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В процессе закалки метастабильных сплавов Fe−Ni инварного состава из аустенитной области происходит

выделение дисперсных частиц Fe3Ni, которые при охлаждении сплава в жидком азоте переходят в структуру

α-мартенсита. Обратное α → γ-превращение при медленном нагреве начинается диффузионным (не мар-

тенситным, как считалось вплоть до настоящего времени) механизмом посредством миграции межфазных

границ γ/α, сопровождающейся коалесценцией частиц Fe3Ni на этих границах. Периодическое распределение

укрупненных частиц на межфазных границах γ/α обусловливает периодическое распределение подвижности

различных участков межфазных границ. Вследствие этого происходит изменение морфологии γ/α-границ от

прямолинейной к зубчатой в процессе диффузионного развития α → γ-превращения.
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Введение

Результаты исследования фазовых и структурных пре-

вращений в сплавах системы Fe−Ni представлены во

многих работах. Однако интерпретация механизма об-

ратного α → γ-превращения до сих пор отражает мно-

гочисленные противоречия в трактовке результатов ис-

следования. Это прежде всего обусловлено отсутствием

надежно установленной равновесной диаграммы состо-

яния Fe−Ni. Как в справочной, так и в периодической

литературе приведены диаграммы состояния, коренным

образом различающиеся в своей низкотемпературной

области. На одних диаграммах состояния отражено

присутствие только одной упорядоченной фазы FeNi3,

на других, помимо этой фазы, указано присутствие

упорядоченных фаз FeNi (L10) и Fe3Ni (L12), или только

FeNi (L10). Подробное обсуждение представленных в

литературе диаграмм состояния приведено в [1]. На наш

взгляд, наиболее достоверной является фазовая диаграм-

ма, опубликованная в [2] и представленная на рис. 1, от-

сутствующая в справочной литературе. На этой диаграм-

ме присутствуют области, отвечающие формированию

упорядоченных фаз Fe3Ni (L12) и FeNi (L10). Увидеть
частицы этих фаз в аустените и идентифицировать их

структуру электронно-микроскопически на просвет не

удается: атомы компонент сплава являются соседями в

периодической таблице элементов, поэтому дифракция

рентгеновских лучей и электронов оказывается неэф-

фективной для исследования фазового разделения из-

за близких факторов рассеяния. Поэтому наблюдение

сверхструктурных отражений на электронограммах би-

нарных сплавов в широком диапазоне составов и после

различных термообработок трактуется как результат

концентрационного разупорядочения дальнего порядка

в частицах Ni3Fe из-за удаленности составов от сте-

хиометрии. А диффузное рассеяние около брэгговских

узлов обратной решетки и формирование твидового

дифракционного контраста на изображениях структуры

являются следствием когерентной связи частиц с решет-

кой матрицы.

В литературе отражено и другое мнение: авторы [3,4],
зарегистрировав четкое диффузное рассеяние у узлов и

между узлами обратной решетки ГЦК твердого раствора

метастабильного аустенита Fe−Ni сплавов и твидовый

дифракционный контраст в виде ряби [3] на электронных
микрофотографиях, объяснили свои результаты изме-

ненной тонкой структурой аустенита — с наличием

флюктуационных волн смещений вследствие нестабиль-

ности ГЦК-решетки вблизи температуры начала мар-

тенситного превращения. Это заключение базировалось

на обнаруженных усилениях интенсивности и протяжен-

ности областей диффузного рассеяния при охлаждении

образцов. Кроме того, исследуя структуру аустенита

бинарных сплавов с содержанием никеля в области кон-

центраций 30−90%Ni, они наблюдали на изображениях

структуры, снятых при комнатной температуре, более

интенсивный твидовый контраст в сплавах с меньшим

содержанием никеля. Наиболее слабой интенсивность

была для сплава Н50 и чистого никеля, что под-

держивает их трактовку о наличии предмартенситного

эффекта именно в метастабильных Fe−Ni-сплавах. Этот

же экспериментальный факт отмечен в [5]. Авторы [6]
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Рис. 1. Равновесная фазовая диаграмма Fe−Ni, построенная

на основании структурных методов исследования и опубли-

кованная в [2]; γ ′′ — Ni3Fe (L12); γ ′ — FeNi (L10); γ ′′′ —

Fe3Ni (L12).

