
ной пластичности [3-5] и разрушения [5] они позволяют получать как эффекты механиче-
ского отклика материала на макроуровне, так и распределение дефектных структур в объ-
еме материала после прохождения по нему ударных волн. В данной работе мы сравниваем 
полученные при численном моделировании пространственные распределения и характер-
ные размеры двойников и образование новых фаз с результатами микроструктурных ис-
следований образцов меди и сталей, подвергнутых ранее ударному нагружению, выпол-
ненному Ю.И. Мещеряковым с сотрудниками [6].  

 
Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ (проект 16-31-60051), грантов 

Президента для молодых российских ученых MK-4649.2016.1 и МД-7481.2016.1, Мини-
стерства Образования и Науки Российской Федерации (в рамках проектной части госу-
дарственного задания № 3.1334.2014/К, выполняемого в Челябинском государственном 
университете). 
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 Цель работы прояснить вопрос – где и как возникает аморфная фаза при КВД кри-

сталлического материала.  Изучали эволюцию структуры кристаллических образцов 
Ti2NiCu путем сопоставления силовых параметров деформации, полученных в ходе КВД 
in situ, с результатами структурных исследований, проведенных после разгрузки образца 

на разных стадиях деформации. На рисунке 
приведены кривые непрерывного измене-
ния напряжения сдвига (n) в ходе КВД 
при комнатной температуре для исходно 
кристаллического сплава Ti2NiCu (кривая 
1). Для сравнения приведены  кривые ис-
ходно аморфного (2) сплава Ti2NiCu и не-
прерывного изменения напряжения сдвига 
(n) для поликристаллической меди марки 
М1(3), не претерпевающей фазовых пре-
вращений в ходе КВД. В интервале 2–4 
оборота подвижной наковальни для кри-
сталлического Ti2NiCu наблюдается  резкое 

скачкообразное возрастание деформирующего напряжения – почти в два раза. Структур-
ными методами исследования показано, что полученный эффект обусловлен деформаци-
онным фазовым переходом «кристалл  аморфное состояние» и соответствующим изме-
нением механизма КВД. Уже при 0.25 оборота наблюдали аморфизацию границ деформа-
ционных фрагментов, связанную с  реализацией процессов зернограничного проскальзы-
вания. Структура материала становится двухфазной: образуется «зернограничный каркас» 
(ЗК) из аморфизированных зернограничных прослоек толщиной ~ 10нм. В процессе даль-
нейшего деформирования толщина аморфных стенок  ЗК  увеличивается (~30-50 нм при 
0.5 оборота). К моменту, когда величина   деформации соответствует 2 оборотам подвиж-
ной наковальни, ЗК  трансформируется в массивную аморфную фазу, охватывающую  
большой объем материала: ≈ 0,9. Предполагается, что  n < 2  КВД реализуется, в основ-
ном,  по механизму зернограничного проскальзывания, присущего нанокристаллическим 
сплавам, а при n > 2 доминируют механизмы, характерные для  аморфных сплавов. Кри-
тическое значение доли кристаллической фазы, соответствующей смене механизма де-
формации для испытуемого материала, составляет V  0,1. 

 
 Благодарим фонд  РФФИ (грант № 14-02-00271) за финансовую поддержку работы. 
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Легирование коррозионностойких высокоазотистых сталей азотом широко применя-

ется в производственной практике для стабилизации аустенита, улучшения прочностных и 
других свойств металла. Возможность легирования азотом титансодержащих сталей от-
сутствует, т.к. ввод азота в расплав вызывает образование в стали при разливке и кристал-
лизации металла грубых дефектов (заворотов корки, крупных нитридных включений, ско-
плений нитридов и др.). 

В настоящей работе в качестве исходного титансодержащего металла была выбрана 
сталь с достаточно низким (расчетным) содержанием азота, исключающим интенсивное 
образование нитридов титана при разливке. Легирование металла азотом осуществляли 
после прокатки стали на лист методом высокотемпературного внутреннего азотирования. 

Образцы стали типа Х18Н12Т (масс. %: 0,03 C; 0,35 Si; 1,2 Mn; 0,01 S; 0,01 P; 18 Cr; 
12,8 Ni; 0,31 Ti; 0,03 Al; 0,012 N) прокатывали на лист 0,9…1,8 мм и выдерживали при 
температуре 1000…1100 ºС в атмосфере чистого азота. 

После азотирования образцы подвергали холодной прокатке на конечную толщину 
0,45…0,9 мм с последующим рекристаллизационным отжигом (850 ºС, 1 ч). Среднюю 
массовую долю азота определяли на приборе LECO TS-600. После азотирования средняя 
массовая доля азота в образцах при одинаковом времени выдержки варьировалась от 0,20 
до 0,56 % в зависимости от толщины образца.  

Исследование состава фаз в образцах проводили на рентгеновском дифрактометре 
RIGAKU Ultima IV. Для обработки и анализа дифракционных спектров использовалось 
программное обеспечение PDXL. Измерения микротвердости проводили по методу Вик-
керса (нагрузка 100 г, время выдержки 10 с) на микротвердомере MICROMET 5101 с циф-
ровой камерой Mitron MTV-62W1P. Испытания на растяжение плоских образцов прово-
дили на универсальной испытательной машине INSTRON 5966 со скоростью растяжения 
1 мм/мин при комнатной температуре. 

Показано, что после внутреннего азотирования структура стали (на глубине 50–
100 мкм от поверхности) состоит из γ-фазы, частиц типа Cr2N и небольшого количества α-
фазы. Микротвердость по толщине образцов после азотирования распределена неравно-
мерно: она минимальна в центральной части образца (180–260 HV) и максимальна у по-
верхности, где достигает значений 300–350 HV (в исходном состоянии 200 HV). После 
холодной прокатки и рекристаллизационного отжига характер распределения микротвер-
дости по толщине образцов сохраняется.  

После азотирования, холодной прокатки и рекристаллизационного отжига наблюда-
ется повышение прочностных характеристик стали: предела прочности на 15–30 % (до 
830–840 МПа), предела текучести в 1,3–1,7 раза (до 550–570 МПа), при относительном 
удлинении не менее 22 %. Удлинение образцов (как исходных, так и азотированных) про-
исходит в основном за счет равномерной пластической деформации. Изломы азотирован-
ных образцов характеризуется преимущественно вязким мелкоямочным строением с не-
большой долей вторичных трещин. 
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Изучены структура и механические свойства промышленного циркониевого сплава 

Э125 (Zr–2,5% Nb) после мегапластической деформации кручением под высоким давле-
нием (КВД) 4 ГПа при температурах 20 и 200 ºС с N = 5 (оборотов) на образцах диаметром 
20 мм, а также его термическая стабильность при последующем нагреве в вакууме. 

КВД сплава при температуре 20 ºС приводит к формированию зеренно-субзеренной 
нано- и субмикрокристаллической структуры со средним размером структурных элемен-
тов 80 нм. Повышение температуры КВД до 200 ºС приводит к формированию структуры 
с большой долей равноосных зерен размером 80 – 110 нм. Наблюдалась фрагментация 
внутренней структуры отдельных зерен на полосы толщиной 3…20 нм. 

Рентгеновский фазовый анализ выявил фазовые превращения α-Zr→ω-Zr (α-Zr→ω-
Zr + β-Zr) в ходе КВД сплава. Обратное превращение происходит при нагреве. Достоверно 
выявить наличие фазы β-Zr в сплаве после КВД метод не позволил. 

С использованием синхротронного излучения подтверждено превращение α-Zr→ω-
Zr в ходе КВД сплава Э125, при этом фазовый состав после КВД при 20 ºС в середине об-
разца представляет собой смесь фаз ω-Zr и α-Zr, а с краю образца только ω-Zr. После КВД 
при 200 ºС смесь фаз ω-Zr и α-Zr наблюдается как в середине, так и с краю образца. Ли-
ний, принадлежащих фазе β-Zr (с учетом близкого положения линий β-Zr и ω-Zr), не на-
блюдалось. 

Микротвердость сплава после КВД (на середине радиуса образца) при обеих темпе-
ратурах КВД значимо не различалась и составила 370– 380 HV, что в ~2,4 раза выше мик-
ротвердости исходного состояния сплава. При этом после КВД при 20 ºС значения микро-
твердости в центре образцов не превышают 250 HV. Повышение температуры деформа-
ции при КВД до 200 ºС приводит к более равномерному распределению значений микро-
твердости по поверхности образца.  

Упрочнение сплава сохраняется при нагреве до 300 и 325 ºС для КВД при 20 и 
200ºС, соответственно, при времени выдержки не менее 10 ч. 

Испытание на растяжение проводили на вырезанных из середины радиуса дискооб-
разного КВД-образца миниатюрных образцах длиной, шириной и толщиной рабочей час-
ти 5; 1,5 и 0,7 мм, соответственно. Наибольшее повышение прочностных свойств сплава 
отмечается после КВД при температуре 20 ºС: предел прочности повышается с 520 до 970 
МПа при уменьшении пластичности до 1…2 %. На микроуровне излом образцов, под-
вергнутых КВД, вязкий мелкоямочный с развитым рельефом, при этом размер ямок на 
порядок меньше, чем для сплава в исходном состоянии. Нагрев сплава после КВД до 300 
ºС значимо не влияет на изменение механических свойств при растяжении. При нагреве 
до 400 ºС предел прочности снижается до 800 МПа, а относительное удлинение повыша-
ется до 4…5 %.  

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Минобрнауки РФ (Проект 

№14.А12.31.0001). 
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В работе проведено сравнительное исследование влияния высокотемпературного 

азотирования на кинетику насыщения азотом, фазовый состав и механические свойства 
хромистых сталей, в т.ч. дополнительно легированных ванадием и цирконием. 

Образцы для высокотемпературного азотирования из промышленных сталей 08Х17Т 
и 15Х25Т, а также опытных сплавов Fe–20Cr–5V и Fe–20Cr–1,5V–1,5Zr, вырезали из лис-
тов толщиной 0,5 мм в рекристаллизованном состоянии. Азотирование проводили при Т = 
1000…1100 ºС в среде чистого азота при избыточном давлении 0,1–0,2 атм, последующие 
отпуски проводили в вакууме. 

Показана возможность изменения структуры и повышения механических свойств 
всего объема тонкостенных образцов всех исследуемых материалов при высокотемпера-
турном  азотировании. Результаты измерения микротвёрдости по сечению образцов сви-
детельствует о высокой однородности всех исследуемых материалов после азотирования 
и отпуска. 

Повышение массовой доли хрома с 17 до 25 % (стали 08Х17Т и 15Х25Т) увеличива-
ет растворимость азота в материале. При одинаковом времени азотирования (4 ч) массовая 
доля азота в стали повышается с 0,7 – 0,8 % для стали 08Х17Т до 1,6 – 1,8 % для стали 
15Х25Т, т.е. в ~2,2 раза. Для сплава Fe–20Cr–1,5V–1,5Zr и стали 15Х25Т массовые доли 
поглощенного азота сравнимы, т.е. легирование 1,5 % V и 1,5 % Zr компенсирует умень-
шение массовой доли хрома с 25 до 20 %. Наибольшая массовая доля азота, вошедшего в 
материал, наблюдается для сплава Fe–20Cr–5V, т.е. легирование ванадием наиболее силь-
но повышает растворимость азота. 

После азотирования и отпуска структура сталей 08Х17Т и 15Х25Т состоит из α-фазы 
и частиц нитридов типа Cr2N. В сплаве Fe–20Cr–5V также наблюдаются нитриды VN, а в 
сплаве Fe–20Cr–1,5V–1,5Zr – нитриды ZrN. 

Азотирование с последующим отпуском приводит к повышению статической проч-
ности исследуемых материалов в 1,6–2,0 раза как при комнатной температуре, так и при 
700 ºС. 

Прочностные свойства при комнатной температуре сталей 08Х17Т и 15Х25Т, а так-
же сплава  Fe–20Cr–5V после одинаковой обработки (азотирование и отпуск при 700 ºС) 
близки, несмотря на существенно большую массовую долю азота в стали 15Х25Т и сплаве 
Fe–20Cr–5V. Для сплава Fe–20Cr–1,5V–1,5Zr предел прочности несколько ниже. При этом 
относительное удлинение стали 08Х17Т в 2…3 раза больше, чем для стали 15Х25Т и 
сплавов Fe–20Cr–5V и Fe–20Cr–1,5V–1,5Zr, что связано в первую очередь с образованием 
крупных нитридов хрома в стали 15Х25Т и сплаве Fe–20Cr–1,5V–1,5Zr и нитридов вана-
дия в сплаве Fe–20Cr–5V, а также с большей концентрацией азота в твердом растворе этих 
материалов. 

При температуре испытания 700 ºС предел прочности сплава Fe–20Cr–1,5V–1,5Zr 
(после азотирования и отпуска при 700 ºС) выше, чем для сплава Fe–20Cr–5V, и находится 
на том же уровне, что и для сталей 08Х17Т и 15Х25Т. 



115 
 

 
ВЫСОКОПРОЧНАЯ ЛЕГКАЯ КЕРАМИКА ДЛЯ ЗАЩИТНЫХ ЭКРАНОВ  

КОСМИЧЕСКИХ АППАРАТОВ 
 

Чувильдеев В.Н., Болдин М.С., Попов А.А., Нохрин А.В. 
 

Национальный исследовательский Нижегородский государственный университет  
им. Н.И. Лобачевского 

Научно-исследовательский физико-технический институт, 
Нижний Новгород, Россия 

boldin@nifti.unn.ru 
 
Оксид алюминия является одним из наиболее перспективных керамических мате-

риалов для широкого спектра конструкционных применений благодаря сочетанию высо-
кой твердости, термостойкости, химической инертности, а также доступности и низкой 
цены. Традиционно используемые композиты Al2O3/ZrO2 содержат от 5 об.% до 50 об.%. 
ZrO2, что обеспечивает существенное повышение трещиностойкости керамики. Поскольку 
удельный вес оксида циркония в ~ 1.4 раза превосходит удельный вес оксида алюминия, 
масса готового изделия при содержании 25 об.% ZrO2 оказывается на 10% выше массы 
изделия, изготовленного из чистого Al2O3. В связи с этим приобретает актуальность раз-
работка керамик на основе оксида алюминия с малым содержанием оксида циркония и 
высокими механическими свойствами, не уступающими свойствам традиционных компо-
зитов Al2O3/ZrO2. 

Спекание смеси нанодисперсных порошков α-Al2O3 (d0 ~ 100 нм) («Taimei Chemi-
cals Сo., Ltd.» (Япония)) и ZrO2 (d0 ~ 20 нм) («Pangea Int., Ltd» (Китай)) проводилось мето-
дом электроимпульсного плазменного спекания в установке «Dr. Sinter model SPS-625» 
(SPS SYNTEX INC. Ltd., Япония). Температура измерялась по пирометру, сфокусирован-
ному на внешней поверхности графитовой пресс-формы 30 мм. Скорость нагрева со-
ставляла 50 0С/мин, величина приложенной нагрузки не превышала 70 МПа. Спекание 
проводилось в вакууме 6 Па. Температура спекания варьировалась в интервале от 1150 до 
1250 0C. 

В работе изучено влияние содержания добавок оксида циркония, температуры и 
времени спекания на плотность, параметры структуры и физико-механические свойства 
получаемых керамик на основе оксида алюминия. Показано, что оптимизация режимов 
спекания (температуры спекания и длительности изотермической выдержки) позволила 
получить высокоплотный (отн = 99.6 %) композит Al2O3+1.5об.%ZrO2 с однородной ульт-
рамелкозернистой структурой (d = 300÷400 нм), обладающий повышенными механиче-
скими свойствами: микротвердость по Виккерсу Hv = 24 ГПа, коэффициент трещиностой-
кости по Палмквисту К1с = 4.2 МПа·м1/2. 

В работе предложена качественная модель, описывающая конкурирующее влияние 
механизмов зернограничной и объемной диффузии на плотность спекаемой керамики. 
Установлено, что при высокой температуре спекания миграционная подвижность границ 
зерен велика, что позволяет им «откреплять» от пор. Это приводит к изменению характера 
пространственного расположения пор (по отношению к границе зерна) и, как следствие, к 
изменению кинетики и механика их диффузионного рассасывания. Поскольку при опти-
мальной температуре спекания (1200 0С) коэффициент объемной диффузии (Dv) в оксиде 
алюминия на два порядка меньше величины коэффициента зернограничной диффузии 
(Db), то интенсивность диффузионного рассасывания пор в кристаллической решетке 
Al2O3 существенно меньше, что затрудняет получение высокоплотного материала. 

Показано, что для получения высокоплотной структуры необходимо путем выбора 
температуры и времени спекания уменьшить скорость миграции границ путем в момент 
окончания формирования непрерывной сетки границ зерен в спекаемой керамик. Проде-
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монстрировано, что использование представлений о конкурирующем влиянии механизмов 
зернограничной и объемной диффузии в процессе спекания позволяет объяснить эффекты 
наблюдаемые при ступенчатых режимах спекания керамик: «Two Step Sintering», «Multi 
Step Sintering», «Rate Control Sintering». 

 
Работа выполнена при поддержке РФФИ (грант №15-48-02585) и Минобрнауки 

РФ. 
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Кроме аномалий свойств, отличительным признаком промежуточной фазы является 

качественное изменение (протяженности по температуре) интервала кристаллизации или 
перекристаллизации KИ∆LS, которое имеет место у конгруэнтно и инконгруэнтно плавя-
щихся фаз, в эвтектической или эвтектоидной точках, у концов эвтектической или эвтек-
тоидных горизонталей, а также у любой немонотонности ликвидуса, поскольку солидус 
или солидоид представляет собой горизонтали в эвтектических или эвтектоидных систе-
мах. Эти системы являются заведомо двухфазными, металлографически легко и четко де-
терминируемыми, что никак не объясняет вопиющие для сплавов-смесей нарушения пра-
вила аддитивности. 

Декларируются объясняющие аномалии свойств промежуточные фазы               
AnBm–KИ∆LS: ~ Al7Si, Al41Cu9 ― отвечают эвтектической точке; Fe24C ―  эвтектоидной 
точке;  Al11Si, AlSi6 ― изгибу ликвидуса; Fe42C ― изгибу ликвидоида; Al49Cu, Al97,5Si1,5 ― 
концу эвтектической горизонтали;  Cu4Al, Cu7Al3 ― концам эвтектоидной горизонтали. 

  Признание фазы Al7Si объясняет одновременный максимум прочности и пластич-
ности; фазы Al41Cu9 ―  минимум износа; фазы Fe24C ― максимум модуля упругости, 
твердости и электросопротивления; фазы Al11Si ― максимумы электросопротивления и 
магнитной восприимчивости в жидком и твердом состоянии, изгиб кривой линейной 
усадки, минимум пластичности; фазы AlSi6  ―  вопиющее       (8-кратное) нарушение пра-
вила аддитивности (по твердости); фазы Fe42C ―  минимум модуля упругости и максиму-
мы предела текучести отожженной и термоулучшенной стали; фазы Al49Cu ― максимумы 
вязкости расплава и восприимчивости к термической обработке; фазы  Al97,5Si1,5  ― мак-
симумы горячеломкости и вязкости расплава, изгиб кривой сопротивления; на фазу Cu4Al  
остро реагируют модуль Юнга, а фазе Сu7Al отвечает абсолютный минимум износа.  

      Диаграммы состояния силуминов, сталей и дуралюминов с декларируемыми фа-
зами хотя бы полезны, «если за критерий верности или пригодности диаграмм взять сте-
пень ее соответствия наблюдаемым структуре и свойствам» [1]. 

 
                                               

1. Бочвар А.А. Металловедение. 5-ое издание. М.: Металлургиздат. – 1956. – 496 с. 
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При ~ 0,5 % С твердо установлены наблюдаемые при наличии промежуточных фаз 
аномалии свойств (магнитная восприимчивость, электросопротивление, плотность, вяз-
кость и др.) расплавов и аустенита. Их производной является феррито-цементитная смесь, 
которая ― в силу экспериментально установленной металлургической наследственности 
― может наследовать аномалии свойств родительской фазы. Для описываемых трех со-
стояний (расплав, аустенит, смесь фаз) аномалии свойств при ~ 0,5 % С нужно как-то 
кратко обозначить, приписав, например, формулу промежуточной фазы ~ Fe42C.                  

П.Я.Салдау, коллега Н.С.Курнакова по Горному институту, исследуя твердость и 
электросопотивление, пришел к выводу: «Отсюда следует заключить, что прямолинейная 
схема не применима для характеристики железа и стали в отожженном состоянии» [1]. 
Между тем, в учебниках (Гуляев А.П., Новиков И.И) приводится линейная зависимость 
твердости  отожженных доэвтектоидных сталей от содержания углерода.        

Покажем почти площадки на кривых твердости отожженных доэвтектоидных сталей 
на следующих примерах: 

1. По данным Boynton’a, при 0,48 – 0,68 % С на кривой твердости по Джаггару (HJ) 
резко замедляется темп ее роста при увеличении содержания углерода (НJ оценивается 
числом оборотов при высверливании алмазным острием лунки определенного размера); 2. 
Согласно Салдау, после отжига при 700º на зернистый цементит при 0,45 – 0,54 % С резко 
замедляется темп роста твердости (НВ) [1]; 3. Согласно Салдау, после отжига при 1050º на 
пластинчатый цементит замедляется темп роста НВ при 0,54 – 0,63 % С [1] соответствен-
но; 4. По данным Benedicks’a, НВ  сталей с 0,45 и 0,55 % С практически одинакова [1]; 5. 
По данным Robin’a, при 0,4 – 0,5 % С заметно снижается темп роста НВ [2]; 6. По данным 
Robin’a, на зависимости ширины штриха от царапания отчетливая площадка при  % С > 
0,6 [2]; 7. Согласно Wahlberg’y, у сталей с 0,4 – 0,9 % С прирост твердости (НВ) в интер-
вале 0,6 – 0,65 % С составил одну единицу, в остальных интервалах ― значительно боль-
ше [3]; 8. Твердость, измеренная по ширине черты на склерометре Мартенса, после отжи-
га и закалки  при 0,65 % С такая же, как и при 0,5 % С  [4].  

На основании этих почти площадок на кривых твердости, и пользуясь методом ана-
логии, можно декларировать промежуточную фазу ~ Fe42C (~ 0,5 % С), исходя из показан-
ной Курнаковым почти неизменности свойств  вблизи соединений ~ FeAl3, ~ Pb3Na и  
~ Сu3Zn.                                                                                       
1. Салдау П.Я. Особые свойства эвтектоидной стали ⁄⁄ Журнал Русского Металлургического 

общества (ЖРМО). 1916. Часть 1. № 3 − 4. С. 112 − 148. 
2. Минкевич Н.А. Методы определения твердости металлов ⁄⁄ ЖРМО. 1911. Часть 1. № 6. С. 731 

− 768. 
3. Салдау П., Геренс П. Определение при помощи методов закалки и твердости линии превра-

щения γ-железа в β и α-железо и линии насыщения γ-железа цементитом ⁄⁄  ЖРМО. 1914. 
Часть1. № 6. С. 789 − 824. 

4. Hannemann H., Кühnel R. Закалка и отпуск гипоэвтектоидных сталей ⁄⁄ ЖРМО. 1913. Часть 2. 
№ 5. С. 565 − 567. 
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Аномальная зависимость механических свойств сплавов со сверхструктурой L12 

проявляется в увеличении деформирующих напряжений с ростом температуры. Главной 
особенностью дислокационной структуры сплавов со сверхструктурой L12, отличающей 
ее от чистых металлов, является присутствие в ней длинных прямолинейных сегментов 
дислокаций, залегающих вдоль направлений типа 110 . Такие барьеры идентифицируют-

ся как барьеры Кира–Вильсдорфа или подобного типа. Традиционно температурную ано-
малию механических характеристик связывают с увеличением числа таких барьеров с 
температурой. Однако количественные измерения, подтверждающие справедливость дан-
ного утверждения в литературе отсутствуют. Нами показано, что начиная уже с комнат-
ной температуры, доля прямолинейных дислокаций не увеличивается, а уменьшается с 
температурой на фоне роста сдвиговых напряжений. Более того, при температурах 700 К и 
выше в дислокационной структуре прямолинейные дислокации практически отсутствуют, 
в то время как уровень напряжений течения остается по-прежнему высоким, и напряже-
ния продолжают возрастать с температурой. Наблюдаются многочисленные дислокаци-
онные петли. Картины дислокационной структуры становятся похожими на те, которые 
наблюдают в облученных материалах. Этот экспериментальный факт свидетельствует о 
том, что в высокотемпературной области возможно термическое упрочнение в отсутствие 
барьеров Кира–Вильсдорфа. Заблокированные дислокации оказываются в случайных не-
прямолинейных конфигурациях, которые могут быть образованы при взаимодействии 
краевых дислокаций с точечными дефектами. При описании явления термического упроч-
нения в интервале высоких температур нельзя не учитывать механизмы, связанные с диф-
фузионным осаждением точечных дефектов на дислокации краевой ориентации, приво-
дящие к образованию краевых барьеров. В пользу последнего утверждения говорит также 
и обнаруженное нами явление суперлокализации пластической деформации в монокри-
сталлах Ni3Ge с ориентацией [100] при высоких температурах. Катастрофическую пере-
стройку дислокационной структуры, когда в зоне локализации формируется поликристал-
лическая субструктура невозможно объяснить без привлечения механизмов массовой ми-
грации и аннигиляции точечных дефектов в кристалле. Подтверждение существенной ро-
ли точечных дефектов в явлении термического упрочнения получены при исследовании 
дислокационной структуры и тонкого скольжения в области второго максимума аномалии 
монокристаллов Ni3Ge с ориентацией [ 2  3 4]. Деформация в области второго пика осуще-
ствляется кубическим скольжением. Было выяснено, что в этом случае в структуре отсут-
ствуют прямолинейные винтовые дислокации. Все дислокации имеют направление пре-
имущественного залегания, близкое к краевой ориентации, что свидетельствует о том, что 
активация диффузионных процессов приводит к образованию краевых барьеров и ограни-
чению подвижности краевых сверхдислокаций. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного про-

екта № 16-03-00182-а 
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В процессе больших пластических деформаций металлических материалов кручени-

ем на наковальнях Бриджмена обнаружено явление локализации деформации в области 
упругих дисторсий, приводящее к формированию нанополос локализованной упругой 
деформации с кривизной кристаллической решетки сотни град/мкм, ограниченных дефек-
тами типа нанодиполей, квадруполей и мультиполей частичных дисклинаций (ЧД).  

Показано, что характерной особенностью упруго-напряженного состояния этих де-
фектов являются необычно высокие (до 20Е мкм-1, Е – модуль Юнга) локальные градиен-
ты диагональных компонент тензора напряжений.  Важной особенностью сдвиговой ком-
поненты тензора напряжений, под действием которой осуществляется движение наноди-
поля ЧД, является ее максимальное значение перед фронтом движущегося диполя. Это 
обстоятельство является важным силовым фактором локализации упругой деформации в 
зоне нанодиполя, а также приводит к образованию в этой зоне более сложных дисклина-
ционных конфигураций – трансформации нанодиполя ЧД в систему квадруполей этих 
дефектов.  

Теоретический анализ энергии этих конфигураций показал, что указанная трансфор-
мация сопровождается кратным снижением энергии дисклинационного ансамбля. Уста-
новлено также, что важным энергетическим стимулом локализации деформации в области 
упругих дисторсий является тот факт, что при неизменной величине общего сдвига энер-
гия обеспечивающего этот сдвиг дисклинационного ансамбля тем ниже, чем меньше раз-
меры плеч входящих в него нанодиполей.  

На основе анализа упруго-напряженного состояния и энергий дисклинационных 
конфигураций предложен механизм локализации деформации в области упругих дистор-
сий. В рамках этого механизма дефектом, осуществляющим деформацию в области лока-
лизации упругих дисторсий, является не просто нанодиполь ЧД. Это более сложный ан-
самбль дисклинаций, структура которого (диполи, квадруполи, мультиполи ЧД) в процес-
се распространения упругого сдвига периодически меняется, в том числе, с периодиче-
ским уменьшением энергии. То есть мы имеем дело с квазиволновым характером распро-
странения упругих дисторсий (сдвигов и поворотов) в кристалле. Нанодиполь частичных 
дисклинаций представляет собой при этом своеобразный концентратор напряжений, оп-
ределяющий его движение в направлении максимального напряжения сдвига. Эта особен-
ность является важным фактором, обеспечивающим возможность локализации деформа-
ции с формированием обсуждаемых здесь нанополос упругих сдвигов и поворотов.  
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При индентировании в кремнии развиваются высокие давления, достаточные для 

фазовых превращений (ФП) [1]. Преобразование фазового состава в деформированной 
области вызывает изменение физических свойств (вплоть до перехода в проводящее со-
стояние [2]). Несмотря на всесторонние исследования ФП в кремнии [1], некоторые во-
просы остаются недостаточно изученными. Целью работы являлась количественная оцен-
ка объема метастабильных фаз кремния Si-XII, Si-III и α-Si, формируемых при индентиро-
вании.  

