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Методом мёссбауэровской спектроскопии в бинарных сплавах инварного диапазона составов
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ВВЕДЕНИЕ

Сверхвысокая пластическая деформация
(СВПД) в сплавах и сталях приводит к нано-
структурированию и аномальным фазовым пре-
вращениям [1–4]. В работах [5, 6] на примере пе-
ресыщенных бинарных ОЦК Fe–Mn и Fe–Cr
сплавов в экспериментах по СВПД во вращаю-
щихся наковальнях Бриджмена (сдвиг под давле-
нием – СД) показано, что изменение температуры
пластической деформации меняет направление
атомного упорядочения от разрушения порядка
при холодной (80–298 K) до ускоренного ближне-
го упорядочения при теплой (до 573 K) деформа-
ции. Причиной ускоренного ближнего упорядоче-
ния является непрерывная генерация большого
количества подвижных точечных дефектов. В
сплаве Fe86.8Cr13.2 деформация СД (при 6 ГПа и 3 об.
наковален) при 453 K в течение 10 мин сопровож-
дается расслоением со степенью, близкой к рассло-
ению после облучения высокоэнергетическими
электронами 5.5 МэВ с флюенсом (F = 2 × 1018 см–2)
в той же области температур [6, 7]. Процессы тер-
мического и радиационно-ускоренного ближне-
го и дальнего упорядочения наблюдаются в би-
нарных ГЦК Fe–Ni-сплавах инварного диапазона
составов (29–36 ат. % Ni) [8–10]. В связи с этим в
инварных Fe–Ni-сплавах можно ожидать ускоре-
ние процессов упорядочения при теплой СВПД.

Задачей настоящей работы является анализ
влияния температуры СВПД на атомное распре-
деление в бинарных ГЦК Fe–Ni-сплавах и сопо-
ставление с результатами облучения высокоэнер-
гетическими электронами.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
Исследованы бинарные сплавы Fe65.8Ni34.2 и

Fe64.5Ni35.5 (C < 0.01 ат. %). В сплавах этого состава
при термическом отжиге (723–823 K) и облучении
высокоэнергетическими (3–5 МэВ) электронами с
флюенсом в пределах F = 1019 см–2 при температуре
<573 K наблюдается упорядочение [8–10].

СВПД осуществляли с использованием вра-
щающихся наковален Бриджмена. Степень ис-
тинной деформации при СД оценивали по фор-
муле [11]

(1)

где εсж – деформация сжатием; ϕ = 2πn – угол по-
ворота наковален при сдвиге (n – число оборо-
тов); r – расстояние от центра образца до исследу-
емого участка; d – толщина образца после дефор-
мации. Предварительное сжатие образцов со
степенью εсж не приводило к заметному измене-
нию мессбауэровских спектров. Деформировали
с различными степенями ε = 4.3–7.3 (n = 1–15 об.)
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со скоростью 2.4 × 10–2 с–1 (ω = 0.3 об./мин) в тем-
пературном интервале 80–573 K. Оценку степени
деформации ε по формуле (1) рассматривали как
среднюю – с учетом площади образца с опреде-
ленным радиусом r. Сначала образцы в наковаль-
нях Бриджмена выводили на необходимую тем-
пературу. Далее при данной температуре образцы
подвергали давлению 8 ГПа и осуществляли де-
формационный сдвиг при вращении нижней на-
ковальни. Время деформации СД составляло 3–
50 мин. После сдвига образец отогревали (или
охлаждали) в течение ~10 мин и разгружали. Об-
разец после такой обработки имел форму диска
толщиной 150 мкм и диаметром 7 мм. Для месс-
бауэровских измерений диск утоняли механиче-
ски с использованием алмазной пасты, а затем
электрополировали до толщины 20 мкм. В каче-
стве анализируемого участка при мессбауэров-
ских измерениях использовали всю площадь об-
разца. В некоторых случаях для проверки исполь-
зовали кольцеобразную область, исключающую
центральную область радиусом 1 мм, однако вид
мессбауэровских спектров в том и другом случае
практически не различался.

Облучение высокоэнергетическими электро-
нами (5.5 МэВ) выполняли на линейном ускори-
теле с флюенсом F = 1018–1019 см–2 в интервале
температур 473–573 K.

В качестве метода анализа атомного перерас-
пределения использовали трансмиссионную месс-
бауэровскую спектроскопию. Измерения прово-
дили при комнатной температуре. Источником ре-
зонансного γ-излучения с энергией 14.4 кэВ
служил 57Co(Cr). Распределение атомов в матрице
сплавов проводили с использованием расчета
распределения p(H) сверхтонкого магнитного
поля H на ядрах 57Fe и среднего H [12]. В соот-
ветствии с моделью смешанного обменного вза-
имодействия в распределении p(H) инварных
Fe–Ni-сплавов более высоким магнитным по-
лям соответствует большее количество атомов
никеля в первой координационной сфере (КС)
железа [13–15]. Для восстановления распределе-
ния p(H) использована программа DISTRI в со-
ставе пакета программ MS Tools [16]. Кроме p(H)
и среднего сверхтонкого поля H, рассчитанно-
го как средневзвешенное на всем интервале по-
лей от 0 до Hmax, удобно представление p(H) в виде
квазибимодального распределения p(Hl) + p(Hh)
[9, 17]. В качестве полевой границы между p(Hl) и
p(Hh), условно низкополевого и высокополевого
распределений, выбран центр тяжести распреде-
ления p(H), равный H спектра исходного образ-
ца. Например, для закаленного сплава Fe64.5Ni35.5
эта граница равна H = 235 кЭ (рис. 1а). Данные
расчета распределений p(Hl) и p(Hh) позволяют
оценить эволюцию средних сверхтонкий полей
низкополевой Hl и высокополевой Hh компо-