утверждают, что твидовая микроструктура не является

предмартенситным эффектом, но и не высказывают чет-

кой причины, а только предполагают наличие колебаний

состава или порядка в матрице исследуемых сплавов для

объяснения наблюдаемых дифракционных эффектов.

Расчет [7] полной энергии сплавов Fe−Ni в ходе мар-

тенситного ОЦК- и ГЦК-превращения, осуществляемого

с помощью деформации Бейна, показал, что ГЦК- и

ОЦК-решетки сплава при мартенситном превращении

сохраняют механическую устойчивость: этим состоя-

ниям соответствуют минимумы энергии, разделенные

энергетическим барьером. Температурная зависимость

модулей упругостей γ-фазы также не подтверждает

потерю механической устойчивости решетки аустенита

вблизи точки Мs [8,9].
Таким образом, в литературе до сих пор представля-

ются самые противоречивые данные о природе выделя-

ющейся фазы или ее отсутствии в сплавах Fe−Ni ин-

варного состава, твидового контраста на изображениях

структуры и диффузного рассеяния на электронограм-

мах.

Такое разночтение результатов исследований предот-

вратило бы наличие надежной равновесной диаграммы

состояния Fe−Ni. Поэтому необходимо искать пути

создания равновесной структуры и способы ее иденти-

фикации. Известно, что прерывистая реакция в условиях

медленного нагрева ведет к формированию равновесных

для данной температуры фаз [10]. В работах [11–15]
зарегистрировано развитие α → γ-превращения при мед-

ленном нагреве метастабильных сплавов на базе Fe−Ni,

находящихся в исходном α + γ-состоянии, посредством

миграции межфазных границ γ/α, что эквивалентно

прерывистой реакции α → γ-превращения (рис. 2). Так
как использование этого явления будет основным для

получения равновесной структуры, приведем известные

экспериментальные результаты обнаружения прерыви-

стой реакции. Колонии прерывистой реакции отчетливо

видны в микроструктуре сплавов Fe−Ni−Ti благодаря

выделению интерметаллида Ni3Ti (рис. 2, a) [11,12].
В [13] зарегистрирован рельеф вдоль межфазной гра-

ницы бинарного сплава Fe−Ni, что не является сви-

детельством мартенситного механизма формирования

ревертированного аустенита, так как образование аусте-

нита из α-фазы по любому механизму будет сопро-

вождаться рельефом на предварительно полированном

шлифе из-за разницы в удельном объеме этих фаз

(рис. 2, b). В бинарных сплавах в [14] на интерфе-

ренционном микроскопе отчетливо показана реализация

α → γ-превращения механизмом прерывистой реакции

(рис. 2, c). В [15,16] демонстрируется ярко выраженная

изогнутость межфазных границ γ/α. Но какова струк-

тура областей прерывистой реакции в метастабильных

бинарных Fe−Ni сплавах? В настоящей работе будут

рассмотрены результаты исследования автора по дан-

ному вопросу. Исходным состоянием сплава является

двухфазное α + γ , полученное охлаждением исходных

аустенитных образцов в жидком азоте.

1. Материал и методика исследования

Сплав Fe−32 at.%Ni изготовлен из высокочистых ком-

понентов. Содержание углерода не превышает 0.01%.

После гомогенизации при 1100◦C в течение 48 h

сплав резко закален в воде. Полученная структура

рентгенографически характеризуется как аустенитная.

Электроискровой резкой изготовлен образец размером

10× 10× 15mm. Охлаждение в жидком азоте и мед-

ленный отогрев на воздухе до комнатной температуры

привели к формированию ∼ 80% α-фазы линзовидной

морфологии. Затем образец, помещенный в эвакуиро-

ванную ампулу, был нагрет со скоростью 0.3◦/min

до 400◦C. Охлаждение образца до комнатной темпера-

туры проведено вместе с отключенной печью. Электро-

искровой резкой, вносящей наименьшие искажения в

поверхностный слой, образец разрезан на две части и

из средней части нарезаны заготовки для фольг. После

механического утонения заготовок на мелкозернистой

шлифовальной бумаге до толщины 0.2mm готовили

фольги в электролите на основе ортофосфорной кислоты

с добавлением хромового ангидрида и серной кислоты

при напряжении 25V.