Известно [1], что прекурсором указанных фаз является металлизированная фаза 
кремния Si-II. В процессе ФП Si-II → Si-XII/Si-III/α-Si/Si-I происходит известное увеличе-
ние объема, обусловленное различием плотностей упаковок перечисленных фаз [1,3]. Со-
отношение долей фаз Si-XII, Si-III, α-Si и Si-I были получены из данных Рамановской 
спектроскопии [4]. Это позволило выразить объемы указанных фаз через «исходный» 
объем металлизированной фазы VSi-II. Количественную информацию о содержании фазы 
Si-II под индентором получали с использованием in situ метода (предложенного в [2] и 
развитого в [5]). Полученная таким образом зависимость VSi-II от глубины внедрения ин-
дентора h позволила построить зависимости объемов фаз кремния Si-XII, Si-III, α-Si и Si-I 
от h (рис. 1).  

 

 
 
 
 
Рис. 1. Зависимости объемов фаз Si-II 
– (1) a-Si – (2), Si-I – (3), Si-III – (4) и 
Si-XII – (5) от глубины внедрения 
индентора. На врезках представлены 
соотношения относительных объем-
ных долей и плотностей упаковок 
указанных фаз кремния 
 

 

Следует отметить, что «совокупный» объем метастабильных фаз кремния на  
14 % превосходит «исходный» объем металлизированной фазы VSi-II.  
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Проведен теоретический анализ температурной зависимости электронной теплоем-
кости Cs(T) [1] системы Ba(Fe1-xCox)2As2 в сверхпроводящей (СП) передопированной об-
ласти (x > 0.06) и в области сосуществования антиферромагнетизма и сверхпроводимости 
(x < 0.06) вблизи структурного и АФМ переходов x≈0.06. С учетом наших результатов 
анализа оптических спектров [2] найдены параметры СП состояния (табл. 1) и показано, 
что при переходе в область сосуществования, ПФ электронной зоны закрывается АФМ 
щелью (рис. 1). Таким образом, структурный и АФМ переходы при x≈0.06 сопровождают-
ся еще и переходом из двух- в трехщелевое состояние (рис. 2). 

 

  
Рис. 1. Эффективная плотность состояний на 
поверхности Ферми (ПФ) γn как функция кон-
центрации x [1]; γе – вклад электронной зоны, 
γ1h, γ2h – вклады дырочных зон. 

Рис. 2. Сравнение измеренных в работе [1] 
зависимостей Cs(T). Сплошная линия – расчет 
для Ba(Fe0.9Co0.1)2As2 с Tc ≈ 20 К с параметра-
ми из работы [2]. 

 
 
 
 

Таблица 1. Параметры трехзонной модели Ba(Fe1-xCox)2As2.  
СП щели Δ в см-1, γ в мДж/(моль К2) 

 

x Tc, K γn Δ1h γ1h Δ2h γ2h Δe γe 
0,050 19,5 14,7 14,0 3,50 32,0 10,2 – – 
0,055 21,5 16,9 15,06 4,75 37,93 11,07 > 10 > 0,5 

0,0575 24,3 18,7 17,02 5,70 42,87 12,96 24,64 0,67 
0,075 22,9 19,2 16,04 5,76 40,38 10,56 23,23 2,88 
0,09 20,7 16,4 15,0 4,92 36,0 8,2 21,0 3,28 
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Structure, morphology, adhesion force was investigated for TiN / AlN coatings with differ-

ent concentration of nitrogen. Also was determined the influence of nitrogen on the mechanical 
characteristics. 

Композиты на основе TiN/AlN являются одним из перспективных видов материалов 
для формирования защитных износостойких покрытий. Их структура и свойства сущест-
венно зависят от процентного содержания азота [1–2]. В данной работе проводилось ис-
следование влияния содержания азота на механические свойства нанокомпозитных по-
крытий TiN/AlN. Для проведения исследований была изготовлена партия образцов покры-
тий TiN/AlN с различным содержанием азота (от 0 до 38 ат.%). Формирование покрытий 
производилось по принципу 2D-нанокомпозитов методом ионно-плазменного осаждения 
в вакууме на установке «Гефест+» [3]. Содержание азота в наносимых покрытиях варьи-
ровалось за счет изменения расхода реакционного газа.  

Морфология поверхности, толщина и структура сформированных покрытий иссле-
довались на сканирующем электронном микроскопе Tescan MIRA 3 LMU. Элементный 
состав покрытий был определен с использованием системы рентгеновского энергодиспер-
сионного микроанализа Inca Energy 350 с детектором X-MAX 50 и модуля электронно-
ионной спектроскопии на базе платформы Нанофаб 25 (НТ-МДТ). Механические характе-
ристики покрытий были измерены методом инструментального индентирования с исполь-
зованием нанотвердомера NHT2-TTX (CSM Instruments). Оценивалась твердость,  
модуль упругости и доля работы упругой деформации при индентировании,  
индекс пластичности (Н/Е), сопротивление пластической деформации (H3/E2), показатель 
упругого восстановления (H2/E), исследовались ползучесть и релаксация. Установлено, 
что увеличение содержания азота в покрытии до 38 ат.% приводит к увеличению твердо-
сти до 29 ГПа. Упругая составляющая работы деформации при увеличении содержания 
азота увеличивается от 46 до 73%. 
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Среднеуглеродистую конструкционную сталь 45 (0,45 % С) исследовали в ультра-
мелкозернистом состоянии, полученном после равноканального углового прессования 
(РКУП), в сравнении с крупнозернистым состоянием (закалка + высокий отпуск при 550 
°С). Механические свойства стали после различной обработки представлены в таблице 1. 

 

Таблица 1. Механические свойства стали 45 
 

Состояние НВ  σв, МПа σт, МПа δ, % 
Закалка + высокий отпуск 302 985 839 8 
После РКУП 346 1171 1064 5 

 

Определение скорости коррозии образцов проводили в сероводородсодержащей 
среде согласно ГОСТ 9.908-85. В качестве коррозионной среды применяли водный рас-
твор NACE. Исследование поверхности образцов после коррозионного воздействия про-
водили визуально и с помощью конфокального лазерного сканирующего микроскопа Lext 
OLS4000. 

Из таблицы 2 видно, что РКУП незначительно (в 1,03 раза) увеличивает скорость 
коррозии стали 45 по сравнению с закалкой + высокий отпуск. 

 

Таблица 2. Средняя скорость коррозии стали 45 после различной обработки 
 

Состояние сплава Vk, г/м2·ч Vk1, мм/год 

Закалка + высокий отпуск 0,765 0,858 
После РКУП 0,785 0,881 

 

  
а б 

Рис. 1. Микрорельеф поверхности после коррози-
онного воздействия образцов из стали 45 после 
закалки + высокий отпуск (а) и после РКУП (б) 

На поверхности образцов из стали 
45 как после закалки + высокого отпус-
ка, так и после РКУП и последующих 
коррозионных испытаний (рис. 1 а, б), 
помимо следов общей коррозии видны 
язвы. Причем, после РКУП количество 
язв на поверхности значительно (более 
чем в 18 раз) выше, чем после закалки + 
высокого отпуска. 

 

Выводы 
1. РКУП незначительно (в 1,03 раза) увеличивает скорость коррозии стали 45 в се-

роводородсодержащей среде по сравнению с закалкой + высокий отпуск. 
2. На поверхности образцов из стали 45 как после закалки + высокого отпуска, так 

и после РКУП и последующих коррозионных испытаний, помимо следов общей коррозии, 
видны язвы. Причем, после РКУП количество язв на поверхности значительно (более чем 
в 18 раз) выше. 
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Многим твердым телам присуще явлений энтропийной упругости, то есть связи эн-

тропии и механической деформации. В частности, это явление характерно для ряда поли-
меров, например, резины и сплавов с термоупругим мартенситным переходом. Оно при-
водит к т.н. эластокалорическому эффекту (ЭКЭ), то есть, в них при механической дефор-
мации происходит резкое изменение температуры и энтропии [1].  Цель настоящей работы 
- обсуждение принципиальной возможности применения ЭКЭ для создания новых техно-
логий твердотельных холодильников и тепловых насосов, конкурентоспособных традици-
онным, основанным на фазовом переходе газ-жидкость во фреонах. Предложена концеп-
ция нового эластокалорического теплового насоса (ЭКТН). Определены характерные па-
раметры ЭКТН, обеспечивающие его качества, и необходимые функциональные свойства 
материалов с ЭКЭ.  Конструкция ЭКТН моделируется на основе сравнения эксперимен-
тальных данных о функциональных свойствах двух видах рабочего тела с ЭКЭ: латексной 
резины [2] и сплава Ti2NiCu [3]. Делаются оценки принципиально достижимой удельной 
охлаждающей мощности и достижимой разности температур в зависимости от приложен-
ного механического напряжения и частоты циклов (см. рис. 1). На основе этих данных 
оцениваются достижимые характерные параметры ЭКТН: разность температур, количест-
во каскадов, охлаждающая мощность, коэффициент эффективности процесса (КЭП). Де-
лается вывод о решающем значении кинетики ЭКЭ и фазовых мартенситных переходов 
для достижения высоких параметров ЭКТН. 

  
а                                                                           б 

Рис.1. Зависимость удельной мощности охлаждения от частоты внешней периодической  
силы.  а) в ленте сплава Ti2NiCu [2], б) в латексной резине [3] 

 
Работа поддержана РФФИ, грант № 15-07-08806. 
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В последние годы сплавы семейства Гейслера привлекают растущее внимание, 
благодаря ярким физическим эффектам, таким как магнитоуправляемый эффект памяти 

формы (ЭПФ), гигантский магнетокалориче-
ский эффект (МКЭ) и др. Эти эффекты связа-
ны с термоупругим мартенситным переходом 
(ТУМП), протекание которого во многих 
сплавах Гейслера сопровождается резким 
изменением магнитных свойств [1,2]. Цель 
настоящей работы – дать обзор последних 
работ коллектива авторов по исследованию 
ТУМП в сплавах Гейслера и сопровождаю-
щих его ЭПФ и МКЭ в сильных магнитных 
полях. В качестве образцов выбраны сплавы 
Гейслера Ni(50-х)CoхMn(50-у)Inу, при х = 7; 12,45 
> y > 12,1, Ni2,16Mn0,84Ga, Ni43Mn46Sn11. В ос-
нове прямых методик изучения ТУМП, ЭПФ 
и МКЭ лежит применение Биттеровского 

магнита, обеспечивающего магнитные поля 
до 14 Тл. Созданы установки, которые позво-
ляют в широком температурном диапазоне 
изучать МКЭ в адиабатическом и квазиизо-
термическом режимах, магнитоуправляемый 
ЭПФ и оптическими методами в in situ режи-
ме наблюдать эволюцию мартенситной и ау-
стенитной фаз на поверхности образца во 
внешнем поле (см. Рис. 1, 2). Результаты со-
поставляются с результатами структурных и 
магнитных измерений, а также с результата-

ми теоретических расчетов. Обсуждаются перспективы практических применений сплавов 
Гейслера. 

 
Работа поддержана РНФ, грант № 14-22-00279. Методика оптического наблю-

дения в магнитных полях выполнена по гранту РФФИ 16-32-00905 мол_а. 
 

1. Курдюмов Г. В., Хандрос Л. Г. ЖТФ. – 1949. – Т. 19. – №. 7. – С. 761-768.  
2. Cherechukin A. A. et al. Physics Letters A. – 2001. – Т. 291. – №. 2. – С. 175-183.  
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Рис. 1. Магнитоиндуцированный ТУМП в 
сплаве Гейслера Ni43Mn37,8In12,2Co7 

 

  
а б 

Рис. 2. Фотографии мартенситной структуры 
Ni2.16Mn0.84Ga сплава при температуре 310K 
и магнитном поле (а) – 0 Тл, (б) – 14 Тл 
(размер 2х2 мм2) 
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Многочисленные экспериментальные исследования показывают, что ультразвуковая 

обработка вызывает значительные изменения дислокационной структуры кристалличе-
ских материалов. В случае умеренных амплитуд, не превышающих динамического преде-
ла текучести, наблюдается релаксация внутренних напряжений, связанная с перераспре-
делением дислокаций и формированием более равновесной структуры, что, в свою оче-
редь, приводит к снижению прочности и пластификации материала. Отметим, что к на-
стоящему времени исследование дислокационных систем  проводилось, по сути, в беско-
нечном монокристалле, без учета границ зерен, в том числе, имеющих неравновесную 
структуру, то есть создающих дальнодействующие поля напряжений. В настоящей работе 
при помощи численного моделирования изучается эволюция неупорядоченных дислока-
ционных систем в отдельно взятом зерне поликристалла под действием ультразвука с уче-
том неравновесного состояния границ зерен. Задача решается в рамках дискретно-
дислокационного подхода. 

В результате численного эксперимента было обнаружено, что под действием стоя-
чих звуковых волн происходит релаксация внутренних напряжений, связанная с перерас-
пределением решеточных дислокаций. Большинство дислокаций попадает в границы и 
выстраивается в стенку, не создающую дальнодействующих полей напряжений. Осталь-
ные дислокации могут образовывать устойчивые неподвижные конфигурации, которые 
только при высоких амплитудах ультразвукового воздействия имеют возможность дойти 
до границ зерен. При этом отметим, что в процессе обработки дислокационной структуры 
ультразвуком наблюдается спад внутренних напряжений в теле зерна, что подтверждается 
экпериментальными оценками относительного среднеквадратичного изменения напряже-
ний. Понимание механизмов релаксации остаточной дефектной структуры в деформиро-
ванных поликристаллах позволяет выбирать оптимальный режим ультразвуковой обра-
ботки материалов и, таким образом, значительно влиять на их механические свойства. 

 
Работа была поддержана грантом Российского научного фонда № 16-19-10126. 
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Свойства металлических частиц и кристаллов сильно зависят от структуры, морфо-

логии и размера, поэтому важной задачей является выявление закономерностей получения 
частиц с заданной формой и структурой. Одним из широко распространенных методов 
получения частиц является электроосаждение. Процесс легко можно контролировать, из-
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меняя параметры электроосаждения (плотность тока, перенапряжение на катоде, время 
осаждения и др.), тем самым получать частицы необходимой формы [1-3].  

В работе для электроосаждения использовался потенциостат/гальваностат Пи-50Pro, 
управляемый компьютером с программным обеспечением. Осаждение серебра проводи-
лось из азотнокислого электролита в потенциостатическом режиме при значениях перена-
пряжения  =100–130 мВ. В качестве подложки использовалась механически полирован-
ная нержавеющая сталь 12Х18Н9Т с нанесенным методом ионно-плазменного напыления 
покрытием из нитрида титана.  

Анализируя данные сканирующей электронной микроскопии электролитического 
осадка, было обнаружено, что при перенапряжении 100– 110 мВ формируются образова-
ния в виде пентагональных «звезд», декаэдров и икосаэдров. Такие пентагональные малые 
частицы неоднородно деформированы из-за присутствия топологически необходимых 
дисклинационных дефектов. Эволюция габитуса, исследованная в работе, связана с релак-
сацией упругой энергии дефектов дисклинационного типа. 

При перенапряжениях 120–130 мВ и выше пентагональные малые частицы практи-
чески не наблюдались и образовывались дефектные ГЦК кристаллы. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного про-

екта № 16-32-00402 мол_а. 
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В данной работе исследовалось статическое поведение роста зерен криогенно прока-

танной Cu–30Zn латуни во время изотермического отжига при 900C. В качестве материа-
ла исследования использовалась латунь Л70. Высокое содержание цинка в этом материале 
(30%) обеспечивает одно из самых низких значений энергии дефекта упаковки среди кон-
струкционных материалов (20 МДж/м2). Считается, что подвижность дислокаций в по-
добных материалах является низкой и, как следствие, пластическое течение сопровожда-
ется формированием деформационных полос и механическим двойникованием. Предпо-
лагалось, что криогенные условия деформации позволят существенно интенсифицировать 
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данные процессы измельчения микроструктуры. Действительно, было установлено, что 
криогенная прокатка, ведет к формированию субмикрокристаллической структуры со 
средним размером зерен ~0,2 мкм. Однако, к сожалению, данная микроструктура является 
очень неоднородной и характеризуется значительной объемной долей крупнозернистых 
остатков исходной структуры. Для получения макроскопически однородной структуры 
была проведена серия отжигов при различных температурах. В данной работе рассматри-
ваются результаты, полученные после отжига криогенно деформированного материала 
при 900C (0,95 Тпл) в течение 1–60 мин с последующей закалкой. Микроструктурные и 
текстурные исследования проводили с помощью EBSD анализа. 

Микроструктурные исследования показали, что в результате нагрева до 900C сфор-
мировалась полностью рекристаллизованная крупнозернистая структура. Нормированное 
распределение размера зерен стало несколько более узким, что, по-видимому, отражает 
постепенное устранение неоднородности микроструктуры, присущей исходному крио 
прокатанному состоянию. Тем не менее, распределение не изменялось коренным образом 
с увеличением времени отжига. Несмотря на сильную неоднородность в исходном со-
стоянии, никаких признаков аномального роста зерен во время отжига обнаружено не бы-
ло. Эволюция микроструктуры, таким образом, может быть интерпретирована в терминах 
рекристаллизации и отжига двойников с нормальным ростом зерен. Кинетика роста зерен 
оказалась медленнее, чем следовало из модели случайного ансамбля зерен с изотропными 
энергией и подвижностью границ. Это наблюдение было связано с выделением частиц на 
основе Pb и сегрегации Sn и Р по границам зерен, а также возможным взаимодействием 
эволюции текстуры и роста зерен. 
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Изучение процессов объемной кристаллизации сплава с получением плотной и мел-

козернистой структуры сплава в твердом состоянии является актуальной задачей совре-
менного материаловедения и литейного производства. Целью работы являлось исследова-
ние структурных характеристик стали 110Г13Л в сравнении с отливками, полученными 
при введении модифицирующей смеси на основе тугоплавких оксидов и криолита. Прове-
ден комплекс исследований по изучению влияния модифицирующей смеси (МС), содер-
жащей ультрадисперсные порошки TiO2, ZrO2 и Na3AlF6 на тонкую структуру и фазовый 
состав стали 110Г13Л. Введение МС в расплав повлияло на размер зерен, количество и 
характер распределения неметаллических включений в образцах крестовины. Установле-
но, что  матрица модифицированного образца представляет собой аустенит с растворен-
ным в нем углеродом. Однако введение модифицирующей смеси способствует изменению 
процесса кристаллизации и температур фазового перехода. В матричных зернах наряду с 
аустенитом (-фазой) присутствует -мартенсит. Введение МС в расплав повлияло на раз-
мер зерен, количество и характер распределения неметаллических включений в образцах 
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крестовины. Установлено, что средний размер зерна составляет ~184,9 мкм, что сущест-
венно меньше по сравнению с исходным образцом. После введения МС микроструктура 
отливок значительно улучшилась за счет измельчения зеренной структуры и увеличения 
площади межзеренных границ. Введение модификатора также повлияло на тонкую струк-
туру и на процессы двойникования. В исходном состоянии дефектная структура стали 
110Г13Л была представлена дислокациями с относительно невысокой скалярной плотно-
стью и механическими микродвойниками, присутствующими лишь в отдельных зернах. 
После введения модифицирующей смеси в расплав в каждом зерне присутствуют либо 
микродвойники одной или двух пересекающихся систем, либо выделения -мартенсита 
различного вида, либо одновременно микродвойники и пластины -мартенсита. Таким 
образом, использование модифицирующих смесей на основе ультрадисперсных оксидов 
тугоплавких металлов и криолита способствует получению мелкокристаллической струк-
туры и должно способствовать улучшению механических характеристик.  
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В работе с помощью метода молекулярной динамики исследовалось влияние при-

месей меди в виде зон Гинье–Престона (ГП) на механизмы и скорость зарождения дисло-
каций в алюминии. Показано, что образованию дислокационной петли предшествует об-
разование наноразмерного локального дефектного кластера, в котором атомы сдвинуты 
друг относительно друга на половину величины вектора Бюргерса частичной дислокации. 
Найденные зависимости скоростей зарождения дислокаций от сдвиговых напряжений 
представлены в аррениусовском виде. Показано, что наличие зон ГП снижает как харак-
терное напряжения зарождения дислокации, так и активационные параметры в получен-
ных зависимостях. 

Рассчитаны зависимости скорости краевого и винтового сегмента дислокационной 
петли от приложенного сдвигового напряжения в чистом алюминии. Показано, что ско-
рость винтового сегмента ограничена поперечной скоростью звука материала. Скорость 
краевого сегмента может превышать поперечную скорость звука.  

Показано, что в зависимости от приложенного сдвигового напряжения характер рас-
пространения петли частичной дислокации может меняться. Так, по мере роста напряже-
ния, петля может либо схлопываться, либо трансформироваться в полную дислокацию, 
либо внутри петли зарождается двойник, который развивается внутри нее. Обнаружено, 
что начальная скорость двойника превышает скорость краевого сегмента самой петли.  

 
Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ № 16-31-00478 мол_а. 
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Монокристаллы сплава Ni49Fe18Ga27Co6 с эффектом памяти формы после деформа-
ции  вдоль [110]A демонстрирует взрывоподобное восстановление деформации памяти 
формы при обратном мартенситном превращении. Ранее была установлена зависимость 
максимальной скорости восстановления деформации (ПФ) памяти формы от предвари-
тельной деформации ПФ, определена область диаграммы связанная с высокоскоростным 
восстановлением формы. В настоящей работе исследована зависимость скорости восста-
новления деформации ПФ от температуры предварительного деформирования. Использо-
вались образцы Ni49Fe18Ga27Co6  с температурами прямого и обратного мартенситного 
превращения: Ms = 265 K, Mf = 255 K, As = 270 K, Af = 280 K. Полная деформация памяти 
формы (ПФ) задавалась образцам при температурах 220К, 259К, 293К, 304К и 319К ±2К. 
При каждой из указанных температур величина остаточной деформации составляла 
5.75±0.25%. Скорость и деформация восстановления формы при нагреве фиксировались 
при помощи лазерного интерферометрического как функция температуры. Скорость на-
грева составляла 2 К/мин, разрешающая способность интерферометра 0.3 мкм. 

Восстановление деформации ПФ  всех испытанных образцов носило высокоскоро-
стной характер. Максимальная скорость восстановления деформации ПФ и соответст-
вующая ей температура As возрастали с увеличением температуры деформирования, что 
коррелирует с ростом при повышении температуры работы затрачиваемой на придание 
полной деформации ПФ.    

 
Работа поддержана  Российским научным фондом  (Грант РНФ № 16-19-00129). 
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Принято считать, что остаточное электросопротивление металлов (ОЭМ) и твердых 

растворов определяется комбинацией валентного и размерного факторов и растет при 
увеличении различия в валентностях компонент. Дальний порядок должен заметно (на 20–
30%) уменьшать электросопротивление, а ближний порядок в отсутствие аномалий дол-
жен также уменьшать электросопротивление, но на заметно меньшую величину (до 10%). 
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Теоретические расчеты ОЭМ на базе различных потенциалов не приводит к разумному 
согласию с экспериментом. Теоретический анализ возможного влияния различных факто-
ров на электросопротивление проводился в основном для выяснения природы аномалий 
электросопротивлений, таких как его рост  при отжиге деформированных твердых раство-
ров. С развитием электронной теории металлов основанной на эффективных потенциалах 
рассеяния фермиевских электронов возник интерес к моделированию электросопротивле-
ния растворов за счет, как размерного эффекта, так и ближнего порядка в расположении 
примесных атомов. Целью данной работы являлось установления некорректности некото-
рых из общепринятых положений на базе моделирования ОЭМ с учетом размерного эф-
фекта и ближнего порядка. 

Расчеты проводились с помощью гладкого нелокального модельного потенциала 
(ГНМП) [1] с учетом размерного эффекта при  различных значениях параметров ближнего 
порядка для кубических кристаллов. Теоретические расчеты остаточного электросопро-
тивления для разбавленных растворов натрия и алюминия сравнивались с эксперимен-
тальными данными. Сравнение модельных расчетов и экспериментальных значений ОЭС 
ряда твердых растворов показало значительную корреляционную связь между теорией и 
экспериментом. Однако для некоторых систем различие теоретических и эксперименталь-
ных значений ОЭС оказалось значительным. Моделирование ОЭС с учетом размерного 
эффекта и различных значений ближнего порядка на 10 координационных сферах и без 
учета показало значительное влияние ближнего упорядочения на ОСЭ. 

В работе обсуждается причина значительного влияния размерного эффекта и ближ-
него упорядочения на ОЭС. Сделан вывод о том, что размерный эффект и ближнее упоря-
дочение может приводить как к увеличению так и к уменьшению ОЭС. Это влияние зави-
сит от знаков параметров порядка и от значений разностного формфактора потенциала. 
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дельный потенциал простых металлов. Вестник МГУ. Cер. Физика. Астрономия. 2006. 
№1.С.76. 
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Применение квантовой статистики для электронов проводимости в металле позво-

ляет развивать количественную теорию удельного электросопротивления (УЭС) металлов. 
Прогресс в развитии теории транспортных свойств металлов связан с развитием псевдопо-
тенциальной теории. Существенно, что при исследовании электросопротивления не нуж-
но знать закон дисперсии E(k)  во всей зоне Бриллюэна, поскольку важны лишь электроны 
возбуждаемые термически. К ним относятся электроны с энергией порядка kbT вблизи 
уровня  Ферми. Остальные электроны системы, вследствие принципа Паули,  не участву-
ют в рассеянии.  Использование псевдопотенциальной теории позволяет проводить расче-
ты электросопротивления и сплавов с учетом как статических, так и динамических иска-
жений решетки. В работе исследуется возможность использования теории псевдопотен-
циалов, одноэлектронного приближения, сферической поверхности Ферми, линейной тео-
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рии экранирования для моделирования температурной зависимости УЭС щелочных и ще-
лочноземельных металлов.  

В работе проведен расчет температурной части электросопротивления  T  щелоч-
ных и щелочноземельных металлов с помощью гладкого нелокального модельного потен-
циала (ГНМП) [1,2] в приближении второго порядка теории возмущения и линейной тео-
рии экранировании при идеальной кристаллической структуре металла в гармоническом 
приближении для колебаний металлов. Температурный фактор был рассчитан в прибли-
жении Борна-Бегби с усреднением по всем ориентациям вектора рассеяния.  

Расчеты УЭС с помощью ГНМП сравнивались с экспериментом и с расчетами, ос-
нованными на квазилокальном потенциале Хейне-Абаренкова-Анималу (ХАА). На осно-
вании сравнения расчетов в различных приближениях был сделан  вывод о важности уче-
та нелокальности,  гладкости псевдопотенциалов, а так же изменения фононного спектра 
металлов с ростом объема, приходящегося на атом для кубических кристаллов, при расче-
те температурной зависимости УЭС простых металлов. 
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ЗАКОНОМЕРНОСТИ ТЕРМОВ ИОНОВ ИЗОЭЛЕКТРОННЫХ РЯДОВ  
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В работе исследовались термы изоэлектронных рядов Li, Na, К, Rb, Cs, Cu, Ag, Au 
свободных ионов с полностью заполненной электронной оболочкой периодической таб-
лицы Менделеева. Обнаружено, что в большинстве исследуемых ионов существует ли-
нейная связь между энергией терма  nlE и квантовым дефектом  dn , при постоянных 

значениях орбитального квантового числа и заряда иона. Были получены эмпирические 
формула зависимости dn  от главного квантового числа для каждого из рядов. Выявлен-
ная линейная зависимость позволила предложить новый метод вычисления кристалличе-
ских параметров гладкого нелокального модельного потенциала (ГНМП) простых метал-
лов. В работе показано, что линейная зависимость параметров nlA  свободного иона от 

энергии ( nlA  параметр гладкого нелокального модельного потенциала (ГНМП) [17]) явля-

ется следствием линейной зависимости nlE  от dn . 