Поверхность реза второй части образца шлифовали

на мелкозернистой шлифовальной бумаге. Электропо-

лировку и электротравление массивного образца для

изучения структуры в сканирующем микроскопе про-

водили в электролите: 90% ледяной уксусной кислоты

и 10% хлорной кислоты при напряжении 100V. Исход-

ная температура электролита 5◦C. Получение четкого
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Рис. 2. Металлографически наблюдаемая оторочка межфазных γ/α-границ, формирующаяся в процессе медленного нагрева на

начальной стадии развития α → γ-превращения путем диффузионного развития прерывистой реакции: a — в сплаве Fe−Ni−Ti;

b, c — в сплавах Fe−Ni инварного состава, зарегистрированная в [5] (b) и в [4] (c).

изображения структуры в сканирующем микроскопе тре-

бует глубокого травления, обеспечивающего заметный

рельеф на поверхности шлифа. Поэтому время электро-

травления составляло не менее 1min. Для уменьшения

разогрева образца в зоне контакта с электролитом он

непрерывно быстро перемещался. Непосредственно по-

сле электропроцедуры образцы промывали в спирте или

ацетоне для предотвращения окисления их поверхности.

Исследование структуры проведено в отделе элек-

тронной микроскопии испытательного центра нанотех-

нологий и перспективных материалов (ИЦ НПМ) ИФМ

УрО РАН на сканирующем электронном микроскопе

Quanta-200 и на микроскопе JEM-200CX при действу-

ющем напряжении 160 kV при комнатной температуре.

2. Результаты и их обсуждение

2.1. Экспериментальное доказательство

присутствия выделений упорядоченной

фазы Fe3Ni в остаточном аустените

На рис. 3, a представлена структура сплава после его

охлаждения в жидком азоте. Межфазные границы γ/α

кристаллографически ровные, без изгибов и выступов.

Магнитометрическим методом определена температу-

ра начала обратного α → γ-превращения при нагреве со

скоростью 0.3◦/min [15]. Она равна 310◦C. На рис. 3, b

представлена структура образца, сформировавшаяся в

процессе нагрева до 400◦C. При большем увеличении

отчетливо видна изогнутость межфазных границ γ/α

(рис. 3, c, d). Следовательно, изменение морфологии

межфазных границ γ/α произошло в процессе миграции

этих границ.

На рис. 3, c весьма любопытной представляется
”
ле-

сенка“, расположенная в центральной части рисунка.

Ее природу, на наш взгляд, помогает понять рис. 3, e,

заимствованный из работы [16]. На этом рисунке отчет-

ливо видны зубцы на межфазной границе γ/α, глубоко

врезающиеся в массив мартенситной пластины. На на-

шем рисунке также видны зубцы (указаны стрелками),
торцы которых и формируют

”
лесенку“ в структуре

остаточного аустенита, расположенного несколько выше

мартенситной пластины и под достаточно большим

углом, четко свидетельствуя о том, что миграция грани-

цы γ/α происходит не полностью, а отдельными пери-

одически расположенными участками. Структуру такой

”
лесенки“ можно было бы наблюдать на плоскости,

пересекающей структуру, представленную на рис. 3, e,

под углом 90◦, проекция которой показана штриховой

линией (в нижней левой части рисунка).

На рис. 3, d структура образца представлена при

достаточно большом увеличении, что дает возможность

увидеть отдельные частицы, расположенные на следах

скольжения остаточного аустенита (указано стрелкой).
Всестороннее сжатие участков остаточного аустенита в

момент осуществления α → γ-превращения, приведшее

к пластическому деформированию, существенно изме-

няет энергетическое состояние частиц, обеспечивая в
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Рис. 3. Изображение структуры сплава Fe−32 at.%Ni в сканирующем электронном микроскопе: a — после охлаждения в жидком

азоте межфазные γ/α-границы исключительно ровные; b–d, f — после медленного нагрева до 400◦C γ/α-границы приобрели

”
зубчатую“ морфологию; c — белыми стрелками указаны зубцы, сформировавшие

”
лесенку“, черными — частицы, расположенные

на границах
”
зубцов“; d — видны частицы, расположенные на следах скольжения в остаточном аустените, указаны стрелкой;

f — изображение области, приграничной к межфазной границе γ/α, в нижней части рисунка — крупные частицы фазы Fe3Ni,

расположенные в ревертированном аустените; e — структура сплава Fe−29 at.%Ni, заимствованная из работы [16], оптическая
микрофотография, пунктиром внизу слева указана проекция плоскости, на которой была бы видна

”
лесенка“, сформированная

торцами
”
зубцов“.
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Рис. 4. Изображение структуры сплава в просвечивающем

электронном микроскопе, видны черные частицы выделившей-

ся фазы, перешедшие в структуру мартенсита.

процессе последующего нагрева коагуляцию тех из них,

которые оказались расположенными на следах скольже-

ния за счет растворения частиц в окружающей матрице.

Естественно, расти будет только та фаза, удельный

объем которой меньше удельного объема матрицы —

аустенита. Следуя приведенной диаграмме состояния,

этой фазой может быть упорядоченная фаза, содержащая

в большей степени атомы меньшего радиуса. Это атомы

железа, а фаза — Fe3Ni (L12).
Следы скольжения не доходят до межфазной грани-

цы γ/α. Следовательно, область, не содержащая следов

скольжения, образовалась в процессе миграции грани-

цы γ/α, и является областью ревертированного аусте-

нита, сформировавшегося на начальном этапе развития

обратного α → γ-превращения. Эту область при еще

большем увеличении демонстрирует рис. 3, f. Межфазная

граница разделяет мартенсит, расположенный вверху

рисунка (из-за большей травимости выглядит более

темным) и аустенит — внизу. В мартенсите также видны

дисперсные частицы фазы, выделившиеся в процессе

закалки сплава из аустенитной области и перешедшие

в мартенсит при γ → α-превращении в процессе охла-

ждения сплава в жидком азоте. В аустените, в области

ревертированного аустенита, прилегающей к межфазной

границе (рис. 3, f ), видны существенно более крупные

частицы выделившейся фазы в сравнении с частицами

как расположенными на следах скольжения, так и внутри

мартенситной пластины. Такие крупные частицы могли

образоваться только вследствие прерывистой коагуля-

ции частиц выделившейся фазы в процессе развития

α → γ-превращения, так как она (прерывистая коагу-

ляция) значительно эффективнее процесса коагуляции,

протекающего в объеме материала [17–20].

Чаще всего области прерывистого распада, как и

прерывистой коагуляции характеризуются ламельной

структурой: наблюдается чередование пластинчатой или

волокнистой структуры фазы выделения с пластинками

матрицы, обедненной легирующим элементом.

В нашем случае видны не ламели, а крупные квад-

ратной формы частицы фазы выделения. Такой харак-

тер выделения возможен только в случае выделений с

решеткой, изоморфной решетке матрицы. Более того,

даже при таком характере выделений ранее демонстри-

ровались частицы γ ′-фазы округлой формы в сплавах

36НХТЮ и 36НХТ2Ю2, по химическому составу близ-

кие к Ni3Ti [10]. Отличие в химическом составе выде-

лений и матрицы приводило к возникновению контраста

из-за различия их структурных факторов [21]. В нашем

случае выделяющиеся частицы приобретают даже куби-

ческую форму, что возможно благодаря незначительно-

му различию параметров решеток матрицы и выделе-

ний [1,2], и когерентной или квазикогерентной связи.

Невозможность визуализации частиц фазы выделения

при электронно-микроскопическом исследовании струк-

туры бинарных метастабильных аустенитных сплавов в

просвечивающем микроскопе свидетельствует о весьма

близких значениях структурных факторов матрицы и

выделения, что вновь подтверждает выделение фазы

состава Fe3Ni, в наименьшей степени отличающейся от

состава матрицы. Увидеть эти частицы на просвет удает-

ся внутри пластин мартенсита при сильно действующем

рефлексе α-фазы (рис. 4).
Зародыши прерывистой реакции всегда имеют двух-

фазную структуру. Одной из фаз является фаза выделе-

ния. Другой — рекристаллизованная матрица, которой

в данном случае является ревертированный аустенит.

Зародыши ревертированного аустенита, согласно любой

из представленных в литературе диаграмм состояния,

должны иметь повышенное содержание никеля. На ос-

новании этого остается заключить, что фаза выделения

должна быть обеднена никелем в соответствии с за-

коном сохранения материи. Вновь, этой фазой может

быть только упорядоченная фаза Fe3Ni. Именно благо-

даря выделению частиц Fe3Ni, содержащих 25 at.%Ni,

становится возможным флюктуационное формирование

γ-зародыша критического размера с содержанием нике-

ля ∼ 40%.