Опираясь на линейную зависимость параметров модельного потенциала от энергии 
эффективных электронов с энергией Ферми, в работе были получены параметры потен-
циалов 11 простых металлов. Значения параметров ГНМП получали исходя из требования 
максимальной близости теоретических значений зависимостей энергий связи в кристал-
лическом состоянии от объема (во втором порядке относительно объема) к зависимостям, 
известным из эксперимента. Значения кристаллических параметров ГНМП одиннадцати 
простых металлов были получены с помощью линейной экстраполяции значений пара-
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метров ГНМП свободных ионов к энергии Ферми электронов проводимости. При вычис-
лении кристаллических параметров ГНМП использовались зависящие от энергии пара-
метры ГНМП свободных ионов [1,2]. Вычислены некоторые физические свойства одинна-
дцати простых металлов - энергия связи, равновесный объем, объемные модули упруго-
сти. Сравнение с расчетами в других моделях и данными эксперимента показало удовле-
творительное согласие экспериментальных и теоретических данных. Предлагаемый 
ГНМП простых металлов может использоваться при моделировании физических свойств 
металлов и твердых растворов в зависимости от изменения атомного объема в кристалле. 
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Ранее были рассмотрены два смежных отрезка бесконечной прямолинейной дисло-

кации, совершающие малые колебания под действием внешней силы. Линия дислокации 
располагалась вдоль оси Oz , смещение точек дислокационной линии 0),( tz  при 

      ,0, 21 LLz  , где t  – время, 1L  и 2L  – длины дислокационных сегментов. 

Получены выражения для ),( ts
mnB  – матричных элементов дислокационных осцилляторов в 

случае 1 2L L L  . В настоящем докладе установлено, что блочная матрица 
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ядро интегрального уравнения Фредгольма первого рода. 
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Пользуясь известной формулой Фробениуса для обращения блочной матрицы, 
функцию линейного отклика двух смежных дислокационных сегментов можно также 
представить в следующем виде: 
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 , определитель || H  не равен тождественно 
нулю. 
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В докладе проведено дальнейшее исследование затухания изгибных колебаний вин-

товой дислокации, лежащей вдоль оси Oz . Ограничивались случаем малых колебаний 
дислокации вблизи положения равновесия. Исходили из выражения для мнимой части 
обратной обобщенной восприимчивости дислокации в низкочастотном пределе (известно, 
что мнимая часть обобщенной восприимчивости пропорциональна средней величине 
энергии, диссипируемой в единицу времени в системе): 
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Здесь zk  – компонента волнового вектора вдоль линии дислокации,   – частота, sB  

– коэффициент торможения прямолинейной винтовой дислокации, движущейся с посто-
янной скоростью,   – плотность материала, sb  – вектор Бюргерса винтовой дислокации, 

mk  – максимальное волновое число, klx   – безразмерная переменная, l  – длина свобод-

ного пробега электрона, 22
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Изучение дефектной структуры порошковых материалов методами просвечивающей 

электронной микроскопии встречается с определенными трудностями. Разрешить эти 
трудности отчасти позволяет рентгеноструктурный анализ. 

В настоящей работе методом анализа формы профиля рентгеновских линий иссле-
дована тонкая кристаллическая структура корунда, полученного из гидроксидов алюми-
ния с микронным и нанометровым размером частиц в различных условиях термической 
обработки: при равновесном нагреве в печи и неравновесном нагреве излучением CO2 - 
лазера. 

На дифрактограммах дислокации в кристалле проявляются через анизотропное уши-
рение дифракционных пиков, качественный и количественный анализ которого требует 
расчета множителей дислокационного контраста для всех типов дислокаций и всех систем 
скольжения. В данной работе расчет множителей контраста для корунда проводился со-
гласно общему подходу расчета дислокационного контраста, предложенному в работе [1] 
с использованием формализма Стро для описания полей упругих напряжений в анизо-
тропных кристаллах [2] и имеющихся в литературе сведений о возможных дислокацион-
ных структурах в корунде [3,4,5]. 

Обсуждаются особенности структуры корундов, полученных из различного сырья и 
в различных условиях. 
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Фазовая диаграмма системы Al–Zn содержит при высокой температуре протяженную 
область твердого раствора на базе ГЦК структуры Al до ~ 70 ат.% Zn. При Т < 3500С про-
исходит распад твердого раствора на две ГЦК фазы с содержанием 16.5 ат.% Zn и 59 ат.% 
Zn. Необычное расслоение ГЦК твердого раствора Al(Zn) можно обосновать при рассмот-
рении особой устойчивости ГЦК структуры для определенной электронной концентрации. 
Другие факторы образования фаз в этой системе (атомные радиусы, электроотрицатель-
ность) довольно близки для элементов Al и Zn. 

Анализ устойчивости ГЦК структуры проведен в модели взаимодействия сферы 
Ферми и зоны Бриллюэна с применением программы BRIZ [1,2]. Две ГЦК фазы, полу-
чающиеся при распаде, отвечают электронной концентрации z = 2.83 и z = 2.41 электронов 
на атом для сплавов с 83% Al  и 41% Al, соответственно. Для z = 2.83 сфера Ферми вме-
щает полностью зону Бриллюэна ГЦК структуры и близка к углам W этой зоны (пересе-
чение плоскостей типа 111 и 200). В случае z = 2.41 сфера Ферми касается ребер (пересе-
чение плоскостей типа 111) в точке К зоны Бриллюэна. Эти особые случаи конфигурации 
сферы Ферми и зоны Бриллюэна соответствуют более значительному выигрышу вклада 
электронной энергии и особой устойчивости ГЦК твердого раствора при этой электрон-
ной концентрации.  

Применение модели взаимодействия сферы Ферми – зоны Бриллюэна дает понима-
ние устойчивости сложных фаз на базе основных металлических структур ГЦК, ГПУ и 
ОЦК с образованием сверхячеек, искажений и вакансий [3,4]. 
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Суперионный переход в бинарных упорядоченных системах – фазовое превраще-

ние, при котором одна из подрешеток теряет свою упорядоченность, в то время как другая 
сохраняет свою кристаллическую структуру. Впервые в диоксиде урана данный переход 
обнаружен в 1967г.[1] по аномальному поведению теплоемкости при температуре 0.85Тm 
(Тm – температура плавления). С 60х годов прошлого века был проведен ряд эксперимен-
тальных и вычислительных работ, которые подтвердили наличие суперионного перехода в 
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этом соединении [2-4]. Скачок теплоемкости и электрической проводимости является ха-
рактерной чертой данного перехода, как показывают экспериментальные данные.  

В данной работе представлены результаты атомистического моделирования супер-
ионного перехода и плавления в стехиометрических UN2, UO2 [5] и TiH2. Для последних 
двух соединений были получены температурные зависимости концентраций дефектов в 
кислородной и водородной подрешетках соответственно, а также скачки теплоемкостей и 
коэффициента теплового расширения при суперионном переходе.  Получены РТ-
диаграммы для всех трех соединений. Показано, что при суперионном переходе измене-
ние свойств системы происходит во всем объеме, без зародышеобразования.  

В работе рассмотрены необходимые условия существования суперионного перехо-
да. Показано, что генерация дефектов в кислородной (водородной) подрешетке хорошо 
описывается аррениусовской зависимостью вплоть до суперионного перехода. Сделано 
заключение, что одной из основных причин такого перехода, является существенная раз-
ница в энергиях формирования дефектов в катионной и анионной подрешетках. Для диок-
сида урана отношение данных энергий составляет примерно 4:1, для дигидрида титана – 
7:1.  

В работе было выполнено моделирование стехиометрического динитрида урана UN2. 
С помощью метода молекулярной динамики проведены расчеты нагрева системы в широ-
ком диапазоне давлений. Получено, что при медленном нагреве UN2 суперионный пере-
ход не наблюдается, а сразу начинается полное плавление системы. Это связано с малой 
разницей между энергиями образования пар Френкеля для обеих подрешеток. Тем не ме-
нее, при перегреве UN2 удалось наблюдать процесс, схожий с суперионным переходом. 

 
1. A.S. Dworkin, M.A. Bredig. J. Phys. Chem. 63, 413 (1967). 
2. И.Л. Иосилевский, В.К. Грязнов, А.М. Семенов, Е.С. Якуб, В.Е. Фортов, C.Ronchi, G.J. 

Hyland. Известия Российской академии наук. Энергетика. 5, 115 (2011). 
3. J. Hiernaut, G. Hyland, C. Ronchi, Int. J. Thermophys., 14 (2) (1993) 259-83.  
4. S. Potashnikov, A. Boyarchenkov, K. Nekrasov, A. Kupryazhkin. J. Nucl. Mater 419 (2012). 
5. Корнева М.А., Стариков С.В. ФТТ, 58, 177-182(2016). 
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Разработана модель акустической эмиссии в титане при распространении трещины в 

экспериментах по многоцикловому нагружению. В основу модели положены уравнения 
движения при деформации материала, обобщенный закон Гука начальные и граничные 
условия. Берега трещины считали свободными от напряжений. Граничная задача имеет 
вид: 
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Начальные условия считаем нулевыми: 
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Для решения задачи использовались косинус и синус-преобразования Фурье по ко-
ординатам и преобразования Лапласа по времени. В результате были получены распреде-
ления смещений, которые имеют следующий вид: 
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Подстановка этих выражений в обобщенный закон Гука позволяет получить распре-
деление нормальных и касательных напряжений и определить их вклад в перенос энергии 
акустической волной. 
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Композиционные сплавы на основе меди широко применяют в электротехнике в ка-

честве контактного материала для низко- и высоковольтных выключателей, вставок плаз-
мотронов. Цель работы – исследование структуры, элементного и фазового состава, меха-
нических и трибологических свойств покрытия на основе Cu–Cr, сформированного на 
медной подложке комбинированным методом. 

Материалом исследования являлось покрытие на основе Cu–Cr, сформированное на 
медной подложке (медь марки М00) комбинированным методом, сочетающим ЭВН с ис-
пользованием композиционного электрически взрываемого проводника для нанесения 
покрытий, который в данной работе представлял собой двуслойную медную фольгу с за-
ключенной в ней навеской порошков, массой хрома – 0,277 г, меди – 0,277 г и электронно-
пучковую обработку (ЭПО), осуществляемую на установке СОЛО (ИСЭ СО РАН) при 
следующих параметрах пучка электронов: 18 кэВ, 55 Дж/см2, 100 мкс, 0,3 с-1, 10 имп. Ис-
следование элементного и фазового состава, состояния дефектной субструктуры покрытия 
осуществляли методами сканирующей (прибор SEM 515 «Philips») и просвечивающей 
дифракционной (прибор ЭМ-125) электронной микроскопии; твердость и модуль Юнга 
определяли, используя нанотвердомер «Nano Hardness Tester». 

Сформированный поверхностный слой имеет слоистую структуру, а слои различа-
ются не только по строению, но и по элементному составу. Элементы напыляемого по-
крытия по толщине модифицированного слоя распределены неоднородно: основным ле-
гирующим элементом поверхностного слоя является медь; ниже лежащие слои обогащены 
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атомами хрома. Концентрация хрома в данных слоях уменьшается по мере удаления от 
поверхности. Фазовый состав и дефектную субструктуру покрытия анализировали мето-
дами просвечивающей электронной дифракционной микроскопии тонких фольг. Анализу 
подвергался слой покрытия, расположенный на глубине (10–15) мкм. Покрытие имеет 
фрагментированную субструктуру. Размеры фрагментов изменяются в пределах (250–400) 
нм. В объеме фрагментов выявляется дислокационная субструктура в виде хаотически 
распределенных дислокаций. Микродифракционный анализ позволяет заключить, что ос-
новой (матричной фазой) анализируемого слоя покрытия является твердый раствор на 
основе меди. Анализ электронограмм и рентгенограмм подтверждает, что в системе Cu–Cr 
наблюдается образование двух практически не растворимых друг в друге фаз – медь и 
хром.  

Таким образом, выполненные исследования показывают, что предлагаемый комби-
нированный метод, сочетающий ЭВН и последующее ЭПО, позволяет формировать на 
меди высокотвердые покрытия на основе системы Cu-Cr, характеризующееся высокими 
значениями твердости. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного про-

екта № 16-32-60032 мол_а_дк и при финансовой поддержке Гранта Президента Россий-
ской Федерации для государственной поддержки молодых российских ученых – кандида-
тов наук МК-4166.2015.2., госзаданий Минобрнауки № 2708 и 3.1496.2014/K на выполне-
ние научно-исследовательских работ. Исследование частично выполнено в центре «Ма-
териаловедение» СибГИУ. Выбор оптимальных режимов и облучение поверхности по-
крытий высокоинтенсивным импульсным электронным пучком на установке СОЛО вы-
полнено за счет гранта Российского научного фонда (проект № 14-29-00091). 
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В последние десятилетия при производстве массовых видов прокатной продукции 

широко используются технологии термомеханического упрочнения, заключающиеся в 
ускоренном охлаждении в потоке прокатных станов потоками воды.  

Целью работы являлось изучение структуры и свойств низкоуглеродистой стали 
09Г2С после термомеханического упрочнения. 

Материалом исследования являлись образцы двутавра ДП 155 класса 345, произве-
дённого по технологии ускоренного охлаждения в линии сортового стана 450 ОАО “ЕВ-
РАЗ – Западно-Сибирский металлургический комбинат”.Исследования фазового состава и 
дефектной субструктуры стали проводили методами электронной дифракционной микро-
скопии тонких фольг. Рабочее увеличение в колонне электронного микроскопа составляло 
8000–80000 крат. 

Методом электроискровой эрозии из образца вырезали пластинку толщиной ~ 0,3 
мм, прилегающую к поверхности двутавра. Далее пластинку механически утоняли до 
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толщин (100–150) мкм и односторонне полировали в электролите состава 450 мл Н3РО4+ 
50 г хромового ангидрида при напряжении (20–27) В и плотности тока (2–3) А/см2 до 
толщины ≈200 нм, пригодной для просмотра в электронном микроскопе. Анализ прочно-
стных свойств поверхностного слоя осуществляли, определяя нанотвердость материала и 
модуль Юнга.      

Высокотемпературная прокатка и последующее ускоренное охлаждение заготовки 
приводят к формированию в поверхностном слое двутавровой балки закалочной структу-
ры, а именно, наряду с зернами феррита выявляются зерна, в которых присутствуют кри-
сталлы мартенсита пакетной морфологии. Зерна перлита в поверхностном слое стали дву-
тавровой балки не выявляются. Мартенситной структуры нет. 

Методами просвечивающей электронной дифракционной микроскопии выполнены 
исследования дефектной субструктуры стали 09Г2С в нетермоупрочненном и термоуп-
рочненном состояниях. Показано, что ускоренное охлаждение стали приводит к формиро-
ванию в поверхностном слое высокодефектной структуры, характеризующейся более вы-
сокими (по отношению к неупрочненному состоянию) значениями твердости и износо-
стойкости. Значения модуля Юнга и коэффициента трения в термоупрочненном состоя-
нии стали в 1,2–1,3 раза ниже, чем в неупрочненном. 

 
 Работа выполнена при поддержке гранта "РФФИ Кузбасс" №16-48-420530 
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     Дан обзор основных результатов исследований ближнего порядка в металличе-

ских твердых растворах. Рассмотрены результаты экспериментальных исследований  
проводившихся  методами диффузного рассеяния рентгеновских лучей  и  нейтронов. Их 
можно разделить по характеру учета размерного эффекта. В зарубежных исследованиях 
учитывался как правило лишь линейный размерный эффект. В работах Ивероновой В.И. 
и Кацнельсона А.А.  1  впервые учитывался квадратичный размерный эффект. Примене-
ние выражений полученных Кривоглазом М.А.  2  позволило проводить изучение ближ-
него порядка в неупорядоченных поликристаллических твердых растворах. Был изучен 
ближний порядок в ряде бинарных сплавов с компонентами имеющими значительно 
различающиеся атомные факторы и составы близкие к стехиометрическим, а также  в 
сплавах с аномальной зависимостью статических смещений от концентрации второго 
компонента, бинарных сплавах с близкими атомными номерами компонент, разбавлен-
ных твердых растворах,   в  бинарных гексагональных сплавах  некоторых трехкомпо-
нентных  твердых растворах  3 .  Рассмотрены результаты расчетов энергий упорядоче-
ния проводившихся с помощью электронной теории ближнего порядка. 

 
1. Иверонова В.И., Кацнельсон А.А.  Ближний порядок в твердых растворах. -М.: Наука, 1977.  
2. Кривоглаз М.А.  Теория рассеяния рентгеновских лучей и тепловых нейтронов реальными 

кристаллами.- М. Наука.: 1967.  
3. Силонов В.М.  Ближний порядок и размерный эффект в металлических твердых растворах  

РЭНСИТ, т.3, N. 1, c. 34-44.    
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Целью настоящей работы является количественный анализ механизмов упрочнения 
выкружки рельсов в процессе длительной эксплуатации. Материалом исследования явля-
лись образцы рельсов Р65 производства ОАО «Евраз-ЗСМК», вырезанные из изделий в 
исходном состоянии и после эксплуатации (пропущенный тоннаж 1000 млн. тонн брутто) 
на Свердловской железной дороге. Используя результаты количественного анализа струк-
туры стали и уравнения, приведенные в [1], были проведены оценки вкладов структурных 
элементов в предел текучести металла рельсов. Можно выделить наиболее значимые фи-
зические механизмы, обеспечивающие высокие прочностные свойства рельсовой стали. В 
объеме стали, расположенном на глубине ≈10 мм, основным механизмом упрочнения яв-
ляется дислокационный, обусловленный дислокациями, расположенными квазиравномер-
но в объеме зерен (структурный параметр – скалярная плотность дислокаций), и дислока-

ционными зарядами (дислокациями одного 
знака, приводящими к искажению кристалли-
ческой решетки материала; структурный па-
раметр – избыточная плотность дислокаций 
одного знака). В объеме материала, приле-
гающему к рабочей поверхности, ситуация 
существенным образом изменяется: основ-
ными механизмами упрочнения материала 
теперь являются субструктурный (фрагмен-
тация стали, формирование субграниц) меха-
низм и механизм, обусловленный упругими 
искажениями кристаллической решетки ма-
териала вследствие несовместности деформа-
ции соседних зерен, колоний перлита, субзе-
рен, включений карбидной фазы и α-

матрицы. Изменение микротвердости металла от поверхности выкружки, происходит по-
добно изменению теоретически рассчитанного предела текучести (рис.), что говорит о 
корректности проведенных оценок. Изменение величины микротвердости, измеренной в 
эксперименте, в крайних точках профиля составляет ≈1,5, а предела текучести, выявлен-
ного на основании теоретических оценок, – ≈4,7. 

 
Исследование выполнено при поддержке гранта Российского научного фонда (проект 

№15-12-00010). 
 

1. Иванов Ю.Ф., Корнет Е.В., Козлов Э.В., Громов В.Е. Закаленная конструкционная сталь: 
структура и механизмы упрочнения. Новокузнецк: Изд-во СибГИУ, 2010. 174 с. 
 

Рис. Зависимость микротвердости (кривая 1) 
и предела текучести (кривая 2) от расстояния 

от поверхности выкружки рельса 
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Целью работы являлся анализ физических механизмов упрочнения, реализующихся 

при термомеханической обработке низкоуглеродистой стали по режиму ускоренного ох-
лаждения. Материалом исследования являлись образцы полки термомеханически упроч-
ненной по режимам ОАО “ЕВРАЗ – ЗСМК» балки ДП 155 из стали 09Г2С. Количествен-
ные параметры структурно-фазовых состояний, дефектной субструктуры и прочностных 
свойств выявлялись методами современного физического материаловедения.  

При анализе физической природы 
упрочнения стали были учтены следующие 
факторы: вклады, обусловленные трением 
решетки, внутрифазовыми границами (со-
отношение Холла-Петча), дислокационной 
субструктурой (соотношение Ж. Фриделя), 
наличием карбидной фазы (соотношение 
Мотта-Набарро и Е. Орована), твердорас-
творным упрочнением (соотношение Р. 
Флейшера и У. Хиббарда), внутренними 
полями напряжений (соотношение Э.В. 
Козлова и Н.А. Коневой). Предполагалось 
независимое действие каждого из меха-
низмов упрочнения на пределе текучести 
материала. Оценки величины вкладов в 
предел текучести проводились для зерен мартенсита, бейнита, субзерен, зерен феррита и 
перлита с учетом их объемных долей. Общий предел текучести определялся в виде линей-
ной суммы вкладов отдельных механизмов упрочнения.  

Зависимости общего предела текучести и микротвердости стали 09Г2С, подвергнутой 
термомеханической обработке в условиях принудительного охлаждения поверхности за-
готовки балки двутавра от расстояния до поверхности охлаждения, приведены на рисунке. 
Можно отметить качественное согласие в изменении величин микротвердости и предела 
текучести, выявленных в эксперименте и полученных в результате оценок, основанных на 
количественном анализе структуры стали. Следовательно, рассмотренные выше механиз-
мы упрочнения правильно отражают действительность и могут быть использованы для 
прогнозирования изменения свойств стали при различных режимах термомеханического 
воздействия. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке грантов РФФИ №№ 16-48-

420530 р_а и 16-32-60048 мол_а_дк. 

Рис. Изменение микротвердости (кривая 1) и 
предела текучести (кривая 2) по сечению термо-

механически упрочненной полки балки 
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Целью настоящей работы является исследование формирования и эволюции струк-
туры и фазового состава силумина, подвергнутого электронно-пучковой обработке (ЭПО) 
и многоцикловому усталостному нагружению до разрушения. 

ЭПО поверхности силумина в зависимости от параметров энергии пучка электронов 
сопровождается либо оплавлением поверхности образца (режим №1 – 15 Дж/см2; 150 мкс; 
3 имп.), либо плавлением поверхностного слоя материала толщиной от единиц до десят-
ков микрометров (режим №2 – 20 Дж/см2; 150 мкс; 5 имп.). ЭПО по режиму №1, иниции-
рующему начальную стадию плавления включений кремния, приводит к протеканию двух 
взаимосвязанных процессов: глобуляризации включений кремния и хрупкого разрушения 
пластин кремния. Процесс разрушения пластин сопровождается формированием много-
численных микропор, расположенных вдоль границы раздела пластина/матрица, и микро-
трещин, расположенных в пластинах кремния. ЭПО по режиму №2, инициирующему вы-
сокоскоростное плавление и последующую высокоскоростную кристаллизацию, приводит 
к существенному измельчению структуры поверхности образца силумина. На поверхно-
сти облучения формируется однородная структура зеренного (ячеистого) типа (размер 
областей изменяется от 30 до 50 мкм). Области разделены прослойками кремния, попе-
речные размеры которых не превышают 10 мкм. 

Если в исходном состоянии образцы силумина выдерживали 1,3 · 105 циклов до раз-
рушения, то в зависимости от режима ЭПО это число возрастало от 1,32 · 105 до 5,17 · 105. 
Максимальное увеличение усталостной долговечности (в ~ 3,5 раза) обеспечивал режим 
ЭПО №2. Низкий уровень усталостной долговечности при ЭПО по режиму №1 (1,8 · 105 
циклов) обусловлен разрушением крупных пластин кремния, расположенных на поверх-
ности и в приповерхностном слое образца, и формированием протяженных микротрещин.  
Толщина расплавленного слоя образцов силумина, подвергнутых ЭПО по режиму №2 и 
разрушенных после 5,17 · 105 циклов, изменяется в пределах до 20 мкм. Концентраторы 
напряжений (микропоры, микротрещины, микрократеры, хрупкие включения частиц ин-
терметаллидов), способные являться источниками разрушения образцов, на кромке изло-
ма не обнаруживаются. Высокоскоростная кристаллизация приводит к формированию 
двухфазной субзеренной структуры (кремний и твердый раствор на основе алюминия), 
размеры ячеек которой изменяются в пределах от 100 до 250 нм.  

Таким образом, формирование подобной многофазной субмикро- и наноразмерной 
структуры и является определяющей причиной, способствующей многократному увели-
чению усталостной долговечности силумина. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке гранта Президента Российской Фе-

дерации для государственной поддержки молодых российских ученых - докторов наук 
(проект МД-2920.2015.8) и государственного задания № 3.1496.2014/K на выполнение 
научно-исследовательской работы. 
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Целью настоящей работы являлось выявление закономерностей эволюции фазового 

состава и дефектной субструктуры стали 30Х2Н2МФА с бейнитной структурой в услови-
ях пластической деформации до разрушения. 

Установлено, что пластическая деформация одноосным сжатием стали  с бейнитной 
структурой сопровождается многоплановым изменением состояния дефектной субструк-
туры стали. А именно, увеличением скалярной плотности дислокаций и объема материала, 
содержащего деформационные микродвойники, уменьшением средних продольных раз-
меров фрагментов и увеличением степени их разориентации, увеличением количества 
концентраторов напряжений и амплитуды изгиба-кручения кристаллической решетки ма-
териала. Выполненные исследования позволили высказать предположение о смене меха-
низма деформирования стали: на первой стадии нагружения ( ≤ 18 %) деформирование 
осуществляется преимущественно движением дислокаций; на второй стадии (18 % << 43 
%) – движением дислокаций и двойникованием. 

Выполненные исследования показывают, что пластическая деформация стали с бей-
нитной структурой сопровождается также эволюцией карбидной фазы материала. Кар-
бидные превращения в бейнитной структуре протекают в рамках двух конкурирующих 
процессов: растворения частиц цементита, образовавшихся в процессе бейнитного пре-
вращения в объеме пластин феррита, и выделения в процессе «деформационного старе-
ния» частиц цементита на элементах дислокационной субструктуры.  

Выполненный количественный анализ параметров структуры стали позволяет про-
следить за перераспределением атомов углерода в структуре стали при пластической де-
формации. С ростом степени деформации количество атомов углерода, расположенных в 
твердом растворе на основе -железа, формирующих частицы цементита, расположенные 
на внутрифазных границах, и количество атомов углерода, расположенных на дислокаци-
ях, увеличивается; количество атомов углерода, формирующих частицы цементита, ле-
жащие в объеме пластин бейнита, и расположенных в твердом растворе на основе - желе-
за, снижается. 

Таким образом, выполненные в настоящей работе исследования показывают, что 
пластическая деформация одноосным сжатием стали 30Х2Н2МФА с бейнитной структу-
рой сопровождается преобразованием материала на нескольких структурных уровнях: на 
уровне дефектной подсистемы (формирование микродвойников, эволюция дислокацион-
ной субструктуры), на уровне карбидной подсистемы (растворение исходных и выделение 
новых частиц цементита), на атомном уровне (перераспределение атомов углерода между 
частицами карбидной фазы, кристаллической решеткой α-фазы и дефектной подсисте-
мой). В совокупности указанные процессы определяют поведение стали при пластической 
деформации. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Гранта РНФ №15-12-00010 на вы-

полнение научно-исследовательской работы. 
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Проведено моделирование процесса изнашивания материала наплавленного элек-

трической дугой, на сталь Хардокс 450. В основу модели положены уравнения Ламе и 
обобщенный закон Гука. Как известно, при движении шарового индентора возникает уча-
сток проскальзывания шириной 2l. На границы этого участка действуют нормальные и 
касательные, распределенные по закону  22)0,( xlxyy  , )0,()0,( xx yyxy  . Для ре-

шения задачи применялся метод Н.И. Мусхелишвили. Начало пластического течения при 
скользящем контакте определяется (при использовании критерия текучести Треска) мак-
симальным значением главного касательного напряжения τ1. Соотношение между каса-
тельными напряжениями на поверхности и максимальными касательными напряжениями 
в приповерхностном слое в зависимости от коэффициента трения приведены рисунке 1. 

 

 
Рис. 1. Зависимость максимального касательного напряжения сдвига τ1 от коэффициента 

трения. [τ] = 2,7; µ1 = 0,155; µ2 = 0,31; µ3 = 0,47 
 
Из рисунка видно, что при µ < µ1, τ1 < [τ], τ(x,0) < [τ], сдвигов нигде не происходит, 

как не происходит и пластической деформации, приводящей к износу материала. При µ1 < 
µ< µ2, τ1 > [τ], τ(x,0) < [τ], касательные напряжения превышают предельное напряжение 
сдвига в приповерхностном слое. При µ2 < µ < µ3 напряжения на поверхности и в слое 
превышают предельное напряжение сдвига, поэтому сдвиги могут проходить как на самой 
поверхности, так и в приповерхностном слое. При µ > µ3 обособленность областей исчеза-
ет и возникает плавное уменьшение напряжений вглубь материала. Это значит, что сдвиги 
происходят преимущественно по поверхности. Об этом свидетельствует появление цара-
пин на поверхности. 