Таким образом, в настоящей работе показано ис-

ключительно методом логического сопоставления полу-

ченных результатов с твердо установленными законо-

мерностями развития фазовых превращений, что фазой

выделения в остаточном аустените при нагреве до 400◦C

является фаза Fe3Ni. Это заключение подтверждается

экспериментальными результатами многих исследова-

телей, обнаруживших выделение упорядоченной фазы

в аустените метастабильных сплавов Fe−Ni с содер-

жанием Ni от 27 до 36% [1] и служит достаточным

дополнительным основанием для представления фазовой

диаграммы Fe−Ni (рис. 1) как равновесной.

2.2. Механизм миграции межфазных
γ/α-границ

Необходимым условием осуществления как прерыви-

стого распада, так и прерывистой коагуляции является
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миграция границ. Для ее реализации необходимо нали-

чие дополнительной движущей силы, помимо химиче-

ской. В качестве такой дополнительной силы может вы-

ступать: 1) энергия искажений кристаллической решет-

ки матрицы, обусловленная закалкой и предварительно

прошедшим непрерывным распадом, освобождающаяся

в процессе рекристаллизации; 2) повышенная поверх-

ностная энергия границ зерен, уменьшающаяся в про-

цессе рекристаллизации деформированного материала

или собирательной рекристаллизации [22–25]. В этом

случае миграция границ является ведущим процессом

в осуществлении прерывистой реакции, а ее граница

является выпуклой. Есть данные, что дополнительной

движущей силой может служить уменьшение межфаз-

ной поверхностной энергии частиц, выделившихся на

границе [26,27]. Но и в этом случае авторы приводят

схему, на которой граница прерывистого распада имеет

выпуклую форму.

Согласно имеющимся термодинамическим расче-

там [28], вогнутая форма мигрирующей границы между

частицами не должна приводить к развитию прерыви-

стого распада, а лишь к образованию локализованных

выделений фазы на границах зерен.

Однако эти представления относятся к системам,

где первичным процессом зарождения и роста колоний

прерывистого распада является миграция межзеренной

границы. Но это не всегда так: в структуре сплавов

Fe−Ni−Ti экспериментально зарегистрирована вогнутая

форма границ между пластинами η-фазы [29,30]. Та-

кой вид прерывистого распада обнаружен в матрице,

полученной при высокотемпературном отжиге, претер-

певшей собирательную рекристаллизацию, характеризу-

ющуюся малоугловой разориентацией крупных зерен.

Частица η-фазы, выделившаяся на границе зерен при

последующем отжиге, прорастает в одно из них, созда-

ет искажения в решетке зерна, являющиеся причиной

рекристаллизации, осуществляемой миграцией границы

зерна, в которое проросла частица. Возникает зародыш

прерывистого распада. В процессе развития прерывисто-

го распада пластинки η-фазы выступают впереди фронта

превращения и в своем росте опережают движущуюся

границу колонии, оставаясь ведущей фазой. Аналогич-

ный факт отмечен в [31].

Но в процессе развития обратного α → γ-превраще-

ния в бинарном Fe−Ni-сплаве, реализуемом при медлен-

ном нагреве, мартенситный кристалл, начиная с опре-

деленной температуры, теряет свою устойчивость, тем

самым обеспечивает дополнительную движущую силу

для развития прерывистой реакции коалесценции частиц

Fe3Ni, сопровождаемых формированием ревертирован-

ного аустенита. Этот факт свидетельствует о том, что

граница прерывистой реакции должна быть выпуклой, а

ведущей фазой должен быть ревертированный аустенит.

Скорость диффузии на мигрирующей границе при-

близительно в три раза превышает скорость диф-

фузии на стационарной границе. Поэтому развитие

комбинированной прерывистой реакции коагуляции ча-

стиц+формирования ревертированного аустенита нач-

нется с момента начала развития α → γ-превращения.

Благодаря ускоренной диффузии вдоль γ/α-границ про-

исходит коалесценция частиц Fe3Ni, попадающих на

мигрирующую границу из α-фазы в процессе нагрева

и последующего отжига сплава, ведущая к практически

периодическому их расположению на границах. Так как

параметры решеток фаз на всем протяжении составов

сплавов Fe−Ni различаются весьма незначительно [2],
поверхностная энергия частиц невелика. Благодаря про-

цессу коалесценции суммарная поверхностная энергия

частиц, расположенных на межфазной границе, умень-

шается. Более способными к росту окажутся те частицы,

которые изначально имеют когерентную или квазико-

герентную связь со структурой межфазной границы.