 
Исследование выполнено за счет гранта Российского научного фонда (№ 15-19-

00065) 
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Одним из способов увеличения срока службы машин и механизмов, детали которых 

подвержены абразивному изнашиванию и ударным нагрузкам в процессе эксплуатации, 
является нанесение на них различными методами покрытий, содержащих износостойкие 
элементы. Это приводит к существенному увеличению срока службы всего изделия. 

Целью исследования является анализ фазового состава, дефектной субструктуры, 
механических и трибологических свойств стали Hardox 450 после одинарной и двойной 
наплавки С–V–Cr–Nb–W содержащей проволоки. 

В качестве материала основы использовали сталь марки Hardox 450. Наплавку (оди-
нарную и двойную) осуществляли проволокой следующего химического состава (вес. %): 
1,4% C; 1,0% V; 7,0% Cr; 8,0% Nb; 1,2%W; остальное – железо. Двойную наплавку нано-
сили перпендикулярно одинарной. Наплавку проводили в среде защитного газа состава Ar 
82 %, CO2 18% при сварочном токе 250–300 A и напряжении на дуге 30–35 В. 

Выполнены исследования фазового состава, дефектной субструктуры, механических 
и трибологических свойств двойной наплавки, нанесенной на сталь наплавочной проволо-
кой. Исследования фазового состава и дефектной субструктуры стали и наплавляемого 
металла осуществляли методами рентгеноструктурного анализа и просвечивающей элек-
тронной микроскопии (метод тонких фольг). Механические свойства наплавленного ме-
талла и стали характеризовали величиной микротвердости. Трибологические свойства 
наплавленного металла и стали анализировали, определяя износостойкость и коэффици-
ент трения. 

Установлено, что износостойкость наплавленного металла превышает износостой-
кость стали Hardox 450 в (140-150) раз; коэффициент трения наплавленного металла ниже 
в (2–2,5) раза коэффициента трения стали. Показано, что формирование второго наплав-
ленного слоя практически не влияет на трибологические характеристики материала.  

Показано, что в обоих случаях (одинарная и двойная наплавки) выявляется много-
фазная структура. Основной фазой (не считая α-фазы) в одинарной наплавке являются 
оксид железа состава Fe3O4. Основной фазой повторно наплавленного слоя являются кар-
биды на основе специальных элементов (карбиды ниобия, вольфрама и хрома). Формиро-
вание повторной наплавки приводит к многократному увеличению объемная доля кар-
бидной фазы и полному отсутствию окисной фазы. 

Установлено, что повышенные механические и трибологические свойства наплав-
ленного слоя обусловлены формированием многофазной субмикро- и наноразмерной 
структуры, упрочнение которой связано с формированием мартенситной структурой α-
матрицы и наличием высокой (более 50 %) объемной доли включений карбидной фазы на 
основе железа, хрома, вольфрама и ниобия. 

 
Исследование выполнено за счет гранта Российского научного фонда (проект №15-

19-00065). 
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Исследование микроструктуры материалов и веществ актуальная задача для различ-
ных областей науки и современных технологий [1]. В настоящее время для изучения 
структуры металлов разработано много различных способов. Исследование микрострук-
туры с помощью оптического микроскопа является основным и наиболее широко приме-
няемым методом. 

Цель данной работы – изучение влияния температуры отжига на микроструктуру 
технически чистого титана ВТ-1-0. 

Для микроструктурных исследований использовали образцы технически чистого ти-
тана ВТ1-0. Они отжигались при температуре 800 K в течение 2 часов с последующим 
охлаждением в печи, затем механически полировались и химически травились. Затем, с 
помощью оптического микроскопа Olympus GX51, проводили анализ структуры материа-
ла. 

Типичная зеренная структура титана ВТ-1-0 приведена на (рис.1). Проведенный ана-
лиз показал, что структура характеризуется преимущественно изотропными зернами рек-
ристаллизационного происхождения. Зеренный ансамбль представлен разнообразными 
размерами кристаллитов. Минимальное значение размера зерен составляет 5,3 мкм, мак-
симальное 259,7 мкм. Распределение зерен по размерам приведено на (рис.2). Отчетливо 
видно, что представление распределения является одномодальным и может быть описано 
логарифмически нормальным законом [2]. 

 

 
 

Рис. 1. Оптическое изображе-
ние исходной структуры титана 

ВТ-1-0 
 

Рис.2. Распределение зерен по размеру в среднем по образцу в 
исходном состоянии титана BT-1-0 где ΔN – число зерен имею-
щих размеры из указанного интервала, N – общее число зерен 

Средний размер зерен по всему материалу в исходном состоянии составляет 79,1 
мкм. Средний размер зерен не совпадает с наиболее вероятным, что говорит о незавер-
шенности процесса собирательной рекристаллизации. 

 
1. Зенкин, Р. Ю. Изучение микроструктуры высокопрочного чугуна при различных методах 

термообработки / Р. Ю. Зенкин, М. М. Уткин, А. И. Вальтер // Известия Тульского государст-
венного университета. Технические науки. – 2013. – № 4. – С. 174-178 

2. Коновалов, С. В. Закономерности изменения дислокационной субструктуры меди при ползу-
чести в магнитном поле / С. В. Коновалов, Д. В. Загуляев [и др.] // Известия высших учебных 
заведений. Цветная металлургия. – 2015. – № 3. – С. 64-70. 
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Целью работы являлось исследование закономерностей формирования структурно-
фазовых состояний и дефектной субструктуры двутавровой балки для монорельсовой до-
роги из стали 09Г2С при ускоренном охлаждении в линии сортового стана. 

Состояние дефектной субструктуры α -фазы стали определяется: 1) механизмом 
γ→α-превращения, 2) режимом высокотемпературной прокатки и ускоренного охлажде-
ния, 3) расстоянием до поверхности ускоренного охлаждения. В результате реализации 
различных механизмов γ→α-превращения выявлено формирование зерен феррита и пер-
лита, кристаллов «бескарбидного» бейнита и мартенсита. Установлено соответствие дис-
локационной субструктуры стали и морфологии a-фазы: в кристаллах мартенсита и «бес-
карбидного» бейнита преобладающей является сетчатая дислокационная структура с 
весьма высокой плотностью дислокаций; в ферритной составляющей зерен перлита выяв-
ляется структура дислокационного хаоса и сетчатая дислокационная субструктура с отно-
сительно низкими значениями скалярной плотности дислокаций; в зернах феррита дисло-
кационная субструктура наиболее разнообразна и представлена хаотически распределен-
ными дислокациями, сетками и ячейками, выявлено формирование полосовой и субзерен-
ной субструктуры. 

В результате термомеханической обработки в стали формируется градиентная 
структура, характеризующаяся закономерным изменением фазового состава и параметров 
субструктуры по мере приближения к поверхности ускоренного охлаждения. 

 
Работа выполнена при поддержке гранта «РФФИ – Кузбасс» № 16-48-420530. 
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Высокохромистые стали мартенситного класса с 9% хрома широко используются 

для компонентов энергоблоков угольных электростанций, работающих при суперсверх-
критических параметрах пара. Однако процессы деградации микроструктуры при дли-
тельном старении таких сталей исследованы не достаточно подробно. В данной работе 
основное внимание уделено исследованию закономерностей выделения частиц фазы Ла-
веса при старении стали 10Х9В2МФБР. 

В работе была исследована сталь 10Х9В2МФБР, Fe – 0.1С – 8.75Cr – 0.17Si – 0.54Mn 
– 1.60W – 0.51Mo – 0.23V –0.07Nb – 0.04N – 0.003B – 0.21Ni (масс.%). Термическая обра-
ботка стали состояла из нормализации при 1050°С и последующего отпуска при 720-
750°C в течение трех часов. Заготовки для фольг были вырезаны из термически обрабо-
танной заготовки для образца на ползучесть и из захватной части образцов, испытанных 
на ползучесть при температуре 650°С и начальных напряжениях 100 и 80 МПа, которые 
привели к разрушению за 2298 и 12500 часов, соответственно. Исследование фольг и уг-
леродных реплик проводилось с помощью просвечивающего электронного микроскопа 
JEOL JEM-2100 при ускоряющем напряжении 200 кВ, оснащенного приставкой INCA для 
энергодисперсионного анализа химического состава частиц. Разориентировки границ рас-
считывались методом линий Кикучи. 

Дислокационная структура мартенсита в стали 10Х9В2МФБР после отпуска сохра-
нилась. Средний размер реек после отпуска составил 330 нм, размер карбидов Ме23C6 110 
нм, карбонитридов Ме(C,N) 31 нм, плотность дислокаций внутри реек составила 6,2×1014 
м-2. Старение в течение 2298 часов, за исключением выделения фазы Лавеса, не привело к 
заметным изменениям микроструктуры. Средний размер карбидов Ме23C6 незначительно 
увеличился до 130 нм; средний размер частиц Ме(C, N) до 50 нм; средняя толщина реек и 
плотность дислокаций внутри них практически не изменились и составили 380 нм и 
5,8×1014 м-2, соответственно. Произошло выделение фазы Лавеса со средним размером 
частиц 274 нм преимущественно по большеугловым границам. Длительное старение в 
течение 12500 часов привело к более заметным микроструктурным изменениям. Размер 
реек увеличился до 420 нм, а плотность дислокаций внутри реек уменьшилась до 4,7  
1013 м-2. Средний размер частиц карбидов Ме23C6 составил 157 нм, а фазы Лавеса 591 нм. 
Средний размер карбонитридов Me(C,N) после длительного старения увеличился до 50 
нм.  

Частицы фазы Лавеса выделяются преимущественно на большеугловых границах. 
Однако, было обнаружено небольшое количество частиц фазы Лавеса расположенных на 
малоугловых границах после старения в течение 12500 часов. Их размер был примерно в 5 
раз меньше, чем частиц, расположенных на большеугловых границах. Из-за преимущест-
венного выделения частиц фазы Лавеса по больщеугловыю границам, их вклад в диспер-
сионное упрочнения стали незначителен. 

 
Работа выполнена в рамках Гранта Президента РФ МК-3279.2015.8, договор об ус-

ловии использования гранта № 14.Y30.15.3279-МК. 
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Обобщены результаты исследования закономерностей фазовых и структурных пре-

вращений в процессе формирования нанокристаллических структур при больших пласти-
ческих деформациях металлических материалов с различной склонностью к деформаци-
онным фазовым превращениям мартенситного типа. Это чистые металлы с ГЦК (Cu, Ni) и 
ОЦК (Nb, Ta) решетками; высокопрочные сплавы с твердорастворным (Mo-Re, V-Ti-Cr) 
упрочнением; аустенитные стали (02Х17Н14М2, 08Х18Н10Т и др.) и интерметаллиды 
(Ni3Al, TiNi) с разным уровнем фазовой нестабильности.  

Для анализа обнаруживаемых при этом механизмов пластической деформации и пе-
реориентации кристаллической решетки предложена их следующая классификация.  

1. Кооперативные дислокационные или дислокационно-дисклинационные механиз-
мы переориентации (фрагментации), в основе которых лежит ориентационная неустойчи-
вость кристалла как результат коллективных эффектов эволюции ансамблей сильно взаи-
модействующих дислокаций [1]. 

2. Деформационные фазовые переходы. Среди них прямые плюс обратные переходы 
из кристаллического состояния в аморфное [2] и обратимые (с изменением системы об-
ратных превращений) превращения мартенситного типа как механизмы зарождения дис-
локаций, формирования полос переориентации и двойников деформации в никелиде тита-
на [3] и широком классе аустенитных сталей [4].   

3. Квазивязкие механизмы деформации и переориентации кристаллической решетки 
потоками генерируемых при пластической деформации неравновесных точечных дефек-
тов [5].  Активизация этих механизмов связана с подавлением дислокационной активности 
в обладающих высокой термодинамической стабильностью нанообъектах размерами до 
нескольких нанометров, а также характерными для таких объектов очень высокими ло-
кальными градиентами внутренних напряжений.  

Обсуждаются основные факторы и условия реализации указанных выше механизмов 
и их роли в процессе формирования и последующей пластической деформации нанокри-
сталлических металлических материалов.   
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Экспериментальные исследования последних лет позволили установить, что ультра-

звуковая обработка (УЗО) с умеренными амплитудами напряжений приводит к релакса-
ции неравновесной структуры ультрамелкозернистых (УМЗ) материалов, полученных де-
формационными методами, и имеет потенциал повышения их термической стабильности, 
пластичности и ударной вязкости без потери достигнутой прочности. Одной из важных 
фундаментальных проблем является выяснение микромеханизма такого влияния ультра-
звука на структуру и свойства УМЗ металлов.  

Представляемая работа посвящена решению этой проблемы путем моделирования 
методом молекулярной динамики (МД) воздействия знакопеременных напряжений на 
структуру неравновесных границ зерен, содержащих дефект в виде дисклинационного 
диполя. 

Рассмотрены два бикристалла с границами наклона [112], содержащими дискли-
национные диполи различной мощности, в никеле: 1) с границей = 15 /  = 78.46 и ди-
полем  14.7 и 2) с границей  = 11 /  = 62.96 и диполем  10.76. Исходные струк-
туры для моделирования были построены методом удаления и вставки материала в исход-
но равновесный бикристалл в соответствии с геометрической моделью дисклинаций. По-
лученные системы были подвергнуты МД релаксации в течение времени 150 пс при тем-
пературе 300 К, затем – знакопеременной деформации при той же температуре путем при-
ложения синусоидально изменяющегося напряжения ])/2sin[(0 tTpp   вдоль нормали к 

оси наклона в плоскости границы. Период изменения напряжения составлял 160 пс. Мо-
делирование осуществлялось с помощью программы молекулярной динамики XMD, а 
визуализация - с помощью программы OVITO. Исследование было проведено в интервале 
амплитуды напряжения 0p 1…2 ГПа для границы =15 и 0p 0.2…0.5 ГПа для грани-

цы =11. 
Моделирование показало, что при знакопеременной деформации в обеих исследо-

ванных границах зерен происходит релаксация неравновесной структуры путем испуска-
ния решеточных дислокаций, компенсирующих дисклинационный диполь. В результате, 
при достаточно высокой амплитуде приложенного напряжения, происходит полная «очи-
стка» границы от внесенного дефекта и возврат к равновесной структуре, свободной от 
дальнодействующих напряжений. При этом интервалы амплитуды напряжений, в которых 
начинается процесс релаксации, для двух границ зерен значительно отличаются. В ниж-
ней области исследованных амплитуд (1 ГПа для  = 15 и 0.2 ГПа для  = 11) происходит 
только частичная релаксация, а при повышении напряжения может происходить полная 
релаксация в течение определенного количества циклов нагружения. 

Таким образом, симметричное знакопеременное приложенное напряжение оказывает 
асимметричный эффект – необратимое удаление избыточных дефектов из границ зерен. 
Обнаруженное явление генерации дислокаций неравновесными границами зерен под воз-
действием циклического нагружения может составлять основной механизм релаксацион-
ного воздействия ультразвука на неравновесную структуру УМЗ металлов, полученных 
деформационными методами. 

 

Работа была поддержана грантом Российского научного фонда № 16-19-10126. 
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В качестве жаропрочных конструкционных материалов нового поколения рассмат-
риваются in-situ композиты системы Nb–Si вблизи эвтектики Nb–Nb3Si. К их преимущест-
вам относятся высокие температуры плавления ~1920°С, высокие прочностные свойства в 
диапазоне 1200–1400°С и относительно низкая плотность, находящаяся на уровне 6,6–7,2 
г/см3. Данные композиты получают методом индукционной плавки в режиме направлен-
ной кристаллизации. Структурно представляют собой систему из двух основных состав-
ляющих: пластичного твердого раствора на основе ниобия и упрочняющего его твердого 
раствора на основе интерметаллида Nb5Si3.Основными легирующими элементами являют-
ся переходные металлы IV–VIb групп. 

Исходные образцы композита Nb–16Si–18Ti–7Mo–Zr–Hf–Cr–Al–(ат.%) получали ме-
тодом индукционной плавки в режиме направленной кристаллизации со скоростью кри-
сталлизации 5 мм/мин в атмосфере аргона. На рисунке 1 изображена направленная микро-
структура, которая представляет собой набор эвтектических колоний, вытянутых вдоль 
направления роста. 

 

 
 

Рис. 1. Микроструктура продольного (а) и поперечного (б) сечений образца Nb–Si композита 
 
Одним из важных свойств пригодности материала при повышенных температурах 

является сопротивление ползучести. В связи с этим, для исследования была выбрана ве-
личина 100-часовой прочности. Под этой величиной понимается величина напряжения, 
вызывающего деформацию в 1% за 100 часов в режиме установившейся ползучести. Ме-
тодом испытания на изгиб и растяжение при 1300°С была определена 100-часовая проч-
ность 10 образцов. Установлено, что ее значения находятся в пределах 79–113 МПа (сред-
нее значение 96,7 МПа) при изгибе и 15–30 МПа (среднее значение 24 МПа) при растяже-
нии. Значение кратковременной прочности  при изгибе составили 623–754 МПа (среднее 
670 МПа), а при растяжении 202–314 МПа (среднее 246 МПа). Следовательно, значение 
100-часовой и кратковременной прочности при растяжении в четыре и три раза ниже 
прочности на изгиб, соответственно. Полученная зависимость позволит проводить экс-
прессную оценку прочности композиционного Nb–Si материала. 
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Технические потребности повышения рабочих температур жаропрочных материалов 

с высокими удельными характеристиками, к которым могут быть отнесены и материалы 
на основе сплавов титана, приводят к необходимости создания композитов с неоднород-
ными компонентами, обеспечивающими необходимый баланс механических свойств. 
Изучение взаимодействия таких компонентов в неоднородных структурах, в особенности 
содержащих химически активный титан [1], является предметом настоящей работы [2].  

Получение композита выполнялось диффузионной сваркой под давлением при тем-
пературах до 1200oC (рис. 1), в результате которой формировалась слоистая структура, 
показанная на рис. 2. Взаимодействие волокон с фольгами из Fe-сплава не наблюдалось 
(рис. 3, см. верхнюю границу волокна с матрицей). Но имело место интенсивное взаимо-
действие между волокном и матрицей на основе титана (рис. 3). 

 

  
   
Рис. 1. Схема заготовки, состоящей из фольг Ti- и Fe-сплавов и коротких сапфировых волокон 
Al2O3 [3] (рядами стрелок указано направление приложения нагрузки): 1 – участок сечения, где 
чередуются Al2O3 / фольга Ti-сплава / Al2O3, 2 – то же, но чередование Al2O3 / фольга Fe-сплава / 
Al2O3  
 

Рис. 2.  Макроструктура поперечного сечения слоистого композита после диффузионной сварки 
(включения темного цвета ‒ волокна Al2O3) 

 

Рис. 3. Зона взаимодействия волокна с фольгой из Ti-сплава отмечена светлым овалом    
 
 

1. Поварова К.Б., Казанская Н.К., Дроздов А.А., Антонова А.В. Жаропрочные композиты с ин-
терметаллидной матрицей // Наука – производству, 2007, №2 (95), с. 3652. 

2. Korzhov Valeriy P., Kiiko Vyacheslav M. Взаимодействие упрочняющих сапфировых волокон с 
металлической матрицей из многокомпонентных сплавов в композите со слоистой структурой 
твердофазного приготовления // Scientific Proceedings of the Scientific Technical Union of Me-
chanical Engineering, Year XXIV, Vol. 3/189, March 2016, p. 1417. 

3. Милейко С.Т., Казьмин В.И. Получение композитов методом внутренней кристаллизации // 
Механика композитных материалов, 1991, v. 5, с. 898‒908. 
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Представлены результаты исследования микроструктуры жаропрочных слоистых 

композитных материалов на примере формирования слоистых структур в системе Ni‒Al 
[1]. Установлена корреляция особенностей микроструктуры с технологическими режима-
ми и определены их пограничные параметры, обеспечивающие необходимые механиче-
ские свойства [2, 3]. 

       

Рис. 1. Структура слоистого композита 
Ni/Al из Ni- и Al-фольг на начальном этапе 
формирования структуры по режиму I при 
двух увеличениях 
 

Рис. 2. Микроструктура после предельного ре-
жима II. Интерметаллические соединения NixAly 
(х = 1, 3 и 5; y = 1, 1 и 3 соответственно) и твер-
дый раствор Al в никеле (Ni) идентифицированы 
с помощью локального рентгеноспектрального 
анализа  

 
 

На рис. 1 и 2 показаны два примера слоистых структур, сформированных в режиме 
твердофазного взаимодействия никелевых и алюминиевых фольг при диффузионной 
сварке под давлением в вакууме. Режим I (температура – время – давление): 600oC – 1 ч ‒ 
0,7 МПа + 950oC – 5 ч – 0,7 МПа. Режим II: 550oC – 1 ч – 15 МПа + 1100oC – 1 ч – 20 МПа 
+ 1150oC – 1 ч – 20 МПа. 

 
1. Лякишев Н.П. Диаграммы состояния двойных металлических систем. Справочник. М.: Ма-

шиностроение, 1996, т. 1, с. 183‒185. 
2. Коржов В.П., Карпов М.И., Кийко В.М. Многослойный композит на основе никеля, армиро-

ванный интерметаллидными слоями // Физика и техника высоких давлений, 2010, т. 20, №4, с. 
101‒108. 

3. Коржов В.П., Кийко В.М. Структура и механические свойства слоистых композитов Ni/Al с 
упрочнением интерметаллидами // Деформация и разрушение материалов, №6, 2015, с. 6‒11. 
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Известно [1], что сплавы тройной системы Mo‒Si‒B обладают высокими жаропроч-
ными характеристиками при высоких температурах. В данной работе методом растровой 
электронной микроскопии и рентгеноспектрального анализа исследовали слоистую струк-
туру композитов Mo/SiB и Nb/SiB, полученных твердофазным спеканием многослойных 
пакетов из Mo- и Nb-фольг с покрытиями порошковой смесью состава Si/B = 3 в процессе 
их диффузионной сварки (ДС).  

В Mo/SiB-композите (рис. 1,а) диффузионные зоны между Мо и покрытием SiB со-
стояли из 2-х тонких слоев интерметаллического соединения Mo2(B,Si) и двухфазного 
слоя Mo5(Si,B)3 + Mo(B,Si). Усредненные химические составы соединений: 
Mo1,78(B84,42Si15,58)1,22 и Mo4,56(Si67,76B32,24)3,44 + Mo0,99(B59,16Si40,84)1,01. В центральной части 
диффузионной зоны выявлено соединение Mo(B,Si) состава Mo0,84(B99,78Si0,22)1,16, т. е. поч-
ти без Si. Включения черного цвета в середине слоя –поры. Слои из Мо после ДС транс-
формировались в 2-фазные области из твердого раствора Мо(В) и Мо2В с фазовым соста-
вом, который по мере приближения к диффузионной зоне изменялся, от доэвтектического 
к заэвтектическому.          

 

     
                               а                                                                          б 
Pис. 1. Фрагменты многослойной структуры композитов Mo/SiB (а) и Nb/SiB (б) после диффузи-

онной сварки при 1500°С в течение 1 ч под давлением от 10 до 14 МПа 
 
Микроструктура зоны взаимодействия между Nb и SiB в композите Nb/SiB (рис. 1,б) 

представлена двумя 2-фазными слоями из Nb5Si3 (Nb5,07Si2,93) и Nb5B6 (Nb4,89B5,85), двумя 
слоями химического соединения Nb(Si,B)2 [Nb0,94(Si1,56B0,44)2,06 ‒ или твердого раствора В 
в NbSi2] и тонким внутренним слоем соединения Nb(B,Si) ≡ Nb1,01(B0,41Si0,59)0,99. Nb-слои 
преобразовались в слои твердого раствора бора в ниобии с содержанием от 0 до 0,5 мас.% 
(3,8 ат.%).  

  
 

1. Jain P., Kumaru K.S. Tensile Creep of Mo-Si-B Alloys // Acta Mater., 2010, v. 58, N 6, p. 
2124‒2142. 
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Наряду с прочностью, эффективная поверхностная энергия, характеризующая тре-

щиностойкость конструкционных материалов, в особенности непластичных материалов, 
разрушающихся с образованием трещин, является одной из важнейших характеристик 

 
а 

 
б 

 
в  

г 
 

Рис. 1. Зависимости нагрузка – перемещение точек приложения нагрузок к образцам при испыта-
ниях на «3-х точечный изгиб» образцов а – вольфрама, б – сплава Ti48Al2Cr, в – кварца, г – сап-
фира с указанием в поле графиков прочности σ и эффективной поверхностной энергии g испытан-
ных материалов 

 
Наиболее рапространенный метод оценки эффективной поверхностной энергии g, 

как отношения работы внешней нагрузки к величине поверхности разрушения, проводит-
ся при растяжении образца до разрушения, метод требует подготовки специальных осна-
сток и образца, работы во многих случаях трудоемкой для многих материалов (керамиче-
ских, композитных и других). Представлена попытка оценки («сверху») величины g по 
более простой методике – испытанием образцов–стержней на изгиб, некоторые примеры 
результатов которой приведены на рис. 1.  


y

dyyPSg )()2/1( , 

где P – нагрузка на образец, y  – перемещение точки приложения нагрузки к образцу, S  – 
площадь поперечного сечения образца. 
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В работе проведена оценка прочности волокон, полученных методом внутренней 
кристаллизации [1], испытаниями в молибденовой матрице при температуре 1400оС. Во-
локна имели эвтектический состав в системах Al2O3–Re2O3, где Re – редкоземельные эле-
менты, указанные в поле графика рис. 1б. 

 

 
а 

 
б 

Рис. 1. а – поперечное сечение образца (Er3Al5O12-Al2O3)/Mo: на врезке – полное сечение, участок 
сечения с несколькими волокнами в молибденой матрице и – наиболее крупно – сечение отдель-
ного волокна, где Al2O3 – черного цвета; б – зависимость прочности волокон от состава (подроб-
ности в тексте) 

 
         В результате кристаллизации волокон из расплавов смесей оксидов формировались 
структуры, типичный пример из которых показан на рис. 1а. Полученные композитные 
образцы оксидные волокна – молибденовая матрица с однонаправленной структурой в 
форме прямоугольных стержней испытывались на изгиб в вакуумной камере с определе-
нием их прочности σс. Аналогичным образом были проведены также испытания образца 
без волокон, и определена прочность молибденовой матрицы σm = 60 МПа. Прочность 
волокон σf вычислялась с использованием правила смесей σс = σf·vf + σm·(1– vf), где объ-
емная доля волокон vf = 0.33. Значения прочности волокон приведены на графике рис. 1б, 
где по оси абцисс представлены в порядке возрастания атомных номеров элементы, вхо-
дящие в состав оксидных соединений; элементы разделены на группы: I – Sc2O3 – Al2O3, II 
– Al2O3-Y3Al5O12–ZrO2, III – ReAlO3 – Al2O3, IV – Re3Al5O12 – Al2O3. Видна тенденция к 
некоторому возрастанию прочности волокон с ростом номеров атомных элементов. 

          
Автор выражает благодарность В.Н. Курлову за помощь в подготовке образцов. 

 
1. С.Т. Милейко, В.И Казьмин. Получение композитов методом внутренней кристаллизации. Ме-

ханика композитных материалов, 1991, 5, 898-908. 
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Структура композитов представляет собой чередование высокопрочных хрупких ин-
терметаллидных слоев системы Ni–Al и достаточно пластичных слоев твердого раствора 
алюминия в никеле, что призвано обеспечить им приемлемые механические характери-
стики, включая трещиностойкость. Оценка трещиностойкости материалов с различным 
исходным составом и изготовленных в разных режимах проводилась при комнатной тем-
пературе двумя методиками: вычислением критического коэффициента интенсивности 
напряжений K* [1] по предельной нагрузке при испытании образцов с надрезом на изгиб и 
вычислением эффективной поверхностной энергии g по величине работы разрушения W. 

 

  
а      

б 
Рис. 1. а – пример продольного сечения испытанного образца перпендикулярно слоям образца 
(наиболее светлые слои – твердый раствор алюминия в никеле, более темные – интеметаллиды 
системы Ni–Al); белая стрелка снизу указывает величину исходного надреза; прозрачная стрелка 
сверху – направление приложения нагрузки вдоль оси y; б – пример зависимости величины K* от 
исходного отношения содержаний Ni и Al в заготовке 

 
На рис. 1а показан шлиф сечения одного из образцов после испытаний в зоне макро-

трещины: расслоения по границам раздела слоев, пластическая деформация слоев твердо-
го раствора алюминия в никеле, множественное растрескивание слоев интеметаллидов 
обеспечивают трещиностойкость материала. Пример результатов испытаний образцов 
композитных материалов с надрезом представлен на рис. 1б. 