Границы γ/α оказываются способными оторваться от

частиц и продвигаться вглубь α-пластин, содержащих

дисперсные частицы Fe3Ni, которые и должны коа-

гулировать. Развивается комбинированная прерывистая

реакция α → γ-превращения. Эта реакция в условиях

медленного нагрева ведет к формированию равновесных

для данной температуры фаз [10]: за фронтом миграции

должен оставаться ревертированный аустенит, обога-

щенный никелем, и крупные частицы выделившейся

фазы Fe3Ni.

Участки границы, свободные от частиц, оказывают-

ся в наиболее благоприятных условиях для миграции:

обладают наибольшей подвижностью в сравнении с

местом контакта с частицей, где требуется повышен-

ная дополнительная движущая сила для преодоления

упругих когерентных напряжений. Поэтому граница γ/α

вблизи частицы начинает мигрировать позже, с более

высокой температуры нагрева. Мигрирующая граница в

центральной части между частицами выпучивается, обу-

словливая формирование
”
зубчатой“ морфологии меж-

фазных границ (рис. 3, c).
Такая

”
зубчатая“ морфология границ усиливается в

продолжение развития α → γ-превращения с повыше-

нием температуры, так как для продвижения грани-

цы — формирования ревертированного аустенита —

необходима доставка никеля из глубины мартенситно-

го кристалла. Средняя часть мигрирующего участка,

глубже проникшая в тело мартенситного кристалла, в

большей степени обеспечивается никелем и оказывается

способной продвигаться дальше. Длина пути доставки

никеля, осуществляемая объемной диффузией, оказы-

вается существенно различной для участков границы

между частицами и вблизи их. Различие увеличивается с

повышением температуры, приводит к ярко выраженной

зубчатой морфологии межфазных границ γ/α.

Происходящее перераспределение атомов никеля

между α- и γ-фазами за счет объемной диффузии ни-

келя приводит к формированию вблизи мигрирующей

границы обедненного никелем слоя со стороны α-фазы.

При этом температура обратного α → γ-превращения

в постепенно обедняющемся никелем слое, согласно
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равновесной диаграмме состояния Fe−Ni, будет по-

вышаться; соответственно движущая сила обратного

α → γ-превращения — уменьшаться. И это обеднение,

в большей степени происходящее в областях границы,

приближенных к укрупненным частицам, уменьшает

дополнительную движущую силу прерывистой реакции

в этих местах, содействует формированию зубчатой

морфологии межфазных границ γ/α.

Таким образом, происхождение
”
зубчатости“ меж-

фазных границ γ/α на начальной стадии развития

α → γ-превращения обусловливают следующие факто-

ры:

1) присутствие частиц избыточной фазы в структуре

α-фазы;

2) коалесценция частиц на межфазных границах, веду-

щая к их периодическому расположению;

3) различие в величине дополнительной движущей

силы, необходимой для начала развития прерывистой

реакции вблизи частицы и между частицами;

4) создание обедненного никелем слоя вблизи мигри-

рующей границы, возрастание различия в степени обед-

нения вблизи частиц и между частицами из-за различия

в длине путей доставки никеля к этим участкам;

5) пропорциональное уменьшение движущей силы

α → γ-превращения из-за повышения температуры AS в

различных участках обедненного никелем слоя вблизи

мигрирующей границы.

Развитие прерывистой реакции на бо́льшую глубину

произойдет для средней части участка, поначалу сво-

бодной от частиц фазы выделения, характеризующейся

большей подвижностью, так как только к нему более

продолжительное время будет доставляться необходи-

мое количество атомов никеля из глубины мартенсит-

ной пластины. Вследствие этого межфазные границы

приобретают зубчатую морфологию. С развитием ком-

бинированной прерывистой реакции α → γ-превращения

подвод атомов никеля, осуществляемый объемной диф-

фузией, окажется недостаточным для формирования

обогащенного никелем ревертированного аустенита, ми-

грационная способность межфазных границ уменьшится,

вследствие чего уменьшится и коэффициент граничной

диффузии. Это приведет к подавлению процесса пре-

рывистой коалесценции частиц на межфазных границах.