         Значение W определялось численно как 
y

dyyPW )( , где P – нагрузка на образец, 

y  – перемещение точки приложения нагрузки к образцу в процессе испытания, а 
FWg 2/ , где F  – площадь поперечного сечения образца. Эксперименты показали, что 

g  различных образцов составляет порядка 103 Дж/м2. 

 
 

1. Standard test method for plane-strain fracture toughness of metallic materials. Annual book of 
ASTM standards. E399-90, 03. 01. 1997. 
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Композиты изготавливаются диффузионной сваркой пакетов, составленных из чере-
дующихся листов фольги никеля и алюминия заданной толщины [1], в результате чего 
формируется структура [2], состоящая из слоев твердого раствора алюминия в никеле и 
слоев интерметаллидов. Основное назначение интерметаллидов – обеспечить достаточ-
ную прочность материала, а твердого раствора – трещиностойкость. 

 

а б 
 

Рис.1. Зависимости прочности образцов, изготовленных в режимах I [(550oC – 1 ч – 15 МПа)+ 
(1100oC – 1 ч – 20 МПа)] и II [I плюс охлаждение, плюс (1150oC – 1 ч – 20 МПа)]: а – при комнат-
ной температуре – от отношения исходных толщин листов фольги никеля и алюминия tNi/tAl, б – от 
температуры с различным отношением tNi/tAl 

 
Образцы в форме стержней прямоугольного сечения испытывались в условиях 

«трехточечного изгиба». Учитывая анизотропию материала, нагрузка прикладывалась как 
перпендикулярно слоям структуры, так и параллельно: значения прочности, в общем, во 
втором случае оказывались ниже при прочих равных условиях. На рис. 1 показаны ре-
зультаты испытаний образцов с приложением нагрузок перпендикулярно слоям при раз-
ных температурах; образцы изготовлены с различными исходными отношениями толщин 
листов фольги никеля и алюминия и в различных режимах (I и II). Прочность образцов, 
определяемая , в основном, как можно предположить, наличием интерметалидных фаз, 
высока при комнатной температуре и приемлема вплоть до 1150oC и зависит от исходного 
состава tNi/tAl.  

 
1. Коржов В.П., Кийко В.М. Структура и механические свойства слоистых композитов Ni/Al с 

упрочнением интерметаллидами. Деформация и разрушение материалов, N6, 2015, стр. 6-11. 
2. Лякишев Н.П. Диаграммы состояния двойных металлических систем. Справочник. Москва. 

Машиностроение. 1996. Т.1. С. 183-185. 
 



160 
 

МОДЕЛИРОВАНИЕ КОЭФФИЦИЕНТОВ СКОРОСТНОЙ  
ЧУВСТВИТЕЛЬНОСТИ И ДЕФОРМАЦИОННОГО УПРОЧНЕНИЯ 

 
Метлов Л.С.1,2, Мышляев М.М.3,4 

 
1ГУ «Донецкий физико-технический институт им. А.А. Галкина» 

Донецк, lsmet@fti.dn.ua 
2Донецкий национальный университет, Донецк 

3Институт физики твердого тела РАН, Черноголовка, Россия 
4Институт металлургии и материаловедения им. А.А. Байкова РАН, 

 
Ранее авторами в рамках настоящей конференции (2012 г.) было заявлено моделиро-

вание в рамках неравновесной эволюционной термодинамики (НЭТ) [1] некоторых эф-
фективных (суррогатных) коэффициентов скоростной чувствительности msur и деформа-
ционного упрочнения nsur в контексте определения критериев сверхпластичности [2]. Не-
обходимость прибегнуть к эффективным коэффициентам возникла в связи с тем, что в 
физической теории НЭТ учитывается только упругая деформация материала, как активная 
термодинамическая составляющая, стимулирующая генерацию дефектов, а неупругая со-
ставляющая не учитывается. Поэтому на этой стадии теорию НЭТ нельзя отнести к мето-
дам математической физики, и можно применять только для моделирования кинетики 
дефектов, и тех закономерностей, которые зависят только от них, например, законы уп-
рочнения [3]. В то же время в определение коэффициентов скоростной чувствительности 
m и деформационного упрочнения n входит именно полная, то есть, фактически пластиче-
ская, часть деформации. 

В то же время, учет известных эмпирических закономерностей, связывающих необ-
ратимую часть деформации с параметрами НЭТ (реологические соотношения), позволяют 
оценить и моделировать также истинные коэффициенты m и n. На рисунке приведены 

расчеты, осуществленные в рамках такого 
«комбинированного» подхода для коэффи-
циента скоростной чувствительности при 
100-процентном участии в осуществлении 
пластической деформации проскальзывания 
по границам зерен. Как видим, в этом слу-
чае коэффициент m достигает значения 0.5, 
что свидетельствует о высокой способности 
материала с данными параметрами к сверх-
пластической деформации, как известно 
критерием сверхпластической деформации 
является значение m < 0.35 ÷ 0.4. Участие в 
пластической деформации и внутризерен-
ного скольжения приводит к снижению 

значения коэффициента m, и при высокой доле внутризеренного скольжения, и соответст-
венно, при снижении доли проскальзывания по границам зерен, свойство сверхпластично-
сти исчезает. 

Аналогичные оценки можно осуществить и для коэффициента n. 
  

1. Metlov L.S. // Phys. Rev. Lett. – 2012. – V. 106. – P. 165506(4). 
2. Метлов Л.С., Мышляев М.М. 7-я межд. конф. «Фазовые превращения и прочность кристал-

лов», Черноголовка, 30 октября – 2 ноября, 2012г. С. 105. 
3. Metlov L.S. // Phys. Rev. E. – 2014. – V. 90. – P. 022124(8). 

 



161 
 

 
МОДЕЛИРОВАНИЕ КРИВЫХ УПРОЧНЕНИЯ СПЛАВА Ti50Ni25Cu25 

 
Метлов Л.С.1,2, Глезер А.М.3, Шалимова А.В. 3, Сундеев Р.В. 3 

 
1ГУ «Донецкий физико-технический институт им. А.А. Галкина» 

 Донецк, lsmet@fti.dn.ua 
2Донецкий национальный университет, Донецк 

3ФГУП ЦНИИчермет им. И.П.Бардина, Москва 
 
Сплав Ti50Ni25Cu25 широко исследуется в настоящее время в связи с его уникальны-

ми свойствами и практическими перспективами [1]. В связи с этим представляет интерес 
развить адекватные теоретические методы моделирования процессов, протекающих при 
мегапластических деформациях (МПД) в этом сплаве, например, в рамках неравновесной 
эволюционной термодинамики (НЭТ) [2].  Ранее, однако, метод НЭТ не применялся для 
моделирования МПД аморфных сплавов, а только для поликристаллических материалов. 
Здесь же делается такая попытка. 

Решение задачи разбивается на два этапа. На первом этапе моделируется начальная 
стадия формирования аморфной фазы под действием МПД. На втором этапе моделирует-
ся эволюция композитной модели, состоящей из аморфной и кристаллической компонен-
ты. Авторами экспериментально наблюдался рост аморфной фазы на границах зерен (ГЗ). 
Поэтому эту стадию можно моделировать в рамках НЭТ, приняв в качестве основной не-
зависимой переменной энергию ГЗ, ранее в качестве основной независимой переменной 
принималась плотность ГЗ [2].   В этом случае, энергия ГЗ в грубом приближении будет 
пропорциональна толщине ГЗ, что соответствует экспериментальным наблюдениям. 

Результат моделирования представлен 
на рисунке (кривая 1). По вертикали отложена 
упругая деформация, пропорциональная пре-
делу пластического течения, по горизонтали – 
время, пропорциональное числу оборотов в 
камере Бриджмена. Кривая демонстрирует 
относительно слабое упрочнение кристалли-
ческой фазы в процессе МПД.  

В точке A образуется «бесконечный 
кластер», границы зерен сливаются, и их уже 
следует описывать как единую аморфную 
фазу. С этого момента необходимо учитывать 
вклад аморфной фазы, как отдельной компо-

ненты (кривая 2). Из рисунка видно, что упрочнение материала резко возрастает, по срав-
нению с предыдущей стадией. Кривая 2 достигает максимума, после которого начинают 
преобладать деструктивные процессы, приводящие к ослаблению «композита». Для срав-
нения приведена кривая 3 для материала, который с самого начала целиком находился в 
аморфной фазе. Мы видим, что кривые 2 и 3 подобны между собой, но кривая 3 за счет 
вклада кристаллической компоненты немного меньше по «амплитуде», и запаздывает во 
времени. 

Таким образом, первые расчеты показывают, что подход НЭТ является перспектив-
ным для моделирования достаточно сложных процессов, наблюдаемых в аморфных спла-
вах Ti50Ni25Cu25 при МПД.   

  
1. R.V. Sundeev, A.M. Glezer, A.V. Shalimova // Materials letters. – 2014. – V. 133. – P. 32-34. 
2. Metlov L.S. // Phys. Rev. E. – 2014. – V. 90. – P. 022124(8). 
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Известно, что для повышения твердости обода железнодорожного колеса использу-

ются стали с повышенным содержанием углерода и легирующих элементов [1]. Однако 
при закалке обода колеса повышенное содержание углерода и легирующих элементов в 
стали может привести к повышению уровня остаточных микронапряжений, особенно в 
случае образования продуктов сдвигового характера превращения и вызывать склонность 
к замедленному хрупкому разрушению [2]. 

В данной работе оценивали уровень остаточных микронапряжений в колесах из ста-
ли разного химического состава. Распределение остаточных микронапряжений по толщи-
не обода колеса исследовали рентгеноструктурным методом. 

Из полученных результатов следует, что в колесах с повышенной твердостью обода 
из стали с более высоким содержанием углерода уровень остаточных микронапряжений в 
большей степени зависит от типа структуры, а не от содержания углерода. Причем уро-
вень этих напряжений для колесной стали с повышенным содержанием углерода со 
структурой перлита ниже, чем для легированной колесной стали с более низким содержа-
нием углерода, но отличающейся по структурному состоянию. 

В лабораторных условиях был проведен эксперимент, в котором сравнивали уровень 
остаточных микронапряжений в ободьях реальных колес с остаточными микронапряже-
ниями в закаленной на мартенсит стали. В результате было установлено, что уровень ло-
кальных микронапряжений в реальных колесах значительно ниже, чем в закаленной ста-
ли, склонной к замедленному разрушению. 

Также исследования показали, что уровень микроискажений кристаллической ре-
шетки Δа/а (остаточных микронапряжений 2-го рода) и локальных концентраций микро-
напряжений практически не изменяется по глубине обода колес с различным содержанием 
углерода.  

На основании испытаний на замедленное разрушение и рентгеновских исследований 
установлено, что уровень остаточных микронапряжений в перлитной колесной стали 
практически не зависит от содержания углерода и значительно ниже остаточных микро-
напряжений, способных вызвать замедленное хрупкое разрушение колесной стали. 

 
 

1. Маркин В. С., Шишов А. А., Сухов А. В., Филиппов Г. А. Освоение производства новых ви-
дов цельнокатаных колес для железнодорожного транспорта. Сталь. 2007. №9. С. 79-83. 

2. Мишин В.М., Филиппов Г.А. Физика замедленного разрушения. Минеральные воды. «Поли-
графпром». 2013. 455 с. 
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Одним из перспективных конструкционных материалов являются низкоуглероди-

стые мартенситные стали (НМС), закаливающиеся на воздухе [1]. Такие стали обладают 
высокими значениями прочности и ударной вязкости, но недостаточной свариваемостью. 
Для расширения области применения НМС были предложены [2] составы сталей с пони-
женным содержанием углерода (менее 0,10%), обладающие достаточно хорошей свари-
ваемостью, сверхнизкоуглеродистые мартенситные стали  (СНМС). В связи с этим, иссле-
дование склонности СНМС к замедленному разрушению, как одного из свойств, отра-
жающего опасность возникновения холодных трещин в зоне сварного шва является акту-
альным.  

Известно, что стали со структурой мартенсита обладают повышенной склонностью к 
замедленному  хрупкому разрушению. Наиболее склонны к этому виду разрушения стали 
после закалки. Отпуск или отдых (длительное вылеживание) снижают склонность зака-
ленной стали к замедленному разрушению. Установлено, что высокая склонность к за-
медленному хрупкому разрушению закаленной на мартенсит стали является следствием 
повышенного уровня остаточных локальных микронапряжений, возникающих в результа-
те мартенситного превращения. Отпуск или отдых приводят к релаксации остаточных ло-
кальных микронапряжений и повышают сопротивление замедленному хрупкому разру-
шению [3].  

Одним из способов выявления склонности к замедленному разрушению является по-
строение скоростной зависимости разрушающего напряжения или пластичности и вязко-
сти. В отличие от явления хладоломкости, когда понижение температуры или увеличение 
скорости деформации приводят к переходу стали в хрупкое состояние, замедленное раз-
рушение выявляется при низких скоростях деформации, при которых в процессе нагруже-
ния успевает происходить зарождение и распространение стабильной трещины замедлен-
ного разрушения. 

В связи с этим, для оценки склонности СНМС к замедленному разрушению прово-
дили испытания на воздухе с разными скоростями деформации. Установлено, что пони-
жение скорости нагружения от 0,2 до 0,005 см/мин не приводит к изменению характери-
стик сопротивления деформации и разрушению, что свидетельствует об отсутствии 
склонности  исследованных сталей к замедленному разрушению и возможности примене-
ния СНМС для сварных конструкций. 

 
1.Клейнер Л.М., Шацов А.А. «Конструкционные высокопрочные низкоуглеродистые стали мар-
тенситного класса».  ПГТУ. Пермь. 2008. 302 с. 
2.Чевская О.Н., Антонов М.В., Кичкина А.А, Филиппов В.Г., Шабалов И.П. «Влияние режимов 
горячей деформации на структуру и свойства низкоуглеродистой мартенситной стали». Проблемы 
черной металлургии и материаловедения 2014. №4. с. 58-64. 
3.Мишин В.М., Филиппов Г.А. «Физика замедленного разрушения сталей». Минеральные воды: 
«Полиграфпром». с. 455. 
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В авиационной технике используется трип-сталь 23Х15Н5СМ3Г, она обладает более 

высокой стойкостью против усталостного разрушения по сравнению с конструкционными 
сталями. После закалки трип-сталь имеет структуру метастабильного аустенита и в про-
цессе холодной деформации претерпевает  мартенситное превращение, что приводит 
к упрочнению сталей при сохранении высокой пластичности. 

В настоящей работе исследовано влияние колебаний химического состава трип-
стали на микроструктуру и предельную горячую пластичность. Исследуемые стали 2-х 
плавок подвергались технологическим обработкам в одинаковых условиях, различие ста-
лей заключалось в содержании легирующих элементов. 

Содержание легирующих элементов в стали №2 было выше, чем в стали №1: для Si 
на 0,15%; Cr на 0,38%; Ni на 0,19%; Al на 0,013%; Ti больше на 0,006 %; N2 больше на 
0,016%, при содержании С в стали №1 0,22% и в стали №2 0,23%.  

Размер зерна аустенита после термообработки (T = 1100C) в стали плавки №1 равен 
D = 36мк, а в стали плавки №2 D = 24мк. 

Определение предельной пластичности в условиях горячей пластической деформа-
ции проводили на комплексе физического моделирования «GLEEBLE 3500». 

По результатам исследования плавки существенно различаются между собой по дис-
персности структуры, что определяет разные значения напряжения течения , так для плав-
ки №2 при температурах от 900 до 1250 C оно выше на 25–10 Н/мм2 .  

Из определения значений предельной пластичности обеих плавок установлено, что 
плавка №2 показывает больший диапазон допустимых деформаций до образования тре-
щин, а у плавки №1 наблюдается некоторая потеря пластичности при нагреве выше 
1200°С. 

По результатам рентгеновского исследования, фазовый состав горячекатаного под-
ката плавки №1: γ-фаза (76,7–78%), обнаружен -мартенсит (11,3–8%), следы -
мартенсита охлаждения (2–3%), а также карбиды (Cr23C6). 

Горячекатаный подкат плавки №2 γ-фаза (88,0%), -мартенсита (10%), следы -
мартенсита охлаждения (2%), карбиды не обнаружены.  

Для определения склонности стали к фазовому превращению (γ-фазы в ферромаг-
нитную -фазу)  образцы обеих плавок выдерживали в жидком азоте. После обработки 
жидким азотом намагниченность образцов составляет 609 Гс (плавка №2)  и 2561 Гс 
(плавка №1), когда начальная (до обработки жидким азотом) намагниченность насыщения 
образцов литых проб составила: 310 Гс (плавка №1) и 398 Гс (плавка №2). 

При сравнении полученных механических свойств данных плавок временное сопро-
тивление в плавки №1 оказалось выше на 167 Н/мм2 , однако значения относительного 
удлинения  плавки №1 на 19% ниже значений плавки №2. 

Таким образом, полученные данные свидетельствуют, что для данной марки стали 
незначительное колебание химического состава, приводит к изменениям механических 
свойств, что в свою очередь отражается на технологичности металла во время производ-
ства и его итоговых свойствах в готовой холоднокатаной ленте. 
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Каталитически активные металлы, обладающие развитой поверхностью и особыми 

физико-химическими характеристиками широко используются в качестве катализаторов в 
газоперерабатывающей, нефтехимической, химической промышленности и экологии. 
Считается, что каталитическая активность металлических материалов, в основном, опре-
деляется их удельной поверхностью. Однако в последние время появились эксперимен-
тальные факты, которые подтверждают другую концепцию, ее суть: каталитическая ак-
тивность металлических материалов определяется не только их удельной поверхностью, 
но сильно зависит от внутреннего строения материала и особенностей морфологии его 
поверхности. На проверку идей и положений, лежащих в основе этой концепции и на-
правлена данная работа. 

В работе для выращивания дефектных кристаллов использовали оригинальный ме-
тод электроосаждения меди с одновременной механоактивацией растущих кристаллов 
абразивными частицами, движущимися в электролите. Развитую поверхность кристаллов 
получали в виде ступеней и террас из каталитически активных кристаллографических 
плоскостей {111} и {110} (рис. 1). 

Варьируя условия электролиза, состав электролита и количество частиц активатора в 
нем выращивали два типа кристаллов: обладающие двойниковой субструктурой и разви-
той микроступенчатой поверхностью (рис. 1а) и пентагональные пирамиды (рис. 1б), со-
держащие частичные дисклинации и имеющие слоистую поверхность, обладающие высо-
кой реакционной способностью. 

В работе предложен механизм формирования в процессе электрокристаллизации 
двойников ростового происхождения, рассмотрен процесс роста пентагональных пира-
мид, содержащих дисклинации и имеющих специфическую поверхность, выданы реко-
мендации по использованию таких материалов в качестве катализаторов, предназначен-
ных для очистки газов и сточных вод от токсических примесей.  

 

 
а 

 
б 

Рис. 1. Дефектные кристаллы меди, выросшие в процессе электрокристаллизации металла  
с механоактивацией. 
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Современные теории связывают основные механические характеристики материалов 

(модули упругости, предел текучести,  предел прочности, пластичность и трещиностой-
кость) с различными микромеханизмами локальной деформации. Главным из этих меха-
низмов является по сути – вакансионный. С ним связано зарождение, движение и анниги-
ляция дислокаций и дисклинаций, разориентация и изменение структуры кристаллической 
решетки, микропластичность. Эти явления лежат в основе моделей пластичности и упроч-
нения как обычных, так и наноструктурных материалов.  

С одной стороны, эти модели позволяют объяснить практически любые изменения 
кристаллической структуры и механических характеристик, с другой стороны, решение 
прямой задачи – прогнозирования механических характеристик материалов –  имеет 
большую неопределенность. Величина неопределенности может достигать нескольких 
раз, так как отдельные вакансии и их агломерации в виде дислокаций имеют размеры, со-
поставимые с межатомными расстояниями в твердом теле и непосредственное измерение 
плотности таких дефектов невозможно для большинства материалов, применяемых на 
практике.   

В докладе проведены результаты исследования адекватности нового подхода к оцен-
ке механических характеристик материалов, вплоть до разрушения. Описание  основано 
на оценке зависимости энергии межатомного взаимодействия от расстояния, как внутри 
кристаллической решетки, так и на поверхности структурных элементов. Приводятся со-
поставления полученных оценок с экспериментальными данными для широкого круга 
металлов. 

 На основании предлагаемых авторами методов оценки межатомного взаимодейст-
вия при механической деформации материалов получены формулы для оценки изменения 
предела текучести и предельной прочности как обычных, так и наноструктурных мате-
риалов. 

Анализ экспериментальных данных показывает, что для большинства механических 
характеристик некоторых металлов, наблюдается значительный разброс их значений. Так 
в одном и том же диапазоне размеров зерна зависимость Холла-Петча для меди может 
иметь значения параметров, которые отличаются в несколько раз. Для алюминия практи-
чески отсутствует линейный  участок на диаграмме напряжения–деформации. Предлагае-
мый подход позволяет выявить материалы, обладающие аномальными свойствами на ос-
новании использования основных физических и механических характеристик, измеряе-
мых экспериментально с высокой точностью.   

Таким образом, на основании анализа экспериментальных данных подтверждаются 
основные гипотезы о  механизмах влиянии межатомного взаимодействия и коллективных 
эффектов на упругость и пластичность материалов. Вместе с тем, имеются отдельные ис-
ключения, которые позволяют говорить об особом механизме деформации целого ряда 
металлов.  

 
Работа выполнена при поддержке гранта Президента Российской Федерации МК-

3886.2015.1 и грантов  РФФИ № 15-08-03112 и №14-08-00646. 
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В докладе будет представлен небольшой исторический обзор проблем, связанных с 

образованием дефектов в результате скольжения дислокаций в полупроводниках - так на-
зываемых дислокационных следов, природа и даже условия образования, которых до сих 
пор не выяснены. Интерес к этим исследованиям вызван тем, что в последние годы для 
изготовления солнечных элементов широко используется поликристаллический кремний, 
где дислокации и связанные с ним дефекты являются основными причинами низкого 
КПД.  

В работе использовались методы тока, наведенного электронным пучком (EBIC) и 
лазерным излучением (LBIC). Существенное отличие методов заключается в разной фор-
ме и размере областей, в которых генерируются электрон-дырочные пары. В случае LBIC 
глубина проникновения света может варьироваться в широких пределах путем изменения 
длины волны света и достигать десятков и сотен микрометров. Именно большая глубина 
проникновения света позволила получить в данной работе квази-3D LBIC изображения 
дефектов в плоскости скольжения. 

Анализ EBIC и LBIC изображений индивидуальных дислокационных полупетель по-
зволил сделать вывод о том, что рекомбинационно-активные дефекты (дислокационные 
следы) всегда формируются только за одним из трех сегментов дислокационной полупет-
ли. Эксперименты, проведенные с использованием образцов кремния различной кристал-
лографической ориентации и деформированных в различных условиях, показывают, что 
дислокационные следы формируются только 60° сегментом дислокационной полупетли у 
которого, лидирующей является 90° частичная дислокация. Смена лидирующей частичной 
дислокации, за счет изменения направления движения дислокации подтверждает это ут-
верждение (рис.1). 

 

 
 

Рис. 1. LBIC изображение дислокационных петель, полученных при расширении (а) и после их 
обратного движения (б). Плоскость наблюдения (100), стрелками указаны места выхода дислока-

ций на поверхность наблюдения. 
 
В работе обсуждается природа образования дислокационных следов скольжения и 

выдвигается несколько возможных механизмов их образования. 
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На данный момент влияние биологической жидкости на усталостную прочность НС 
технический чистого титана исследовано недостаточно [1]. В настоящей работе проведено 
исследование влияния модельной биологической жидкости на циклическую прочность 
наноструктурированного технически чистого титана ВТ1-0 (при деформации изгибом) и 
изучено ее воздействие на микроструктуру приповерхностных слоев титана. 

Для исследований использовался наноструктурированный (НС) титан ВТ1-0 полу-
ченные двумя способами: поперечно-винтовой прокаткой (состояние – 1) [2] и продоль-
ной прокаткой со средним размером зерен 235±15 нм  (состояние – 2). 

Испытания на усталость проводили на электродинамической испытательной машине 
фирмы «Instron» модели «Electropuls 3000», на образцах состояния №1. Для исследования 
микроструктуры приповерхностных слоев на просвечивающий электронной микроскопии 
(ПЭМ) изготавливались фольги из материала состояния №2. Подготовленные фольги пе-
ред исследованием структуры выдерживались в SBF (Simulated body fluid, пер. в модель-
ной биологической жидкости) в течение 31 cуток при температуре 50°С). 

Поверхность образцов была исследована с помощью растровой электронной микро-
скопии (РЭМ) на микроскопе Quanta Nova NanoSEM 450.  

В результате выдержки в SBF на поверхности материала состояния №2 образовыва-
лись крупные частицы и пленка, в составе которой содержится кальций и фосфор. Спектр 
энергодисперсионного рентгеноспектрального микроанализа показал, что в химическом 
составе поверхностного слоя, после выдержки в жидкости, присутствует большая концен-
трация кальция и фосфора.  

Максимальное приложенное напряжение при усталостных испытаниях, на воздухе 
при котором образец не разрушился составляет σR = 965 МПа (погрешность ±25МПа), в 
SBF оно составляет σR = 936 МПа (погрешность ±25МПа). Отличие предела выносливости 
на воздухе и в SBF составляет ~ 4%, что соизмеримо с погрешностью эксперимента.  

Показано, что выдержка тонких фольг в физиологическом растворе (длительностью 
порядка месяца) не влияет на деградацию структуры НС ВТ1-0, не оказывает коррозион-
ного воздействия, но способствует не существенному понижению предела выносливости. 
На основании экспериментальных результатов можно утверждать, что даже предвари-
тельная выдержка НС титана в SBF под напряжением 400 МПа при 50 С в течение 21 су-
ток практически не снижает циклическую прочность титана НС ВТ1-0. 

 

Работа проводилась в рамках государственного задания вузам № 2014/420-330 Ми-
нобрнауки РФ (в части изучения процессов микропластической деформации титана мар-
ки ВТ1-0), а также РФФИ № 16-32-00175 мол_а (в части исследования термомеханиче-
ской стабильности микроструктуры методами ПЭМ). 
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Одним из наиболее распространенных явлений пластического формоизменения кри-

сталлических тел является кристаллографическое скольжение. Для изучения динамики 
кристаллографического скольжения наряду с экспериментальными методами широко ис-
пользуется имитационное и математическое моделирование [1]. В настоящей работе с ис-
пользованием математической модели [2] проведено исследование зависимости плотности 
дислокаций, решеточного и примесного трения на динамику расширения дислокационной 
петли в меди, никеле, алюминии и свинце. Расчеты проведены при значениях параметров 
математической модели [2], характерных при комнатной температуре. 

Показано, что длина пробега первой испущенной дислокационным источником дис-
локационной петли нелинейно уменьшается при увеличении плотности дислокаций в ма-
териале и имеет слабо выраженный линейно убывающий характер при увеличении значе-
ния решеточного и примесного трения. При уменьшении плотности дислокаций на один 
порядок с 1012 м2 до 1011 м2 длина пробега первой дислокационной петли увеличивается в 
никеле практически в 16 раз, в меди практически в 13 раз, в алюминии более чем в 11 раз 
и практически на порядок в свинце. При уменьшении решеточного и примесного трения с 
2 МПа до 0,1 МПа длина пробега первой дислокационной петли также увеличивается, но 
не столь заметно – примерно на 10% в свинце и алюминии, 14% в меди и 18% в никеле. 

Установлено, что максимальная скорость первой дислокационной петли при умень-
шении плотности дислокаций с 1012 м2 до 1011 м2 увеличивается примерно на 5% в свинце, 
20% в алюминии, примерно в 1,5 раза в меди и более чем в 2 раза в никеле. По абсолют-
ной величине максимальная скорость увеличивается в алюминии более чем на 200 м/с, в 
меди и никеле на 90-100 м/с, в свинце – примерно на 10 м/с. Таким образом, в свинце на-
блюдается слабая зависимость максимальной скорости от плотности дислокаций в мате-
риале. При уменьшении решеточного и примесного трения с 2 МПа до 0,1 МПа макси-
мальная скорость первой испущенной дислокационным источником дислокационной пет-
ли увеличивается примерно на 10% в свинце и алюминии, 17% в меди и более 25% в ни-
келе. При этом по абсолютному значению максимальная скорость в никеле, меди и свинце 
увеличивается примерно на 20 м/с, а в алюминии более чем на 100 м/с. 

 
1. Попов Л.Е., Слободской М.И., Колупаева С.Н. Моделирование элементарного сколь-

жения в ГЦК металлах // Известия вузов. Физика. – 2006. – Т. 49. – № 1. – С. 57–69. 
2. Пуспешева С.И., Колупаева С.Н., Попов Л.Е. Динамика кристаллографических 

скольжений в меди // Металловедение. – 2003. – № 9. – С. 14–19. 
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Сжатие вещества существенно меняет расстояния между атомами и приводит к из-
менению его физических свойств, характера взаимодействий в кристалле и самой кри-
сталлической структуры. Взаимосвязь этих явлений составляет предмет исследований при 
высоком наложении давления[1].  

В  работе представлены результаты исследований, в ходе которых под действием 
давления происходила опрессовка жидкого металла.  

Влияние давления на формирование механических свойств изучено на образцах из 
сплава В95. 

Испытания образцов на разрыв проводили на универсальной электромеханической 
испытательной машине с компьютерным управлением серии WDW – 100E. Все образцы 
имели одинаковые геометрические размеры. Кривые деформации сплава после приложе-
ния разных давлений представлены на рис.1. Самая низкая прочность у литого образца без 
наложения давления (Плавка 6) σв = 90 МПа. При давлении 100 МПа (Плавка 5) σв = 
193 МПа, при давлении 200 МПа (Плавка 4) σв = 199МПа, при давлении 300 МПа (Плавка 
3) σв = 210 МПа, при давлении 400 МПа   (Плавка 2) σв = 220МПа и при давлении 500 МПа 

(Плавка 1) σв = 310МПа, где σв= ,  , Pmax – сила, действующая вдоль оси образца (кН), 
S – площадь поперечного сечения образца (5 мм). 

 

 
Рис.1. Кривые деформации сплава после приложения разных величин давления  

 
Благодаря наложению достаточно высокого давления удалось добиться формирова-

ния высоких механических свойств. 
Отличие данной технологии, от известных процессов литья под давлением и жидкой 

штамповки, заключается в том, что давление накладывается изнутри, из-под корки закри-
сталлизовавшегося металла. Процесс построен таким образом, что изменение величины 
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давления отрабатывается с учетом развития процесса кристаллизации во времени и с уче-
том свойств сплава[2]. 

Наложение давления на жидкий и кристаллизующийся металл может быть использо-
вано для формирования однородной структуры, что в свою очередь ведет к повышению 
физико-механических свойств[3]. 

 
1. Коростелев В.Ф. Поверхностное и объемное упрочнение сплавов. М.: 2013 г. Издательство 

«Новые технологии» - 208 с.: ил. ISBN 978-594694-022-1 
2. Коростелев В.Ф., Хромова Л.П. Управление формированием квазикристаллической структу-

ры и свойств сплавов специального назначения. М.: 2015 г. Издательство «Новые техноло-
гии» - 208 с.: ил. ISBN 978-5-94694-028-3 

3. Денисов М.С. Исследование процессов сжимаемости алюминиевых сплавов в процессе нало-
жения давления на кристаллизующийся металл // “Машины, Технологии, Материалы” 2014. 
№3. С 46 – 49. 
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В последние годы внимание материаловедов привлекают исследования структуры и 
свойств ультрамелкозернистых металлов и сплавов с использованием различных методов 
интенсивной пластической деформации и процессов, происходящих на границах зерен 
(ГЗ).  

Целью данной работы было изучение зернограничного фазового перехода смачива-
ния в перитектической системе Cu–Co до и после кручения под высоким давлением 
(КВД). Эти сплавы отличаются от изученных ранее систем с эвтектическим превращени-
ем тем, что слой расплава, отделяющий зерна друг от друга, не обогащен, а обеднен вто-
рым компонентом (в данном случае кобальтом).  В литом сплаве Cu–2,2 масс.% Co (до 
КВД) исследовался переход от неполного смачивания ГЗ Cu/Cu расплавом, содержащим 
кобальт, к полному. Было показано, что с ростом температуры в интервале от Twmin = 
1088 °C до Twmax = 1096 °C доля смоченных ГЗ растет. 

В сплавах Cu–2,2 масс.% Co и Cu–4,9 масс.% Co, деформированных методом КВД, 
процесс плавления изучался с помощью дифференциальной сканирующей калориметрии 
(ДСК). Сплавы Cu–Co обладают положительной энтальпией смешения, и в результате 
КВД их твердый раствор распадается, в отличие, например, от сплавов Cu–In, обладаю-
щих отрицательной энтальпией смешения, у которых твердый раствор не распадается. 
Положение ДСК-пиков показало, что плавление ультрамелкозернистых образцов сплавов 
Cu–Co начинается на 10–20 °C ниже линии объемного солидуса, по сравнению с образца-
ми до КВД. Тепловые эффекты плавления ниже линии объемного солидуса можно объяс-
нить предплавлением ГЗ. На объемной фазовой диаграмме Cu–Co была проведена линия 
зернограничного солидуса. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Российского фонда фундаменталь-

ных исследований (проект № 14-08-00972). 
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Разработана математическая модель диффузионного насыщения азотом нихрома 

Х20Н80, которое проводится при температурах 900–1100 °C с образованием нитридов по 
механизму внутреннего азотирования [1]. Модель, описывающая диффузионное перерас-
пределение N в твердом растворе Cr в -Ni с образованием нитридов типа CrN, основыва-
ется на выражении второго закона Фика: 
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где СN – концентрация азота, DN – коэффициент диффузии азота в -Ni;  – время; x – рас-
стояние от поверхности. Коэффициент активности, характеризующий влияние хрома на 
скорость диффузии азота, определяли по формуле: ),exp( CreC где e ≈ –0,10 – параметр 

взаимодействия; ССr – содержание хрома в сплаве. Начальные и граничные условия фор-
мулировали известным образом. Учитывали, что при ионном азотировании время процес-
са допустимо отсчитывать с момента достижения установкой заданной температуры и 
считать концентрацию азота на поверхности постоянной. На глубине концентрация азота 
равна постоянно нулю. Модель реализовали на языке Object Pascal в среде Delphi. 

Разработанная программа наряду с концентрационными кривыми азота рассчитыва-
ет предел текучести нихрома после азотирования: 1) после насыщения азотом, когда обра-
зовавшиеся частицы нитридов CrN достигают 20 нм в диаметре, по трем схемам: коге-
рентной (по модели Мотта-Набарро), по схеме среза (Келли-Николсона), по модели Оро-
вана-Эшли (огибания дислокаций); 2) после азотирования и отжига, вызывающего распад 
CrN и Cr2N, а упрочнение происходит по твердорастворной схеме за счет насыщения ни-
келя Cr и N. Рассчитали, что при азотировании в течение 36 часов при 950 °С (азотный 
потенциал 75 %) нитридное упрочнение на поверхности уступает твердорастворному: 
пределы текучести соотносятся, как 1200 и 1050 МПа. Таким образом статическая проч-
ность сплава после азотирования увеличивается примерно вдвое.  

После азотирования также возрастает длительная прочность нихрома. Ползучесть 
оценивали по установившейся скорости деформации, замедление которой по двум меха-
низмам: 1) перерезания или огибания дислокациями некогерентных частиц нитрида хрома 
(по методике [2]); 2) вследствие взаимодействия дислокаций с парами атомов N и Cr в 
твердом растворе (по методике [3, 4]). По результатам расчетов достигнуто удовлетвори-
тельное совпадение с экспериментальными результатами [1]: после азотирования расчет-
ная скорость ползучести снизилась примерно в 2-3 раза. 

 
1. Петрова Л.Г. Моделирование процессов внутреннего азотирования жаропрочных сталей и 

сплавов. Дисс. … докт. техн. наук. М., МАДИ: 2001. 402 с. 
2. Пуарье Ж.-П. Ползучесть кристаллов: Пер. с англ. М., Мир: 1988. 287 с.  
3. Hara K., Endo T. Numerical approach to the IS effect in ferritic heat-resisting steels //Materials 

Science and Engineering: A. – 1997. – Т. 234. – С. 234-236. 
4. Yoshinaga H., Morozumi S. The solute atmosphere round a moving dislocation and its dragging 

stress //Philosophical Magazine. – 1971. – Т. 23. – №. 186. – С. 1367-1385. 
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Ударно-волновое воздействие  оказывает значительное влияние на структуру и свой-
ства металлов и сплавов [1]. Такая деформация имеет место, в частности, при использова-
нии пневматических ствольных установок, при воздействии на кристаллы лазерными им-
пульсами высокой мощности, при использовании метода динамического канального угло-
вого прессования [2-5]. В ходе этих процессов скорость пластической деформации  дости-
гает значений 103–107с-1, а изменение механических свойств кристаллов  определяется 
главным образом движением дислокаций и их взаимодействием с элементарными  возбу-
ждениями кристалла и потенциальными барьерами, создаваемыми различными дефектами 
структуры 

  Зоны Гинье-Престона, образующиеся при искусственном или естественном старе-
нии сплавов, играют важную роль в процессе пластической деформации. При определен-
ных условиях сила динамического торможения дислокаций зонами Гинье-Престона при-
обретает характер сухого трения. В работе получено аналитическое выражение вклада 
этих зон в величину динамического предела текучести. Численные оценки показывают, 
что этот вклад может составлять десятки процентов. При определенных значениях кон-
центрации точечных дефектов и плотности подвижных дислокаций зоны Гинье-Престона 
могут стать причиной неоднородности  пластической деформации, проявляющейся в по-
явлении деформационных полос.  

Коллективное воздействие точечных дефектов на краевую дислокацию приводит к пе-
рестройке спектра дислокационных колебаний, а именно к появлению щели в дислокаци-
онном спектре [6-9]. Изменение спектра влияет на характер динамического торможения 
дислокации другими дефектами, в частности зонами Гинье-Престона, в результате чего 
торможение этими зонами приобретает характер сухого трения. Для возникновения эф-
фекта сухого трения необходимо выполнение двух условий: в спектре дислокационных 
колебаний должна возникнуть щель и скорость дислокации должна быть ниже некоторого 
критического значения. 

Проведенный анализ показывает, что при высокоскоростной деформации зоны Гинье-
Престона способны оказывать существенное влияние на процесс пластической деформа-
ции твердых растворов. 
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C целью установить природу и механизмы прерывистой текучести в субмикрокри-

сталлических (СМК) Al–Mg–Mn сплавах и выяснить взаимосвязь между особенностями 
их мезо- и микроструктуры и механическим поведением проведены эксперименты на ква-
зистатическое растяжение в широком диапазоне скорости деформации плоских образцов 
из алюминиевого сплава A5083. Для получения образцов, имеющих структуру с размером 
зерна 500–600 нм, применен уникальный метод динамического канально-углового прессо-
вания (ДКУП), в котором сочетается деформация простым сдвигом с воздействием удар-
ными волнами. 

В процессе статического растяжения деформацию на поверхности плоского образца 
регистрировали с помощью системы StrainMaster на основе метода корреляции цифровых 
изображений. Одновременно с этим кинетику процесса деформации исследовали с приме-
нением метода инфракрасной томографии. Температуру на поверхности образцов регист-
рировали инфракрасной камерой FLIR SC5000. 

В результате обработки экспериментальных данных получены деформационные 
кривые при растяжении с разной скоростью деформации. Установлен диапазон скорости 
деформации СМК алюминиевого сплава А5083, в котором на диаграммах “напряжение – 
деформация” выявляются зубцы прерывистой текучести.  

Определены пространственные параметры локализации пластической деформации в 
СМК сплаве при прерывистой текучести. Построены поля продольной деформации и поля 
температуры на поверхности образца в различные моменты времени испытания в зависи-
мости от скорости деформации. 

 
Данная работа выполнена в рамках государственного задания по теме «Структу-

ра» №0120146333 при поддержке РФФИ (проект 15-02-03225). 
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Цель работы – исследование поведения субмикрокристаллических (СМК) алюми-

ниевых сплавов при ударно-волновом воздействии, и определение особенности структу-
рообразования и сопротивления динамическому деформированию промышленного Al–
Mg–Mn сплава (А5083) в результате динамического канально-углового прессования 
(ДКУП) и последующего ударно-волнового сжатия. 
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Подробно изучена структура образцов с размером зерна 500–600 нм, полученных 
при разных условиях ДКУП, определены такие характеристики структуры как соотноше-
ние малоугловых и большеугловых границ, плотность дислокаций, уровень микронапря-
жений, текстура, твёрдость. Динамические механические свойства и откольные явления 
исследованы при ударном сжатии образцов плоской алюминиевой пластиной толщиной 
0.4 мм, разогнанной до скорости 620 м/с.  Эксперименты по ударному сжатию показали, 
что характеристики упруго-пластического перехода (предел упругости Гюгонио и предел 
текучести) СМК алюминиевого сплава А5083, полученного ДКУП, выше, чем у крупно-
кристаллического аналога. Установлено, что размер зерна и тип формируемой при ДКУП 
СМК структуры влияет на динамические характеристики. Максимальное значение σHEL 
достигается при формировании смешанной СМК структуры со средним размером кри-
сталлитов 400 нм.  Измеренные критические разрушающие напряжения при отколе σsp 
исследуемого сплава в субмикросекундном диапазоне нагрузок практически не зависят от 
исходной структуры материала и составляют 150 ГПа.  

Для исследования эволюции СМК структуры сплава при ударном сжатии были вы-
полнены специальные эксперименты с сохранением образцов. Для выполнения условий 
откольного разрушения и сохранения структуры образца после него без дополнительного 
деформирования последний тормозился практически до полной остановки в толстом (око-
ло 1 м) слое свежего снега, который в данных экспериментах играл роль мягкой среды с 
очень низким динамическим импедансом. Тонкую структуру сохраненных СМК образцов 
исследовали в трех сечениях – у поверхности нагружения, в области разрушения и у сво-
бодной поверхности с помощью просвечивающего электронного микроскопа. Показано, 
что основным упрочняющим механизмом при ударном сжатии является скольжение дис-
локаций. По данным ПЭМ и РСА количество дислокаций в материале увеличивается по 
мере приближения к поверхности разрушения и снижается на свободной поверхности об-
разца. 

 
Данная работа выполнена в рамках государственного задания по теме «Структу-

ра» №0120146333 и при финансовой  поддержке РФФИ (проект 15-02-03225). 
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Многочисленные экспериментальные данные свидетельствуют о том, что взаимо-
действие большеугловых границ зерен с дефектами кристаллической решетки приводит к 
изменению их кинетических характеристик (миграционной подвижности, диффузионной 
проницаемости, скорости зернограничного проскальзывания). Аномально высокие диф-
фузионные свойства границ зерен обнаружены в субмикрокристаллических (СМК) мате-
риалах, полученных методами интенсивной пластической деформации. Согласно совре-
менным представлениям наблюдаемое в СМК материалах ускорение диффузии и контро-
лируемых ею деформационных процессов (таких, например, как ползучесть и сверхпла-
стичность) является следствием формирующегося в ходе пластической деформации не-
равновесного состояния границ зерен, в качестве количественной характеристики которой 
предложено рассматривать величину избыточного относительного объема границ зерен.  
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В настоящей работе проведен анализ микромеханизмов, определяющих изменение 
величины неравновесного избыточного объема границ зерен в процессе пластической де-
формации. Рассмотрена кинетика изменения степени неравновесности границ зерен в 
процессе пластической деформации за счет: попадания в границы деформационных ва-
кансий из объема зерна; аннигиляции дислокаций и реакций между дислокациями в гра-
ницах зерен; генерации неравновесных вакансий в границ зерен при совместно протека-
нии внутризеренного дислокационного скольжения и зернограничного проскальзывания.  

Показано, что кратковременный низкотемпературный отжиг СМК материала может 
приводить не к уменьшению, а к увеличению степени неравновесности границ зерен. Это 
возможно за счет протекания процесса "растворения" расположенных вдоль стыков гра-
ниц нанопор, сопровождающегося впрыском неравновесных вакансий и их последующей 
делокализацией в атомно-неупорядоченной структуре обычных границ зерен. Исследова-
но влияние предварительного низкотемпературного отжига на ползучесть субмикрокри-
сталлического алюминиевого сплава 1570 полученного методом интенсивной пластиче-
ской деформации. Установлено, что при увеличении времени отжига скорость ползучести 
увеличивается, однако, длительный отжиг в течение 4 часов приводит к тому, что она ста-
новится близкой к скорости ползучести сплава не подвергавшегося предварительному 
отжигу. В качестве возможной причины эффекта ускорения ползучести сплава после 
предварительного отжига рассматривается увеличение неравновесного избыточного объ-
ема границ зерен в результате растворения зернограничных нанопор в процессе отжига, 
приводящего к увеличению скорости зернограничной диффузии и скорости проскальзы-
вания по границам зерен. 
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Технический сплав Ti–0.2Pd (Grade 7) обладает редким и важным свойством для ис-
пользования изделий из него в агрессивных средах: коррозионной стойкостью как в окис-
лительных, так и в неокислительных средах. Это связано с тем, что добавка палладия в 
технический титан, практически не изменяя его механические свойства, существенно 
смещает его электродный потенциал в положительную сторону, способствуя тем самым 
пассивации его поверхности. Однако механические свойства этого сплава остаются на 
сравнительно невысоком уровне. 

В ряде работ показано, что механические свойства  технического титана можно су-
щественно увеличить измельчением его зёренной структуры методами интенсивной пла-
стической деформации, однако заметно увеличить коррозионные свойства не удаётся. 
Цель данной работы – повысить механические свойства сплава Ti–0.2Pd с помощью рав-
ноканально-углового прессования (РКУП), сохранив при этом высокие коррозионные 
свойства сплава.  

На данном этапе работы проведено исследование измельчения исходной зёренной 
структуры сплава Ti–0.2Pd после РКУП. РКУП проведено в ФТИ НАН Беларуси. Количе-
ство проходов составило четыре по маршруту 4В, угол между каналами 900, температура 
прессования 648 К. Исследование микроструктуры выполнено методами металлографии, 
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растровой электронной микроскопии и просвечивающей электронной микроскопии. Пока-
зано, что РКУП эффективно измельчает микроструктуру сплава Ti-0.2Pd Средний размер 
зёрен/субзёрен составляет ~300 нм, форма зерен близка к равноосной. На микромасштаб-
ном уровне наблюдается развитая дислокационная субструктура. Распределение Pd не 
является однородным – в матрице содержание Pd составляет 0,1 ат.% , однако встречают-
ся локальные области с содержанием Pd в три-четыре раза выше, чем в матрице. Проведе-
но сравнение с микроструктурой ВТ1-0 после РКУП, проведённого в идентичных услови-
ях. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант № 16-58-00143) иссле-

дование микроструктуры ВТ1-0 выполнено в рамках программы Президиума РАН № 35, 
проект № 0367-2015-0023. 
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Величина линейного натяжения дислокации, является важнейшей характеристикой, 

которая определяет упругое поведение дислокаций и их взаимодействие с другими дефек-
тами, а, следовательно, механические и другие свойства кристаллических материалов. 
Определение линейного натяжения дислокации представляет собой непростую экспери-
ментальную задачу. Нами предложен метод оценки линейного натяжения закрепленной на 
концах дислокации, использующий поперечные составляющие траекторий теплового 
движения связанных с ней нановключений.  

Тепловое движение нановключений, связанных с закрепленной дислокацией, пред-
ставляет собой хаотические осцилляции вблизи линии дислокации. Это вызвано их оттал-
киванием от закрепленных концов дислокации и друг от друга (если включений несколь-
ко), что обусловлено упругостью дислокации [1-3]. Ранее нами было показано [2], что 
средняя силовая постоянная, определяющая поперечные осцилляции включения на закре-
пленной дислокации определяется линейным натяжением и длиной закрепленного дисло-
кационного сегмента, что дает возможность экспериментального определения ее линейно-
го натяжения. 

 Предложенный метод реализован на основе траекторий теплового движения двух, 
связанных с одной закрепленной на концах дислокацией, включений жидкого свинца 
диаметром 15нм и 14 нм при 447оС в сплаве Al – 0.65 ат. % Pb, которые были получены с 
помощью in-situ ПЭМ-наблюдений, в [4]. Полученная экспериментальная оценка  
3.9·10-10 Дж/м согласуется с теоретической оценкой. 
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ВЛИЯНИЕ ХОЛОДНОЙ ДЕФОРМАЦИИ НА ПРОЧНОСТЬ ПСЕВДО-β  

ТИТАНОВЫХ СПЛАВОВ ПОСЛЕ ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНОГО ОТЖИГА 
 

Гребеньщиков А.С., Ледер М.О., Волков А.В., Русаков К.А. 
 

ПАО «Корпорация ВСМПО-АВИСМА», Верхняя Салда, Россия,  
sosnovsky@vsmpo.ru 

 
Задача повышения удельной прочности конструкционных материалов является од-

ной из ключевых в широких областях техники. Титановые сплавы благодаря низкой плот-
ности обладают существенным потенциалом для увеличения удельной прочности 

Повышение прочности псевдо-бета титановых сплавов возможно благодаря увели-
чению дисперсности распада метастабильной бета-фазы при старении. Одним из путей 
увеличения дисперсности распада является уменьшение температуры старения. Однако 
низкая температура старения, во-первых, замедляет кинетику распада, во-вторых может 
привести к охрупчиванию материала за счёт выделения омега-фазы или низкотемператур-
ной альфа- фазы с ромбическими искажениями решетки. Альтернативным путем повыше-
ния дисперсности распада является повышенная плотность дефектов кристаллического 
строения, которые являются местами зарождения частиц вторичной альфа фазы при ста-
рении.  

В настоящей работе произведено исследование структуры и механических свойств 
холоднодеформированной проволоки из сплавов VST55531 и VST3553 после высокотем-
пературного нагрева в α+β области и последующего старения. Исследование состояния 
материала проводилось методом дифракции обратно-рассеянных электронов.  

Показано, что применение холодной деформации позволяет добиться повышенной 
дисперсности продуктов распада метастабильной бета-фазы при старении даже после вы-
сокотемпературного нагрева на температуру Тпп-30°С. И как следствие значительно по-
высить прочность при удовлетворительной пластичности по сравнению с горячедеформи-
рованным материалом.  

 
 

РАЗРУШЕНИЕ ПО ГРАНИЦАМ РАЗДЕЛА И КЛАСТЕРАМ ЧАСТИЦ  
В СТАЛЯХ И СПЛАВАХ 

 
Кудря А.В., Соколовская Э.А. 

 
НИТУ «МИСиС», Москва, РФ,  

AVkudrya@misis.ru 
 

Разрушение –- сложное взаимодействие дефектов с неоднородной структурой мате-
риала. Возможны два элементарных способа образования новых поверхностей в кристал-
лической решётке – скол и скольжение вдоль некоторой плоскости – пластический сдвиг 
(срез). 

Отличие от хрупкого разрушения только в величине пластической деформации – на 
2–3 порядка и более. Образующиеся около включений поры (либо вследствие скалывания 
частиц, либо скола по поверхности раздела фаз) вытягиваются. Установлено, что два ме-
ханизма слияния смежных пор: разрушение перемычек отрывом со вторичными микроям-
ками на перемычке и срезом (без микроямок) определяют различие в энергоёмкости вяз-
кого разрушения. Сопротивляемость разрушению контролируют также пластичность мат-
рицы и геометрия включений, в т.ч. неравномерность размещения в объёме металла. По-
казано, что для оценки различий между кластерами ямок эффективна статистика полиэд-



179 
 

ров Вороного (2D-изображений изломов) и измерение 3D-микрогеометрии рельефа изло-
мов. 

Кластеры микронных частиц, выделяющихся при охлаждении по границам перегре-
того зерна аустенита - причина образования грубых зернограничных фасеток с микровяз-
ким строением поверхности. Такой аномалии вязкого излома сопутствует отслой по гра-
нице раздела феррит-цементит в верхнем бейните при низких температурах испытания.   

Образование моноатомных плёнок примесей V группы по границам зерна аустенита 
приводит к приводят к преждевременному вскрытию зернограничных фасеток. Различие в 
морфологии зернограничного излома: рассеянные в плоскости излома одиночные фасет-
ки, их кластеры, цепочки (следствие ликвации) – причина неоднородности хладноломко-
сти. 

В твердых сплавах развитая неоднородность структур также нашла свое отражение в 
изломе. Отсюда различия в износостойкости материалов и их склонности к разрушению.  

В целом, понимание механизмов деформации и разрушения неоднородных структур 
важно при выборе объективных управленческих решений с целью повышения однородно-
сти качества разнообразных материалов.   

 
Работа выполнена в рамках Соглашения № 14.578.21.0129 о предоставлении субси-

дии для финансового обеспечения (возмещения) затрат, связанных с выполнением ПНИЭР 
по теме: «Разработка импортозамещающих твердых сплавов с повышенными износными 
и технологическими характеристиками для упрочнения быстроизнашиваемых деталей 
сельхозмашин, эксплуатирующихся в абразивной среде» 
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В рамках модели Де-Дане [1]  мы расписали выражения для расчетов упругих 

постоянных металлов с плотноупакованной гексагональной структурой в виде:  
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где входят радиальные  и тангенциальные   силовые 
постоянные межатомного взаимодействия на i-й координационной сфере с радиусом ri,  
V(r) – потенциал межатомного парного взаимодействия, которое можно рассчитать 
методом псевдопотенциала. По предложенным формулам с использованием модельного 
потенциала переходных металлов Анималу [2] мы рассчитали упругие постоянные  Mg, Zr 
и Ti, значения которых удовлетворительно соглауются с экспериментальными данными.  
 
1. De Launay J.  Solid State Physics. 1956.V.2.  P.219-303.  
2. Animalu A.O.E. Phys.Rev. 1973.V. 8 (8). P. 3542-3554.    

 
 
 

ФАЗЫ ЮМ-РОЗЕРИ В ЩЕЛОЧНЫХ МЕТАЛЛАХ ПРИ ВЫСОКОМ ДАВЛЕНИИ: 
СТРУКТУРНЫЕ И ЭЛЕКТРОННЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ 

 
Дегтярева В.Ф. 

 
Институт физики твердого тела РАН, Черноголовка, Московская область, Россия 
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Устойчивость фаз Юм-Розери определяется числом валентных электронов на атом 
(электронной концентрацией) при выигрыше энергии зонного вклада вследствие близости 
плоскостей зоны Бриллюэна и поверхности Ферми. Это правило, установленное для клас-
сических фаз Юм-Розери (сплавы Cu–Zn), находит применение для понимания устойчиво-
сти широкого круга материалов: сложных интерметаллидов, аморфных сплавов, квазик-
ристаллов и их аппроксимантов, несоразмерных и модулированных фаз. Представляет 
интерес рассмотреть, как работает это правило для щелочных металлов при сильном сжа-
тии.   

Элементы I группы Периодической таблицы являются модельными «простыми» ме-
таллами с одним валентным s электроном и образуют ОЦК структуру при нормальном 
давлении. При повышении давления происходит переход ОЦК -ГЦК, и при более сильном 
сжатии получен длинный ряд превращений в структуры с понижением симметрии, ком-
пактности упаковки и координационного числа [1-3].   Самый легкий щелочной металл Li 
в диапазоне давлений до 130 ГПа образует структуры hR1, cI16, oC88, oC40, oC24 c воз-
никновением сверхпроводимости и изменением электросопротивления [4,5].  Для более 
тяжелых щелочных металлов (Na, K, Rb) в ряду сложных структур (oP8, tI4, oC16) проис-
ходит образование несоразмерных host-guest структур. 

Важный вклад структурной энергии связан с валентными электронами, энергетиче-
ский вклад которых понижается при условии близости уровня Ферми и плоскостей зоны 
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Бриллюэна [3,6]. Значение этого вклада усиливается с уменьшением объема, что приводит 
к образованию под давлением низкосимметричных структур со сложной конфигурацией 
зоны Бриллюэна. Степень заполнения зоны Бриллюэна электронными состояниями (объ-
ем сферы Ферми) определяет физические свойства фазы. Необходимым условием для по-
нимания сложных структур щелочных металлов при сжатии более 0.4 следует принять 
перекрытие электронных уровней остова и валентной зоны и увеличение числа валентных 
электронов в сильно сжатых щелочных металлах [7,8]. 