Последние окажутся покрытыми сплошной сеткой ча-

стиц Fe3Ni, видимых на границах
”
ступенек лесенки“,

являющихся границами зубцов ревертированного аусте-

нита (на рис. 3, c черными стрелками указаны границы

зубцов ревертированного аустенита).
Проекция торцов зубчатой структуры ревертирован-

ного аустенита хорошо видна на рис. 5. Тонкие уз-

кие
”
ступеньки“ ревертированного аустенита полностью

рассекают мартенситную пластину, включая мидриб.

На их границах отчетливо видны частицы Fe3Ni. Та-

ким образом, комбинированная прерывистая реакция

α → γ-превращения не может привести к полному за-

вершению процесса α → γ-превращения. Ее развитие

оказывается подавленным, так как помимо коагуляции

5 mm

Рис. 5. Проекция торцов зубчатой структуры ревертирован-

ного аустенита с частицами фазы Fe3Ni на их границах.

частиц необходимо формирование аустенита, обогащен-

ного никелем. Только в условиях постоянной подпитки

межфазных границ никелем, диффундирующим из объе-

ма мартенситной пластины, может развиваться самопод-

держивающийся процесс α → γ-превращения. Однако в

условиях непрерывного увеличения диффузионного пути

атомов никеля из объема пластины α-фазы к межфазным

γ/α-границам каждый из мигрирующих отрезков умень-

шается по своей протяженности, и с увеличением време-

ни его миграции пройденный путь рисует на плоскости

форму зубца, а вся мигрирующая граница становится

зубчатой. Превращение протекает все менее интенсивно,

и процесс затухает со временем.

Диффузия по межфазным границам γ/α, процесс коа-

гуляции частиц на этих границах и подпитка атомами ни-

келя границ из объема пластин α-фазы, обеспечивающие

миграцию межфазных границ в условиях реализации

комбинированной прерывистой реакции α → γ-превра-

щения, представляют единый автокаталитический про-

цесс.

На наш взгляд, в настоящей работе представлен

вполне убедительный, обоснованный экспериментом вы-

вод о типе выделяющейся фазы Fe3Ni (L12). Все извест-

ные экспериментальные результаты: понижение темпе-

ратуры начала мартенситного γ → α-превращения Мs

после облучения закаленного сплава или после отжига

при температурах ниже 500◦C (ниже температуры разу-

порядочения фазы Fe3Ni), увеличение предела текучести
аустенита после таких обработок, появление парамаг-

нитного пика в резонансных спектрах ядерного гамма-

резонанса обусловлены именно выделением дисперсной

фазы Fe3Ni в аустените [1].
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Таким образом, скорость уменьшения свободной энер-

гии на первом этапе развития α → γ-превращения кон-

тролируется двумя процессами: одним, происходящим на

границе раздела фаз; вторым — происходящим внутри

мартенситных пластин.

Результатом является возникновение зубчатости меж-

фазных границ, легко наблюдаемой и при металлогра-

фическом методе исследования. В.Д. Садовский в [32]
писал, что среди нерешенных вопросов структурного

механизма процесса образования аустенита при нагреве

отсутствуют даже попытки объяснить происхождение

зубчатости. В настоящей работе сделана не только

попытка, но и с достоверностью открыта природа ее про-

исхождения в метастабильных сплавах на основе Fe−Ni.

2.3. О тетрагональности мартенсита
в Fe−Ni-сплавах

К настоящему времени отсутствует четкое понимание

природы тетрагональности железоникелевого мартенси-

та.

Для сплавов Fe−Ni−Ti четко продемонстрирована и

теоретически объяснена природа тетрагональности све-

жеобразованного мартенсита, полученного охлаждением

аустенита в жидком азоте. Эти сплавы не удается за-

калить из аустенитной высокотемпературной области с

сохранением однофазного состояния. В аустените всегда

присутствуют дисперсные когерентно связанные с ре-

шеткой аустенита частицы γ ′-фазы Ni3Ti, упорядоченные

по типу L12 [33–35]. При охлаждении эти частицы

с гранецентрированной решеткой и с ориентировкой

исходного аустенита переходят в структуру мартенсита,

сохраняя когерентность. Так как гранецентрированная

кубическая решетка частиц представляет собой в то

же время объемно-центрированную тетрагональную с

отношением осей
√
2, то при сохранении когерентности

эти частицы должны вызывать упругую тетрагональ-

ную деформацию объемно-центрированной α-решетки.