 
1. McMahon M.I., Nelmes R. J., Chem. Soc. Rev. 35, 943, 2006 
2. Degtyareva O., High Press. Res. 30, 343, 2010 
3. Дегтярева В.Ф., УФН, 174, 383, 2006 [Phys. Usp. 49, 369, 2006]  
4. Guillaume C.L., Gregoryanz E., Degtyareva O. et al. Nature Phys. 6, 211, 2011 
5. Matsuoka T. et al., Phys. Rev. B 89, 144103, 2014 
6. Degtyareva V.F., Smirnova I.S., Z. Kristallogr., 222, 718, 2007 
7. Degtyareva V.F., O. Degtyareva, New J. Phys. 11, 063037, 2009  
8. Degtyareva V.F., Solid State Sci. 36, 62, 2014 
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Головин С.А. 
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sweta.novosvetloffa@yandex.ru 
 

Титановые сплавы широко используются в медицине благодаря своим сравнительно 
низким значениям модуля упругости, высокой коррозионной стойкости и биосовместимо-
сти. В последнее время в имплантологии рассматривают сплавы на основе Ti-Nb, легиро-
ванные, в частности, танталом или цирконием. 

Для исследования использовались деформированные проволочные образцы квадрат-
ного сечения из сплава Ti–22Nb–6Ta (% ат.) и Ti–22Nb–6Zr (% ат.). Размеры образцов и 
режимы термической обработки приведены в таблице 1. 

 
Таблица 1. Термическая обработка и размеры исследуемых образцов 

 
Размеры, мм Образец Предварительная 

деформация, е 
Термическая 
обработка l b a 

Ti–22Nb–6Ta 0,3 Отжиг 750 °С, 0,5ч 51 1,48 1,36 
Ti–22Nb–6Zr 0,3 Отжиг 750 °С, 0,5ч 57,5 1,5 1,45 

 
Измерение температурных зависимостей внутреннего трения (ТЗВТ) и резонансной 

частоты проводили методом свободнозатухающих крутильных колебаний, реализуемом 
на горизонтальном обратном крутильном маятнике. Условия измерения представлены в 
таблице 2. 

 
Таблица 2. Условия измерения исследуемых образцов 

 
Образец Температурный 

диапазон 
Амплитуда де-
формации 

Частота Скорость изменения 
температуры 

Ti–22Nb–6Ta –120…600 °С (3,2…6,7)·10–5 1–3 Гц 2–4 °С 
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Ti–22Nb–6Zr –120…600 °С (3,3…5,5)·10–6 1,5–4 Гц 2–4 °С 
 

Анализируя полученные данные, в ТЗВТ и ТЗf2 можно выделить четыре темпера-
турные области: 

1) Низкотемпературная область (–120…50 °С). Наблюдается характерное изменение 
упругих характеристик – “провал” f2. Такой эффект сопровождает МП, имеющее черты 
фазового перехода второго рода. Отсутствие ярко выраженного пика ВТ косвенно свиде-
тельствует о малой подвижности межфазных границ. 

2) Область средних температур (50…300 °С). Обнаружен ассиметричный максимум 
ВТ. Наиболее вероятной природой неупругого эффекта в данном диапазоне температур 
является совокупность Снуковских релаксаций Ti–O, Nb–O, Ta–O, Zr–O, Nb–O–O и Ti–O–
O, обусловленных изменением положения атомов кислорода в междоузлиях ОЦК кри-
сталлической решетки в поле приложенных напряжений. 

3) Высокотемпературная область (300…520 °С). Наблюдается экстремальное повы-
шение упругих констант при нагреве. Подобное повышение модуля упругости может быть 
связано с зарождением изотермической ω–фазы, которая, как известно, увеличивает зна-
чения твердости и модуля упругости. 

4) Высокотемпературная зернограничная область (520…600 °С). 
 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (проект №16-43-710688 р_а) 
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Результаты исследований свойств (см., напр., [1]) сплавов Гейслера Co2YAl (где Y – 

переходные 3d-элементы) показывают, что они являются зонными ферромагнетиками. 
Если данные сплавы упорядочиваются в структуре L21, то, как правило, они относятся к 
классу полуметаллических ферромагнетиков (ПМФ) – перспективных материалов для 
применения в области спинтроники. Особенностью ПМФ является наличие запрещенной 
зоны для электронов со спином вниз и ее отсутствие для электронов со спином вверх. 

В данной работе проведены исследования намагниченности от магнитного поля 
М(Н) сплавов Co2YAl (Y=Ti, V, Cr, Mn, Fe, Ni) в полях Н ≤ 70 kOe при Т = 4.2 K и от тем-
пературы М(Т) в сильном магнитном поле Н = 50 kOe при 2<Т<1100 K. 

Исследованные сплавы Co2YAl (Y=Ti, V, Cr, Mn, Fe, Ni) были выплавлены в индук-
ционной печи в атмосфере очищенного аргона, а затем отожжены в течение 48 часов при 
800 K в атмосфере аргона с последующим охлаждением до комнатной температуры со 
скоростью около 100 K/hour. Для всех изученных сплавов отклонения от стехиометриче-
ского состава являются незначительными и практически все полученные сплавы имеют 
однофазное упорядочение в структуре L21. Исключение составлял сплав Co2NiAl, в кото-
ром наблюдались некоторые отклонения от стехиометрического состава и присутствие 
зародышей В2-фазы. 

Полевые зависимости намагниченности М(Н) всех образцов при Н ≥ 20 kOe прибли-
жаются к насыщению. В области температур Т < ТС, где высокополевая намагниченность 
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М ≈ МS, величина М2 пропорциональна (Т/ТС)2, что согласуется с моделью Стонера [2]. 
Вычисленные и теоретические значения моментов насыщения µ0 и µteor для всех рассмат-
риваемых сплавов близки друг к другу. В зависимости от числа валентных электронов z 
изменение величины µ0 в целом коррелирует с поведением ТС(z). Величина восприимчи-
вости парапроцесса немонотонно понижается с ростом z, что связывается с особенностями 
их зонной структуры. 

Таким образом, проведенные исследования показывают, что в пределе сильных маг-
нитных полей (Н ≥ 20 kOe) намагниченность сплавов Гейслера Co2YAl (где Y = Ti, V, Cr, 
Mn, Fe, Ni) описывается в рамках приближения Стонера [2]. При этом величины намагни-
ченности насыщения и температуры Кюри имеют максимальные значения в середине 3d-
периода Периодической таблицы элементов. Восприимчивость парапроцесса немонотон-
но понижается с ростом z. Все это подтверждает зонную природу ферромагнетизма иссле-
дованных сплавов. 

 
Работа выполнена в рамках государственного задания ФАНО России (тема «Спин», 

№ 01201463330) при частичной поддержке Комплексной программы УрО РАН (проект № 
15-17-2-12), РФФИ (проект № 15-02-06686), научной школы НШ-1540.2014.2 и Прави-
тельства Российской федерации (контракт № 02.A03.21.0006). 
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We have grown single crystalline Ag nanowhiskers on an inert substrate covered by a thin 
layer of carbon employing a molecular beam epitaxy deposition technique [1]. Subsequent depo-
sition of Au or Co resulted in single crystalline core-shell Ag-Au or Ag-Co nanowhiskers sepa-
rated by a nanocrystalline thin Au or Co film. Annealing of the Ag-Au core-shell nanowhiskers 
at the temperature of 170 °C resulted in their partial hollowing and formation of Au nanotubes. 
For the formation of Co nanotubes, the annealing temperature had to be raised to 350 °C. We 
found that the hollowing process is accompanied by Ag enrichment in the thin Au film in the 
vicinity of the nanowhisker, and by the increase in grain size in the film with increasing distance 
from the nanowhisker root. The Ag enrichment on the surface of the Au film, and at the Au-
carbon interface in the vicinity of the nanowhisker were identified with the aid of analytical 
transmission electron microscopy. We proposed a kinetic model of hollowing based on the com-
petition between the energy decrease driving the hollowing process (formation of Au-Ag solid 
solution in the grain boundaries), and the energy increase associated with the creation of new 
surfaces. The model predicted an inverse dependence of the hollowing rate on the inner radius of 
the nanowhiskers, in good agreement with the experimental data.  
 
1. S. Baylan, G. Richter, M. Beregovsky, D. Amram, E. Rabkin, The kinetics of hollowing of Ag-Au 

core-shell nanowhiskers controlled by short-circuit diffusion, Acta mater. 82 (2015) 145-154 
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В качестве объектов исследований выступали чистый Al (А99), сплавы Al–Mg (Al–
1Mg, Al–3Mg, Al–5Mg) и сплавы Al–Zn (Al–1Zn, Al–3Zn, Al–5Zn), полученные литьем с 
последующей деформацией прокаткой (степень деформации 95%). 

Получены зависимости микротвердости, среднего размера зерна и объемной доли 
рекристаллизованной структуры от температуры отжига, на основании анализа которых 
определялась температура начала и окончания рекристаллизации. Установлено, что леги-
рование алюминия магнием (до 5%) приводит к повышению температуры начала рекри-
сталлизации (ТНР) от 2500С до 3000С-3500С. Легирование алюминия цинком (до 5%) при-
водит к уменьшению ТНР от 2500С до 2000С. 

На стадии собирательной рекристаллизации, на основании анализа зависимости 
микротвердости от среднего размера зерна, определялась величина коэффициента Холла-
Петча (KHP). Показано, что введение магния не приводит к существенному изменению 
коэффициента Холла-Петча, величина которого составляет 0.16–0.34 МПам1/2. Введение 
цинка в алюминий приводит к повышению величины KHP от 0.23 МПам1/2 до 1.29 
МПам1/2. Показано, что повышение KHP в сплавах Al–Zn связано с выделением частиц 
второй фазы, располагающихся по границам зерен. 

Для анализа влияния легирующих элементов на диффузионные свойства границ зе-
рен проводился расчет величины энергии активации собирательной рекристаллизации QR. 
Установлено, что повышение концентрации магния в алюминии от 0% до 5% приводит к 
увеличению энергии активации QR от 10.4 kTm до 16.7 kTm, а повышение концентрации 
цинка от 0% до 5% приводит к уменьшению энергии активации QR от 10.4 kTm до 8.3 kTm. 

Для объяснения полученных результатов использованы подходы теории неравно-
весных границ зерен в металлах, в рамках которой показано, что энергия активации зерно-
граничной диффузии Qb зависит не только от концентрации легирующих элементов, но и 
от соотношения радиусов атома кристаллической решетки и атома легирующего элемен-
та. Показано, что магний, атомный радиус которого (rMg = 0.160 Å) больше атомного ра-
диуса алюминия (rAl = 0.143 Å), приводит к увеличению энергии активации Qb, а цинк (rZn 

= 0.138 Å) – к уменьшению Qb. 
Установлено, что увеличение содержания цинка в алюминии приводит к повыше-

нию скорости как общей, так и межкристаллитной коррозии (МКК), в то время как увели-
чение концентрации магния приводит к уменьшению скорости общей коррозии и практи-
чески не изменяет склонность сплава к МКК. Показано, что различный тип коррозионного 
поведения сплавов Al–Mg и Al–Zn обусловлен различным характером влияния Mg и Zn на 
электрохимические свойств границ зерен. 

Показано, что деформация прокаткой приводит к незначительному повышению ско-
рости коррозии сплавов Al–Mg, обусловленному накоплению дефектов на границах зерен 
сплава. В процессе рекристаллизационного отжига, приводящего к уменьшению твердо-
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сти, наблюдается повышение скорости коррозии, связанное с развитием первичной рекри-
сталлизации. При дальнейшем повышении температуры отжига вновь наблюдается 
уменьшение скорости коррозии. 

 
Работа выполнена при поддержке РФФИ (грант №15-03-08969) и Минобрнауки РФ. 
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В работе обсуждается влияние размера зерна и уровня неравновесности границ зерен 

на механические свойства субмикрокристаллических (СМК) металлов и сплавов, полу-
ченных методом РКУ-прессования. В качестве параметров, оказывающих наиболее суще-
ственное влияние на уровень неравновесности границ зерен, рассматривается влияние 
температуры интенсивной пластической деформации. 

Предложена модель, позволяющая объяснить влияние температуры РКУ-
прессования на диффузионные свойства границ зерен СМК металлов и сплавов. Показано, 
что повышение температуры РКУ-прессования приводит в УМЗ металлах к увеличению 
энергии активации зернограничной диффузии от значений 3–5 kTm, соответствующих 
диффузионным параметрам неравновесных границ зерен, до значений 8–10 kTm, соответ-
ствующих диффузионным параметрам равновесных границ. Установлено, что характер 
зависимости энергии активации зернограничной диффузии от температуры РКУ-
прессования определяется кинетикой протекания конкурирующих процессов накопления 
дефектов на границах зерен и их диффузионной аккомодации. 

Показано, что температура РКУ-прессования оказывает существенное влияние на 
механические свойства и параметры соотношения Холла-Петча в СМК металлах – велич-
ну предела текучести т, предела макроупругости о и коэффициент зернограничного уп-
рочнения KHP в соотношении Холла-Петча ( dK HPт /o  ). Эффект уменьшения KHP 

в материалах с размером зерна 0.3–1 мкм является неожиданным результатом, т.к. тради-
ционно предполагается, что в СМК материалах, вследствие высокой плотности внесенных 
в границы зерен дефектов, «сопротивление» границ зерен пластической деформации 
должно существенно увеличиваться. 

Установлено, что в СМК металлах полученных методом РКУП при комнатной тем-
пературе наблюдаются более высокие значения о и более низкие значения KHP, чем в 
обычных крупнокристаллических металлах. В случае повышения температуры РКУП на-
блюдается одновременное уменьшение предела макроупругости о и повышение коэффи-
циента Холла-Петча (KHP). При этом следует отметить, что значения Keff в СМК материа-
лах все равно остаются меньше значений K0, характерных для крупнокристаллического 
металла. Обобщение полученных экспериментальных результатов показывает, что темпе-
ратура РКУП, при которой наблюдается заметное повышение коэффициента Keff составля-
ет ~0.42–0.47Tm, а величина среднего размера зерна, при котором наблюдается увеличение 
Keff составляет ~1 мкм. 
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Для объяснения полученных результатов предложена модель расчета параметров со-
отношения Холла-Петча для СМК металлов, в основе которой лежит предположение о 
том, что основной вклад в напряжение течения в СМК металлах связан с дальнодейст-
вующими полями внутренних напряжений, создаваемых распределенными на границах 
зерен дефектами, возникающими в процессе РКУ-прессования. Получены выражения, 
позволяющие рассчитать зависимость параметров соотношения Холла-Петча от темпера-
туры и скорости РКУ-прессования. Показано соответствие результатов теоретических 
расчетов с экспериментальными данными. 

 
Работа выполнена при поддержке РФФИ (грант №15-08-09298) и Минобрнауки РФ. 
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В качестве исходных материалов были использованы нанопорошки на основе карби-

да вольфрама с различным начальным размером частиц (R0) и объемной долей (f) частиц 
монокарбида WC, полученные методом плазмохимического синтеза и последующего вос-
становительного отжига. Полученные нанопорошки состояли из смеси W2C, β-WC (WC1-

x), W и -WC с преобладанием фазы -WC. 
Электроимпульсное плазменное спекание (ЭИПС) осуществлялось на установке 

«Dr.Sinter model SPS-625» в интервале температур от 1400 до 1950 C со скоростью нагре-
ва (V) от 25 до 2400 C/мин в вакууме. При помощи дилатометра, входящего в комплект 
установки, определялась зависимость скорости усадки нанопорошков от температуры на-
грева. При помощи дилатометра определялась зависимость усадки нанопорошков от тем-
пературы нагрева L(T). Для анализа кинетики спекания зависимости L(T) преобразовыва-
лись в графики уплотнения /th – T, где th – теоретическая плотность. Энергия активации 
спекания определялась по углу наклона зависимости ln(ln[(/th)/(1 – /th)]) – Tm/T, где Tm 
= 3143 K – температура плавления монокарбида вольфрама, th = 15.77 г/см3 – теоретиче-
ская плотность монокарбида вольфрама -WC. 

Показано, что при ЭИПС нанопорошков карбида вольфрама, содержащих частицы 
нестехиометрической фазы (W2C, β-WC (WC1-x), W) наблюдался аномальный рост зерен. 

В работе обнаружена необычная зависимость размера аномального зерна от объем-
ной доли нестехиометрической фазы. Установлено, что уменьшение объемной доли не-
стехиометрической фазы в исходной нанопорошковой композиции от 16.5% до 0.3% при-
водит к увеличению среднего размера аномально крупных зерен от 3 до 17 мкм. Исследо-
вания структуры образцов, спеченных из нанопорошков монокарбида вольфрама -WC 
показывают, что в этих материалах наблюдается нормальный рост зерен и имеет место 
мономодальное распределение зерен по размерам, хотя колокол этого распределения до-
вольно широк. Средний размер зерна для образцов, спеченных при температурах 1400 и 
1800C, составляет 90 нм и 350 нм, соответственно. 



187 
 

Показано, что при ЭИПС карбида вольфрама наблюдается два типа поведения – 
«быстрое» спекание с аномально низкими значениями энергии активации и «медленное» 
спекание, когда энергия активации зернограничной диффузии соответствует обычным 
значениям диффузии 14C в карбиде вольфрама. Отмечено, что указанные два типа поведе-
ния наблюдаются в материалах, которые после спекания имеют существенно различную 
структуру – в материалах первой группы наблюдается аномальный рост зерен, а в образ-
цах второй группы формируется однородная ультрамелкозернистая структура. 

Предложена модель эволюции структуры нанопорошковых композиций при ЭИПС, 
позволяющая объяснить наблюдаемые закономерности, в том числе – возможность низко-
температурного спекания нанопорошков карбида вольфрама в условиях высокоскоростно-
го нагрева в условиях нормального и аномального роста. 

 
Работа выполнена при поддержке РФФИ (грант №15-33-21007-мол_вед_а) и Ми-
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В качестве объектов исследования выступали сплавы 95W–3.5Ni–1.5Fe и 90W–
7.5Ni–2.0Fe–0.5Co. Порошки получали путем высокоэнергетической механоактивации 
(ВМА) исходных крупнозернистых порошков W, Ni, Fe и Co в высокоэнергетической 
планетарной мельнице АПФ-3 с ускорением мелющих тел 60g. 

Спекание полученных порошков проводили методом «Spark Plasma Sintering» и ме-
тодом свободного спекания в водороде. Для исследования механических свойств спечен-
ных образов использовалась методика измерения микротвердости, а также методика ре-
лаксационных испытаний, позволяющая определять в испытаниях на сжатие величину 
предела макроупругости (о) и предела текучести (т). Величина коэффициента Холла-
Петча определялась по формуле: K = (т – 0)d

1/2. 
Показано, что в процессе ВМА происходит измельчение порошков вольфрама от на-

чального размера 3–5 мкм до 80–100 нм с одновременным формированием сильно пере-
сыщенного твердого раствора вольфрама в -фазе на основе никеля. Установлено, что по-
сле ВМА частицы вольфрама имеют структуру «ядро–оболочка», в поверхностном слое 
которых сформирован пересыщенный твердый раствор Ni в -W, приводящий к асиммет-
ричному искажению пиков -W на рентгенограммах. 

Установлено, что зависимость плотности механоактивированных мелкозернистых 
сплавов W–Ni–Fe от температуры спекания имеет немонотонный характер с максимумом, 
соответствующим оптимальной температуре спекания, обусловленный формированием 
неравновесного твердого раствора вольфрама в -фазе, приводит к снижению оптималь-
ной температуры спекания сплавов. 

Анализ результатов исследований механических свойств показывает, что зависи-
мость предела текучести y от размера зерна d в координатах y – 1/d1/2 может быть ин-
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терполирована прямой линией. Это означает, что для исследуемых сплавов выполняется 
соотношение Холла-Петча: y = 0 + Kd-1/2. Установлено, что с увеличением размера зерна 
наблюдается увеличение коэффициента K. Минимальные значения K~0.1–0.3 МПам1/2 
наблюдаются для сплавов, в которых рост зерна был минимален (наблюдался рост частиц 
-W от начального размера ~0.1 мкм до 0.95–1.1 мкм). Максимальные значения K~1.6–1.9 
МПам1/2 наблюдаются для механоактивированных сплавов, в процессе спекания которых 
наблюдается заметный рост зерна (от начального размера частиц ~1 мкм до 50 мкм). 

Установлено, что причиной увеличения коэффициента K при росте зерна является 
наличие пересыщенного твердого раствора вольфрама в -фазе. Мигрирующая с большой 
скоростью межфазная (-)-граница «заметает» атомы вольфрама, расположенные в -
фазе. Это приводит к тому, что впереди мигрирующей (-)-границы создается тонкий 
слой из сильно пересыщенного твердого раствора атомов вольфрама в -фазе. Этот «слой» 
дает дополнительный вклад в повышение K и частично «компенсирует» уменьшение 
прочности сплава, связанное с ростом зерна. 

 
Работа выполнена при поддержке гранта Президента РФ №НШ-7179.2016.8 и Ми-

нобрнауки РФ. 
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В качестве объекта исследований выступала высокочистая медь М00к, а также спла-

вы систем Cu–Sn (Cu–1Sn, Cu–2Sn, Cu–3Sn) и Cu–Ag (Cu–0.1Ag, Cu–0.25Ag, Cu–0.5Ag), 
полученные методом литья с последующей прокаткой. Суммарная степень деформации 
составляла 65% и 95%. 

Выбор олова и серебра в качестве легирующего элемента обусловлен их повышен-
ной склонностью к образованию зернограничных сегрегаций. Кроме этого, атомный ради-
ус олова (aSn = 0.158 Å) и серебра (aAg = 0.144 Å) больше атомного радиуса меди (aCu = 
0.128 Å) что, в соответствии с теорией неравновесных границ зерен [1-2], должно приво-
дить к замедлению процесса зернограничной диффузии в меди и, как следствие, обеспе-
чивать повышение температуры начала рекристаллизации [3] при отжиге сильнодеформи-
рованной меди. 

Структура сплавов исследовалась с помощью металлографического микроскопа 
Leica IM DRM и растрового электронного микроскопа Jeol JSM-6490. Измерялась объем-
ная доля рекристаллизованной структуры и средний размер рекристаллизованного зерна в 
зависимости от температуры и времени отжига. Микротвердость (H) сплавов измерялась 
при помощи твердомера Duramin Struers-5.  

На основании анализа зависимости объемной доли рекристаллизованной структуры 
от времени отжига с использованием уравнения Аврами определены значения энергии 
активации первичной рекристаллизации QR1 в чистой меди. Показано, что величина QR1 
соответствует энергии активации диффузии по неравновесным границам зерен в меди. 
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Проведены экспериментальные исследования процесса рекристаллизации при отжи-
ге деформированной меди и сплавов системы Cu–Ag. Показано, что «введение» серебра в 
медь (до 0.5%) приводит к повышению температуры начала рекристаллизации Т1, обу-
словленное повышением энергии активации процесса зернограничной диффузии, от 225°C 
до 350–400°C. 

Рассчитаны значения энергии активации первичной (QR1) и собирательной (QR2) рек-
ристаллизации. Установлено, что легирование мелкозернистой меди серебром (до 0.5%) 
приводит к повышению энергии первичной рекристаллизации QR1 от 6.5 kTm до 16.3 kTm 
для образцов со степенью деформации 65%. Энергия активации QR1 для образцов под-
вергнутых деформации до степени 95% оказывается немного меньше и с повышением 
содержания Ag от 0 до 0.5% увеличивается от 5.9 kTm до 13.8 kTm. Энергия активации QR2 
при этом повышается от 7.9–8.7 kTm до 13.2–13.9 kTm и слабо зависит от степени предвари-
тельной деформации. 

Введение в высокочистую медь олова (до 3%) приводит к повышению Т1 до 350 оС и 
до 300 оС для образцов, подвергнутых деформации прокаткой до 65% и 95%, соответст-
венно. Анализ результатов исследований первичной рекристаллизации показывает, что 
легирование меди оловом приводит к повышению энергии активации QR1 до 9.6%. При 
этом деформация не оказывает существенного влияния на энергию активации собиратель-
ной рекристаллизации QR2. 

 
Работа выполнена при поддержке РФФИ (грант №14-08-00089) и Минобрнауки РФ. 
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В качестве объекта исследования выступал псевдо- сплав Ti–4Al–2V (промышлен-
ное обозначение ПТ3В) в состоянии поставки. Испытания на межкристаллитную корро-
зию (МКК) проводились в смеси солей NaCl:KBr в течение 500 ч при температуре 250 оС. 
Субмикрокристаллическая (СМК) структура формировалась методом равноканального 
углового прессования (РКУП). 

Проведенные исследования показали, что сплав в исходном состоянии имеет неод-
нородную структуру – в структуре сплава встречаются области с крупнозернистой (зона I) 
и мелкозернистой (зона II) структурой. Средний размер зерна в зоне I варьируется от 25 
до 100–150 мкм. В зоне II средний размер зерна составляет 5–10 мкм. 

Испытания на МКК показывают, что в структуре сплава наблюдается два типа кор-
розионных дефектов. Более протяженные дефекты МКК первого типа наблюдаются пре-
имущественно в областях структуры, средний размер зерна в которых намного превышает 
средний размер зерна основной мелкозернистой матрицы. Их глубина может достигать 
500–700 мкм. Объемная доля таких дефектов МКК не превышает 5%. Более короткие де-
фекты МКК второго типа наблюдаются в мелкозернистых областях структуры. Их шири-
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на мала, а среднее расстояние между ними составляет ~5–10 мкм. Глубина дефектов дан-
ного типа не превышает, как правило, 100–150 мкм. 

Испытание на МКК СМК сплава ПТ3В показывают, что характер процесса коррозии 
не изменяется, и она также преимущественно развивается по границам зерен (ГЗ). Однако, 
глубина прокорродировавшего слоя в СМК сплаве не превышает ~100–150 мкм. Таким 
образом, формирование СМК структуры приводит к повышению стойкости титанового 
сплава к МКК. 

Энергодисперсионный анализ показывает наличие в структуре сплава в исходном 
состоянии двух типов ГЗ. Первый тип – это чистые ГЗ, концентрация алюминия в которых 
составляет 3.8%, а концентрация ванадия – 1.9%, что мало отличается от концентрации 
этих элементов в объеме материала. Второй тип границ – это ГЗ обогащенные ванадием, 
концентрация которого может достигать 10-18%. Концентрация алюминия в кристалличе-
ской решетке вблизи таких границ составляет ~4%, а концентрация ванадия ~1.6%. Отме-
тим, что число таких границ невелико (менее 5%) и близко к объемной доле дефектов 
МКК первого типа. 

Границы зерен в СМК сплаве ПТ3В чистые, избыточная концентрация ванадия от-
сутствует, а разброс локальной концентрации алюминия и ванадия на различных ГЗ не-
значителен. Средняя концентрация алюминия и ванадия на границах зерна СМК сплава в 
пределах ошибки не отличаются от концентрации алюминия и ванадия на в объеме кри-
сталлической решетке титанового сплава. 

В работе предложена модель изменения структурно-фазового состояния границ зе-
рен титанового сплава при РКУП и их влияния на склонность сплава к МКК. 

 
Работа выполнена при поддержке РНФ (грант №16-13-00066). 
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Методом сверхбыстрой закалки из расплава со скоростью охлаждения около 106 °C/с 
были получены тонкие ленты сплава Ti50Ni50-xCux (х = 25; 26; 28; 30; 34; 36; 38 ат.%). По-
лученные образцы сплавов изучены с помощью оптической и сканирующей электронной 
микроскопии, рентгеновского дифракционного анализа и дифференциальной сканирую-
щей калориметрии. Установлено, что сплавы с содержанием меди 25–26 ат.% находятся в 
аморфно-кристаллическом состоянии, в то время как при содержании меди выше 26 ат.% 
сплавы находятся в аморфном состоянии. Показано, что сплавы с содержанием меди 25-
34% при кристаллизации в калориметре испытывают объёмную или первичную кристал-
лизацию с образованием фазы В2 аустенита, причём при увеличении содержания меди 
наблюдается понижение температур начала кристаллизации. При дальнейшем охлажде-
нии до температуры 0°С в таких сплавах наблюдается термоупругое мартенситное пре-
вращение В2→В19, температуры которого понижаются с увеличением содержания меди. 
В сплавах с содержанием меди более 34% наблюдаются два разделённых пика кристалли-
зации, ответственных за эвтектическую кристаллизацию двухфазной структуры (B11+B2). 

 
Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ № 31 16-32-60105\15. 
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Согласно сформулированной С.Н.Журковым концепции, разрушение твердых тел 

начинается с момента их нагружения и является кинетическим, термофлуктуационным 
процессом [1,2]. Подобный подход к проблеме разрушения во многом согласуется с раз-
виваемой в основном механиками гипотезой рассеянных повреждений, согласно которой 
в течение всего времени пребывания тел под нагрузкой в них накапливается пластическое 
разрыхление (разуплотнение), обусловленное чисто силовым зарождением трещин и пор 
[3-6]; при этом роль термофлуктуаций в этом процессе не рассматривается. 

Исходя из вышесказанного, важное значение для понимания физической природы 
разрушения имеет выявление закономерностей процесса образования и развития мель-
чайших трещин и пор, а также возможности обратного течения процесса – их залечива-
ния. В настоящее время есть все основания полагать, что микроскопические трещины и 
поры (в дальнейшем - микронесплошности) являются типичными дефектами твердых тел, 
такими же, как дислокации и вакансии в кристаллах [7]. Полезно, очевидно, выделить два 
класса микронесплошностей: приобретенные и врожденные. Первый тип – это микроне-
сплошности, которые образуются в процессе пластической деформации при нагружении, а 
также при радиационных и лазерных интенсивных воздействиях, коррозии и т.д. Врож-
денные микронесплошности образуются из-за технологических особенностей получения 
материалов (керамики, аморфные и порошковые сплавы, электролитические и напылен-
ные пленки и др.). Образование микронесплошностей ведет, как правило, к деградации 
физико-механических свойств материалов, а уменьшение их размеров (например, за счет 
залечивания) позволяет повысить эти свойства. 

В данной работе рассмотрены некоторые закономерности развития деформацион-
ных микронесплошностей, а также ряд особенностей их залечивания. 

При этом, помимо результатов исследования крупнозернистых металлов и сплавов, 
металлических стекол, приводятся данные по долговечности, ползучести и разрушению 
микро и нанокристаллических материалов [8]. 
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Исследовано влияние размера зерна в рекристаллизованной структуре сплава 

Ti50,7 ат.%Ni на размер, морфологию и характер распределения частиц фазы Ti3Ni4, вы-
деляющейся в процессе старения. Изучена также взаимосвязь микроструктуры, форми-
рующейся при старении на стадийность мартенситных превращений и эффекты памяти 
формы (ЭПФ). Показано, что влияние размера  рекристаллизованного зерна В2-аустенита 
на морфологию частиц фазы Ti3Ni4 

проявляется по-разному в зависимости от времени вы-
держки при старении: оно слабо выражено после старения в течение 1 ч  и ярко выражено 
при увеличении длительности старения до 3 и 10 ч. Во всех случаях распределение частиц 
носит гетерогенный характер: их диаметр минимален в границах и растет к центру зерна, 
расстояние между ними увеличивается, а линейная частота их распределения уменьшает-
ся.  Размер рекристаллизованного зерна В2-аустенита и время выдержки при старении 
оказывают выраженное влияние на стадийность мартенситных превращений. В случае 
мелкого зерна размером 5 мкм и выдержки в течение 1 ч наблюдается одностадийное пре-
вращение B2→R. Увеличение размера зерна и времени выдержки при старении и сопутст-
вующее увеличение гетерогенности распределения частиц фазы Ti

3
Ni

4 
сопровождается 

размножением мартенситных превращений, которое  достигает трех в структуре с зерном 
15 мкм после выдержки 10 ч. При наведении ЭПФ изгибом в диапазоне деформаций 
1219 % по схеме нагружения через R В19превращение максимальная обратимая де-
формация ЭПФ  15,5±0.5 реализуется в СПФ Ti50.7ат.%Ni с рекристаллизованной струк-
турой В2аустенита при размере зерна 5 мкм, формирующейся в результате НТМО с де-
формацией 0.6 и отжига при 600С, 1 ч. Влияние последующего отжига при 430 ºС неод-
нозначно и зависит от величины рекристаллизованного зерна. При размерах зерна 5 и 11 
мкм отмечается снижение обратимой деформации ЭПФ и полной обратимой деформации 
в исследуемом диапазоне наводимой деформации; в структуре с размером зерна 15 мкм 
дополнительный отжиг приводит к значительному росту обратимой деформации ЭПФ. 
Эти закономерности обусловлены упрочнением материала в результате старения,  измене-
нием разности между дислокационным и фазовым пределами текучести после старения, 
обособлением  В2R-превращения, а также разностью между температурой наведения 
ЭПФ и температурой начала мартенситного превращения. Вклад этих факторов оказыва-
ется максимальным в структуре с наиболее крупным зерном.  Максимальные значения 
обратимой деформации ОЭПФ (3,3 %) реализуются при размере зерна 11 мкм после отжи-
га при 430 °С, 10 ч. Выявленные закономерности могут быть использованы в качестве до-
полнительного арсенала для прецизионного регулирования функциональных характери-
стик СПФ. 

 
Настоящая работа выполнена при финансовой поддержке Министерства образо-

вания и науки Российской Федерации (уникальный идентификатор проекта 
RFMEFI57514X0094).  
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Изучена зависимость деформационно-силовых характеристик кольцевых силовых 
пучковых элементов (КСПЭ), обусловленных эффектом памяти формы (ЭПФ), от темпе-
ратуры изотермического деформирования. Формоизменение КСПЭ проводили при мини-
мальной температуре термоцикла в динамометре ЛИНД [1]. Силовые элементы были из-
готовлены из проволоки никелида титана диаметром 2 мм в виде бухты из пяти витков. 
Сплав содержал 50,6% никеля. Внутренний диаметр конструкции равен 63 мм. Термоцик-
лирование  силовых элементов проводили в условиях нарастающего от цикла к циклу си-
лового взаимодействия с контртелом, в качестве которого использована стальная спирале-
видная пружина.   

При 26оС различная степень деформирования "металлических мыщц" в условиях си-
лового взаимодействия с контртелом вплоть до 60 кГс приводила к почти постоянному 
значению возврата деформации в результате ЭПФ,  равному 1 мм. Как при 6оС, так и при 
(–2)оС возрастание формоизменения КСПЭ во время силового взаимодействия с контрте-
лом в изотермических условиях при нагреве вызывает рост деформационного эффекта 
памяти формы и усиление генерации напряжений. При этом интенсивность роста силово-
го параметра в первом случае была выше. 

Была определена взаимозависимость формоизменения КСПЭ и силового воздейст-
вия на них со стороны контртела при указанных выше температурах и при 130оС (рис.1). 

 
Рис.1. Взаимозависимость силового воздействия и формоизменения силовых элементов 

 (F – сила, действующая на КСПЭ со стороны контртела;  d1 – размер КСПЭ в направлении 
действия силы) 

 
Приведенные кривые позволяют предположить, что эффект постоянства деформа-

ции возврата после деформации при 26 оС обусловлен скорее «дефектом» модуля упруго-
сти в области температур прямого мартенситного превращения. 

 
1. Вьюненко Ю.Н. Особенности деформационно-силового поведения  «металлических мышц» 

из сплава TiNi. //Вестник Тамбовского ун-та. Серия :Естественные и технические науки, 2016. 
– Т.21, вып. 3.– С.791-794. 



194 
 

 
ФИЗИКО-МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА И МИКРОМЕХАНИЗМЫ  

ЛОКАЛЬНОГО ДЕФОРМИРОВАНИЯ МАТЕРИАЛОВ С РАЗЛИЧНОЙ  
ЗАВИСИМОСТЬЮ ТВЕРДОСТИ ОТ ГЛУБИНЫ ОТПЕЧАТКА 

 
Головин Ю.И. 1, Тюрин А.И.1, Асланян Э.Г.2,  Пирожкова Т.С.1,  

Васюков В.М.1, Воробьев М.О.1 

 

1 Научно-образовательный центр «Нанотехнологии и наноматериалы», Тамбовский госу-
дарственный университетим. Г.Р. Державина, г. Тамбов, Россия,  

golovin@tsu.tmb.ru 
2 Федеральное государственное унитарное предприятие «Всероссийский научно-
исследовательский институт физико-технических и радиотехнических измерений» 

(ФГУП «ВНИИФТРИ»), п. Менделеево, Московская обл., Россия 
 
В статье рассмотрены вопросы определения локальных физико-механических 

свойств и микромеханизмов деформирования ряда репрезентативных представителей ма-
териалов различных классов: полимеры (поликарбонат и политетрафторэтилен – PTFE), 
керамики (высокопрочная наноструктурированная TZP керамика на основе бадделеита – 
природного диоксида циркония), ионные и ковалентные монокристаллы (сапфир, крем-
ний, LiF), металлы (Al, Cu, Nb и Ni) и аморфные материалы (плавленый кварц). 

Методами микро- и наноиндентирования [1-4] проведены исследования этих мате-
риалов в широком диапазоне глубин отпечатка h (от 20 nm до нескольких μm).  Показано, 
что некоторые из исследованных материалов (например, ГЦК кристаллы) демонстрируют 
сильные размерные эффекты в твердости H (ISE), другие – нет. Проведен термоактиваци-
онный анализ и определены активационные и энергетические характеристики (активаци-
онный объем – γ; удельная энергия, рассеиваемая в материале при формировании отпечат-
ка – W и др.) процессов локального деформирования материала под индентором. В облас-
ти малых глубин отпечатка h<hcr, (где hcr  – значение зависящее от типа исследованного 
материала) получены низкие значения γ и высокие для W, которые характерны для моно- и 
малоатомных механизмов деформации (например, за счет образования и перемещения 
неравновесных точечных дефектов). Более поздние стадии формирования отпечатка в ря-
де исследованных материалов сопровождаются ростом значений γ и уменьшением W, чи-
словые значения которых характерны для многоатомных (например, дислокационных) 
механизмов пластичности. Для ряда  материалов наблюдается отсутствие ISE или участки 
с H = const (для материалов, имеющих ISE). Эти участки характеризуются постоянными 
значениями γ и W, что свидетельствует в пользу установившегося доминирующего меха-
низма пластической деформации. Такое поведение характерно, например, для плавленого 
кварца и поликарбоната. 

 
Работа выполнена при поддержке Российского научного фонда (проект № 15-19-

00181). 
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В работе методами микро- и наноиндентирования [1-5]  проведены исследования 

структурных и физико-механических свойств поверхностей горных пород, их отдельных 
фаз (зерен отдельных минералов) и межфазных границ срастания. В широком диапазоне 
глубин отпечатка h (от 20 нм до нескольких мкм) изучены размерные эффекты в локаль-
ных механических свойствах сложных многофазных материалов. В частности, определе-
ны числовые значения модуля Юнга, твердости и вязкости разрушения отдельных фаз и 
межфазных границ ряда образцов горных пород (поликристаллические железистые квар-
циты, гранит, антрацит, песчаник, мрамор, змеевик).  

Установлены наиболее и наименее прочные границы срастания во всех исследован-
ных материалах. Проведен термоактивационный анализ и определены активационные и 
энергетические характеристики процессов локального деформирования материала под 
индентором. Предложены доминирующие микромеханизмы пластичности отдельных фаз 
и включений в горных породах при действии высоких локальных напряжений. 

 
Исследование ISE выполнено при поддержке российского научного фонда (грант № 

15-19-00181). Проведение термоактивационного анализа и выявление механизмов локаль-
ной деформации при поддержке гранта РФФИ (проект 14-05-00446-а).  
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В последние годы проявился интерес к исследованиям свойств и структуры много-

компонентных сплавов. Получение в них однофазных состояний – твердых растворов с  
простыми кристаллическими решетками нашло термодинамическое обоснование в кон-
цепции «высокоэнтропийных сплавов», согласно которой формирование устойчивых од-
нофазных твердых растворов в многокомпонентных системах обусловлено высокими зна-
чениями энтропии их образования при малых значениях энтальпии смешения. Эта кон-
цепция соответствует известной в термодинамике сплавов теории регулярных растворов, 
которая предполагает беспорядочное распределение атомов компонентов по узлам кри-
сталлической решетки и учитывает энергию взаимодействия пар соседствующих атомов 
компонентов. Анализ публикаций по получению и исследованию свойств показывает, что 
их структура, как правило, не однофазна и для образующихся в них фаз характерно суще-
ствование в них ближнего или дальнего порядка.  

Термодинамический анализ энергии взаимодействия отдельных пар атомов компо-
нентов показывает корреляцию между ее значениями и распределением компонентов по 
отдельным фазовым составляющим структуры, наблюдаемым в экспериментальных ис-
следованиях. Это означает, что энтропия образования таких систем не может быть вычис-
лена по уравнениям для идеальных и регулярных растворов и не может рассматриваться 
как единственная термодинамическая характеристика, определяющая формирование 
структуры многокомпонентных сплавов. Термин «высокоэнтропийные» сплавы не соот-
ветствует их физической природе. Термодинамические предсказания формирования фаз 
при разработке новых многокомпонентных сплавов должны строиться на оценках и вы-
числениях энергии Гиббса их образования. 

 
 

 
ИССЛЕДОВАНИЕ МЕТАЛЛОУГЛЕРОДНОЙ СИСТЕМЫ:  

ЖЕЛЕЗО-НИКЕЛЬ-ФУЛЛЕРЕН 
 

Борисова П.А.  
 

НИЦ «Курчатовский институт», Москва, Россия,  
borisovapa@mail.ru 

 
Ранее [1] проведено исследование взаимодействия фуллерена с железом, которое по-

казало, что структура получаемого композиционного материала определяется как взаимо-
действием фуллерена с металлом при высоких температурах при спекании, так и поли-
морфными превращениями насыщенного углеродом аустенита при последующем охлаж-
дении. Для разделения этих двух процессов – растворения углерода в железе и полиморф-
ных превращений – было исследовано взаимодействие с «аморфным» фуллереном аусте-
нитного железоникелевого сплава, в котором отсутствуют полиморфные превращения в 
исследуемом диапазоне температур.   

Брался, выплавленный аустенитный сплав Fe c 33,2 масс.% Ni и из прутка нарезалась 
тонкая стружка, которая измельчалась в порошок до размера частиц около 200 мкм в ша-
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ровой мельнице. Этот порошок смешивали с 25 ат.% наноструктурного («аморфного») С60 
и затем перемешивали в активаторе из твердосплавного карбида вольфрама. Металличе-
ский сплав имел ГЦК кристаллическую структуру.  

Было показано, что между «аморфным» С60 и аустенитным сплавом при высоких 
температурах и давлениях возникает сильное взаимодействие, что приводит к насыщению 
углеродом сплава и образованию карбида (легированного цементита) (Fe, Ni)3C при со-
хранении гранецентрированной кубической (ГЦК) кристаллической структуры сплава. 

Обнаружен барический эффект: количество растворенного углерода (увеличение пе-
риода решетки аустенита Δа) уменьшается при повышении давления от 2 до 8 ГПа, что 
связано с увеличением объема при растворении углерода по типу внедрения. При отжиге  
порошка в вакуумной печи увеличение периода решетки аустенита намного меньше из-за 
слабого контакта частиц фуллерена и сплава.  

В целом, по результатам комплексного исследования показано, что наноструктур-
ный («аморфный») фуллерен после спекания превращается в фазы и структуры более 
твердые и упругие, чем металлическая компонента, и может являться хорошей упроч-
няющей составляющей металл-матричных композитов. 

 
 Автор благодарит: Соменкова В.А., Блантера М.С., Бражкина В.В. и Филоненко 

В.П. за участие в работе. Работа выполнена с использованием научного оборудования 
«Исследовательский реактор ИР-8» НИЦ «Курчатовский институт». Автор благодарит 
за частичную материальную поддержку настоящего исследования: РФФИ (проект № 16-
02-00193a), РНФ (проект № 16-12-10065). 
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ВЛИЯНИЕ СКОРОСТИ ОХЛАЖДЕНИЯ НА СТРУКТУРУ  

И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА СПЛАВА VST5553 
 

Русаков К.А., Ледер М.О., Волков А.В., Нартова Е.М. 
 

ПАО «Корпорация ВСМПО-АВИСМА», Верхняя Салда, Россия,  
sosnovsky@vsmpo.ru 

 
В процессе технологических операций в различных сечениях изделий сложной фор-

мы возможно охлаждение с разной скоростью и, как следствие этого, получение различ-
ной структуры, разного фазового состава и разного уровня механических свойств.  

При охлаждении с медленными скоростями охлаждения в β-фазе может начаться 
распад с образованием α-фазы. Чем меньше скорость охлаждения, тем более полно прой-
дет распад с образованием большей доли и более грубыми размерами α-фазы при охлаж-
дении. При этом меняется фактическое состояние β-фазы перед последующим старением, 
что дает различную морфологию продуктов распада, обуславливая различные механиче-
ские свойства после старения. Таким образом одинаковая 2 ступенчатая термообработка 
полуфабрикатов различных сечений может обеспечивать различные механические свой-
ства. 

В данной работе рассмотрено влияние скорости охлаждения из α+β-области на фазо-
вый состав, и механические свойства сплава VST 5553 в зависимости от исходного со-
стояния. 
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В работе показано, что структура сплава с пластинчатой α-фазой, формирующаяся 
при различных скоростях охлаждения из двухфазной области значительно отличается, как 
после первой ступени термообработки, так и после старения. В результате формируются 
различные механические свойства. Установлено, что распад в β-фазе в процессе охлажде-
ния происходит при скоростях охлаждения ниже 18°С/мин, наиболее интенсивно проис-
ходит при скоростях охлаждения 11°С/мин; с уменьшением скорости охлаждения размер 
и доля первичной α-фазы растут, наиболее существенно при скоростях охлаждения менее 
18°С/мин; толщина вторичной α-фазы до и после старения существенно растет при скоро-
стях охлаждения меньше 16°С/мин; прирост доли α-фазы при уменьшении скорости ох-
лаждения в диапазоне 44-11°С/мин происходит преимущественно за счет вторичной α-
фазы, а в диапазоне 11…1°С/мин – преимущественно за счет первичной α-фазы;  макси-
мальные прочностные характеристики от «подстаривания» β-фазы в процессе охлаждения 
наблюдаются при скорости охлаждения 11°С/мин. 

В состоянии после старения прочность σв сплава при охлаждении со скоростью бо-
лее 11°С/мин изменяется не более чем на 60 МПа; уменьшение скорости охлаждения ниже 
11°С/мин приводит к снижению прочностных характеристик. В диапазоне 
1000…18°С/мин пластические характеристики растут на 25% отн. и падают в 2 раза в диа-
пазоне 18…11°С/мин при близкой прочности. 

 
 
 

DECOMPOSITION OF SUPERSATURATED SOLID SOLUTION INDUCED BY 
THE SEVERE PLASTIC DEFORMATION 

 

Jafarian H.1, Eivani A.R.1, Straumal B.B.2, Mazilkin A.A.2 
 

1School of metallurgy and materials engineering, Iran University of science and technol-
ogy, Tehran, Iran 

2Institute of Solid State Physics, RAS, Chernogolovka, Russia 
 

 

By means of severe plastic deformation, acquiring nanoscale within size range of less than 
500 nm has hardly been reported in the literature. A novel approach is proposed to acquire 

nanostructured AA6063 alloy within a size range of less than 100 nm using equal channel angu-
lar pressing (ECAP). This includes application of a specially designed pre-deformation ther-

momechanical processing after initial solution treatment. The pre-deformation treatment starts 
with two passes deformation in ECAP followed by annealing at 500 ᵒC for 10 sec and quenching 
in water. An equiaxed nanostructured AA6063 alloy within the size range of less than 100 nm is 
obtained after 6 passes ECAP while more than 69 % of boundaries are high angle ones. The de-
composition of supersaturated solid solution induced by the severe plastic deformation has been 

observed.
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COMPETITION BETWEEN SPD-DRIVEN PRECIPITATION AND DISSOLUTION IN 
Cu-BASED ALLOYS 

 
Straumal B.B. 1-3, Kilmametov A.R. 2, Baretzky B. 2, Korneva. A. 4, Zięba P. 4 
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Leopoldshafen, Germany 
3Laboratory of Hybrid Nanomaterials, National University of Science and Technology «MISIS», 

Leninskii prosp. 4, 119049 Moscow, Russia 
4Institute of Metallurgy and Materials Science, Polish Academy of Sciences, Reymonta St. 

25, 30-059 Cracow, Poland 
straumal@issp.ac.ru 

 
Severe plastic deformation not only leads to grain refinement but also accelerates mass-

transfer and drives phase transformations in the materials. This talk is devoted to the dynamic 
equilibrium between decomposition of (supersaturated) solid solution and dissolution of precipi-
tates during high pressure torsion (HPT) of diluted Cu-based Cu–X alloys. The precipitation of 
particles of a second phase from a solid solution and their dissolution take place simultaneously 
and compete with each other. During HPT, a certain steady-state concentration Cs of a second 
component in a solid solution is reached, as if a sample would be annealed at a certain effective 
temperature Teff. We found that Teff linearly increases with increase of activation enthalpy of bulk 
traced diffusion HD. The correlation between activation enthalpy of bulk tracer diffusion HD and 
melting temperature Tm of diffusing alloying component has been found for the first time. As a 
result, Teff linearly increases also with increase of melting temperature Tm of diffusing alloying 
component. The observed correlations allow one for the first time to predict the behaviour and 
phase transitions in the Cu-based alloys under high pressure torsion. 
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[1] H. Mehrer. Diffusion in so-

lids. Fundamentals, methods, materials, dif-
fusion-controlled processes. Springer-
Verlag, Berlin, Heidelberg, 2007 – 650 p. 

 
The work was supported by the National Science Centre of Poland (grant OPUS 

2014/13/B/ST8/04247), the Russian Federal Ministry for Education and Science (grants 
14.А12.31.0001 and Increase Competitiveness Program of NUST«MISiS»), by the Russian 
Foundation for Basic Research (grants 14-08-00972 and 15-08-09325), and by Deutsche For-
schungsgemeinschaft. The part of research has been performed within the Accredited Testing 
Laboratories with certificate No. AB 120 issued by the Polish Centre of Accreditation according 
to European standard PN-ISO/IEC 17025:2005 and EA-2/15. 
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ВОЗМОЖНОСТИ СКАНИРУЮЩЕЙ ЭЛЕКТРОННОЙ МИКРОСКОПИИ В 
ИЗУЧЕНИИ МИКРОСТРУКТУРЫ И СОСТАВА МЕТАЛЛОВ  

 
Кудрявцев А.А., Лукашова М.В. 

 
ООО «ТЕСКАН», Санкт-Петербург, Россия 

aka@tescan.ru 
 

Одним из основных экспериментальных методов исследования структуры и свойств 
твердого тела, в том числе металлов и сплавов, является электронная микроскопия. Ска-
нирующий электронный микроскоп (СЭМ) является не только универсальным прибором 
для нужд физического материаловедения, а также является базисом для применения до-
полнительных методик с целью изучения и идентификации химического состава, микро-
структуры и состояния вещества. Представлены результаты исследований металлических 
образцов методом СЭМ с применением дополнительного сфокусированного ионного зон-
да для прецизионного травления выбранной области детали и дальнейшего изучения с 
помощью детекторов энергодисперсионного рентгеновского микроанализа (EDS). Ис-
пользование комбинации взаимодополняющих методов СЭМ, EDS, EBSD (дифракции 
обратно рассеянных электронов) и TKD (дифракции рассеянных электронов на просвет) 
нашло отражение в изучении микроструктуры металлических сплавов на примере попе-
речного сечения сварного соединения стали, образца стальной трубы парового реактора, а 
также позволило идентифицировать структурные превращения дуплексной нержавеющей 
стали при коррозионных процессах. Кроме того, автоматический поиск неметаллических 
включений в сталях с применением СЭМ в паре с детектором EDS эффективно использу-
ется для классификации марок сталей в соответствии с международными стандартами. 

Компания TESCAN (Чешская Республика) является одним из мировых лидеров по 
производству СЭМ, которые отлично зарекомендовали себя в области изучения самого 
широкого спектра материалов. Официальным торгово-техническим представителем на 
территории РФ и стран СНГ является компания ООО «ТЕСКАН», которая осуществляет 
поставку, таможенную очистку, монтаж, гарантийное и сервисное обслуживание СЭМ 
TESCAN, а также производит модернизацию оборудования и методическую поддержку 
пользователей данной марки. Компания проводит обучение правилам эксплуатации, а 
также, ставшие традиционными, семинары для операторов микроскопов TESCAN на рус-
ском языке на территории демонстрационно-методических центров в Санкт-Петербурге и 
Москве, где будущие пользователи могут ознакомиться с функциональностью оборудова-
ния на примере исследования своих образцов, а значит, подобрать комплектацию, макси-
мально удовлетворяющую их задачам. Также поставляется/поддерживается дополнитель-
ное аналитическое оборудование, расширяющее возможности растровой электронной 
микроскопии: системы ориентационного и элементного микроанализа производства 
Oxford Instruments (Великобритания), оборудование для пробоподготовки Quorum 
Technologies (Великобритания), вспомогательное оборудование для электронной микро-
скопии Technoorg (Венгрия), системы компенсации внешних электромагнитных полей 
Spicer Consulting (Великобритания). Все инженеры и специалисты ООО «ТЕСКАН» про-
шли соответствующее обучение и имеют сертификаты от всех перечисленных производи-
телей, поэтому пуско-наладка всего комплекта оборудования происходит единовременно 
«под ключ». 
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The NdFeB-based alloys were invented in 1980-ies and remain the best known hard mag-
netic alloys. In order to reach the optimum magnetic properties the grains of hard magnetic 
Nd2Fe14B phase have to be isolated one from another by the (possibly thin) layers of a non-
ferromagnetic Nd-rich phase. In this work we observe that the few nanometers thin layers of the 
Nd-rich phase appear between Nd2Fe14B grains due to the pseudopartial grain boundary (GB) 
wetting. Namely, some Nd2Fe14B/Nd2Fe14B GBs are not completely wetted by the Nd-rich melt 
and have the high contact angle with the liquid phase and, nevertheless, contain the 2-4 nm thin 
uniform Nd-rich layer. The completely, incompletely and pseudopartially wetted GB form the 
network with complicated topology. 

 
The work has been supported by the Russian Foundation for Basic Research (grants 15-

03-01127 and 15-53-06008), Israeli Ministry of Science, Technology and Space, and Karlsruhe 
Nano Micro Facility operated by the by the Karlsruhe Institute of Technology. 
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The possibility to attain ferromagnetic (FM) properties for the transparent semiconductor 
oxides like ZnO is very promising for future spintronic applications. We demonstrate in this re-
view that ferromagnetism is not an intrinsic property of ZnO crystalline lattice but is that of 
ZnO/ZnO grain boundaries. If ZnO polycrystal contains enough grain boundaries, it can trans-
form into FM state even without doping by “magnetic atoms” like Mn, Co, Fe or Ni. However, 
such doping facilitates the appearance of FM in ZnO. It increases the saturation magnetisation 
and decreases the critical amount of grain boundaries needed for FM. The drastic increase of the 
total solubility of dopants in ZnO with decreasing grain size has been also observed. It is ex-
plained by the multilayer grain boundary segregation. 

 
The work has been supported by the Russian Foundation for Basic Research (grants 15-

03-04220, 15-53-06008 and 15-33-70051), Deutsche Forschungsgemeinschaft, Ministry of Edu-
cation and Science of the Russian Federation (project 14.B25.31.0018), programme ‘‘New Ma-
terials’’ of Russian Academy of Sciences. 
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 ФАСЕТИРОВАНИЕ ДВИЖУЩЕЙСЯ ГРАНИЦЫ ЗЕРНА И ЕГО ВЛИЯНИЕ 
НА КИНЕТИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ГРАНИЦЫ  

 

Сурсаева В.Г., Прокофьев С.И. 
 

Институт физики твердого тела РАН, Черноголовка 
sursaeva@issp.ac.ru 

 
 

Экспериментально изучено движение зернограничной системы в форме полупетли в 
цинке c участием фазового перехода фасетирования-дефасетирования. Дается картина 
изменения формы и кинетических свойств движущейся границы, которая содержит раз-
личные структурные элементы (криволинейные сегменты, фасетки, и ребра первого рода). 
Измерены важные кинетические параметры (скорость, подвижность и энтальпия актива-
ции движения) для фасеток, зернограничной системы в форме полупетли как целого и 
зернограничного ребра первого рода с криволинейными и плоскими сегментами. Фазовый 
переход фасетирования, который идёт параллельно с движением границы, изменяет её 
форму и приводит к нестационарности движения. Это в свою очередь является причиной 
появления гистерезиса на температурной зависимости подвижности зернограничной сис-
темы.  

 

Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант № 16-03-00248) 
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