Суперпозиция полей статических смещений от когерент-

ных частиц, унаследованных мартенситом из аустенита,

проявляется на опыте в тетрагональном искажении

кристаллической решетки мартенсита.

Величина упругой деформации материала частиц за-

висит не только от различия формы и параметров

элементарных ячеек γ ′-фазы и мартенсита, но и от соот-

ношения модулей упругости этих фаз [7–9]. Известно,

что степень тетрагональности решетки мартенсита в

сплавах Fe−Ni−Ti достигает значения c/a = 1.04 из-за

присутствия прочных частиц γ ′ — Ni3Ti.

Частицы меди, унаследованные мартенситом в спла-

вах Fe−Cu, не являются эффективными центрами сдви-

га в мартенсите и не создают тетрагональности [35].
В отличие от частиц γ ′-фазы они оказывают слабое

воздействие на характеристики мартенситного превра-

щения, так как имеют существенно меньшие значения

упругих постоянных по сравнению с железоникелевым

аустенитом.

Частицы Fe3Ni, выделяющиеся в аустените в процессе

закалки бинарных сплавов Fe−Ni инварного состава,

также переходят в структуру мартенсита в процессе

охлаждения в жидком азоте и сохраняют когерент-

ную связь с его решеткой. Модуль упругости фазы

Fe3Ni больше модуля упругости частиц меди, именно

поэтому они искажают решетку мартенсита. Степень

тетрагональности мартенсита Fe−Ni-сплавов невелика:

1.004 [36]. Но как в сплавах Fe−Ni, так и в сплавах

Fe−Cu остаточный аустенит имеет когерентную связь

с решеткой мартенсита. Поэтому связывать наличие

тетрагональности мартенсита в сплавах Fe−Ni исклю-

чительно с когерентными напряжениями на межфазных

границах γ/α, как это делают авторы [36], неубеди-

тельно. В противном случае, было бы зарегистрирова-

но тетрагональное искажение решетки мартенсита и в

сплавах Fe−Cu.

Тетрагональность решетки мартенсита в сплавах

Fe−Ni является еще одним свидетельством справедливо-

сти фазовой диаграммы Fe−Ni, представленной на рис. 1

и опубликованной в [2], и свидетельствует о справед-

ливости теоретического расчета стабильности ОЦК- и

ГЦК-фаз по отношению к мартенситным превращениям

в ГЦК и ОЦК соответственно. Только решетки с тетра-

гональным искажением ОЦТ и ГЦТ оказываются неста-

бильными по отношению к мартенситным превращени-

ям [12]. А доказанное выделение фазы Fe3Ni в процессе

закалки аустенита метастабильных сплавов Fe−Ni и со-

хранение этих выделений в пластинах α-фазы в процессе

γ → α-превращения вносят тетрагональные искажения в

ГЦК- и ОЦК-решетки метастабильных Fe−Ni-сплавов,

тем самым свидетельствуя об отсутствии формирования

предмартенситного состояния в метастабильных сплавах

Fe−Ni при охлаждении.

Выводы

1. Экспериментально доказано выделение фазы Fe3Ni

в аустените бинарных сплавов Fe−Ni инварного состава.

2. Экспериментально обоснована справедливость фа-

зовой диаграммы Fe−Ni, представленной на рис. 1,

опубликованной в работе [2], не представленной в спра-

вочной литературе.

3. Показано, что на начальном этапе α → γ-превра-

щение развивается механизмом комбинированной пре-

рывистой реакции посредством миграции межфазных

границ γ/α, диффузионная подвижность которых ста-

новится возможной благодаря коагуляции частиц Fe3Ni

на границах γ/α и диффузионной доставкой атомов

никеля из объема мартенситных пластин к межфазным

границам.

4. Контролирующее влияние двух фазовых превраще-

ний на скорость развития α → γ-превращения — одного,

происходящего на границе раздела фаз, второго —

внутри мартенситных пластин — определяет зубчатую

морфологию межфазных границ γ/α.
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5. Тетрагональность кристаллической решетки безуг-

леродистого железоникелевого мартенсита обусловлена

присутствием когерентно связанных с ней частиц Fe3Ni

в бинарных сплавах Fe−Ni инварного состава.
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