нент распределения, а также их парциальных
вкладов Sl и Sh после СВПД и облучения электро-
нами. Учет магнитной текстуры при анализе спек-
тров деформированных сплавов осуществляли с
использованием модельного сплава Fe55Ni45 не-
инварного состава, в спектре которого отсутству-
ет вклад в области малых сверхтонких полей, обу-
словленных отрицательным знаком интеграла
обменного взаимодействия (антиферромагнетиз-
мом) между атомами железа [13].

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА

На рис. 1а, 1б приведены мёссбауэровские
данные закаленного от 1323 K в воду и отожжен-
ного при 773 K, 1 ч, сплава Fe64.5Ni35.5. Сопостав-
ление распределений p(H) закаленного и ото-
жженного образцов показывает, что отжиг при-
водит к смещению распределения в сторону
больших полей и росту H от 235 до 246 кЭ. Высо-
кополевая компонента распределения p(Hh) воз-
растает по величине поля Hh и парциальному
вкладу Sh в общее распределение (рис. 1б). Такое
влияние термического отжига (а также дозы облу-
чения электронами при 353–523 K [8–10]) на
спектры Fe–Ni-сплавов объясняется увеличени-
ем числа атомов Ni, находящихся в окружении Fe,
за счет уменьшения числа соседств Fe–Fe и Ni–Ni.
Эти изменения связаны с формированием гомо-
генного ближнего порядка [8].

Холодная деформация СД при 298 K и увеличе-
нии ее степени ε от 4.3 до 6.2 и 6.6 (от 1 до 5 и 10 об.)
как в случае закаленного, так и отожженного при
773 K сплава приводит к обратному, регулярному
снижению среднего поля H за счет парциально-
го вклада Sh высокополевой компоненты Hh от
71 до 63%, см. рис. 1в и 2а.

На рис. 2а представлено относительное изме-
нение среднего сверхтонкого магнитного поля
всего спектра после СД с различным числом обо-
ротов наковален при различных температурах
H/Hn = 1, где Hn = 1 – поле после 1 оборота на-
ковален. Использование отношения H/Hn = 1
при анализе воздействия СД позволяет учесть на-
веденную деформацией магнитную текстуру в
спектрах исследуемых сплавов. Последующая де-
формация с n = 5, 10 и 15 оборотов не меняет маг-
нитную текстуру сплавов. Снижение H/Hn = 1 и
парциального вклада Sh высокополевой компо-
ненты Hh в эксперименте по СД при 298 K озна-
чает уменьшение количества соседств атомов Ni в
первой КС Fe, т.е. разрушение гомогенного ближ-
него порядка, сформированного в условиях пред-
варительного стареющего отжига – зависимость 1
и 2 на рис. 2а. Увеличение температуры СД от
комнатной до 473 K не приводит к видимым из-
менениям в распределении p(H) и H/Hn = 1, т.е.
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процесс разупорядочения ослаблен или отсут-
ствует.

Иначе выглядит результат деформационного
воздействия при повышении температуры СД до
573 K, см. зависимость 3 на рис. 2а и 3.

Набор числа оборотов наковален от 1 до 15 со-
провождается регулярным ростом H/Hn = 1 пре-
имущественно за счет увеличения значения Hh и
его парциального вклада Sh (от 279 кЭ и 57% после
n = 1 до 285 кЭ и 63% после n = 15). Таким обра-
зом, результат СД при 573 K можно характеризо-
вать как увеличение количества соседств атомов
Ni и Fe, т.е. гомогенное ближнее упорядочение.
При этом в спектре и распределении сплава
Fe64.5Ni35.5 появляется и растет вклад компонент с
нулевым полем и с H = 60 кЭ, отвечающим сосед-
ствам Fe–Fe [18], см. рис. 3в, 3г. Эти изменения в

спектре характеризуют следующую за гомоген-
ным ближним упорядочением стадию. Следую-
щая стадия наблюдается при облучении электро-
нами Fe–Ni инваров и связана с формированием
по меньшей мере двух областей с различной маг-
нитной структурой – парамагнитной области,
представленной одиночной линией в центре спек-
тра и отвечающей обедненной никелем части мат-
рицы, а также ферромагнитной области с увели-
ченным Hh, отвечающей обогащенной Ni части
матрицы [8–10].

Мёссбауэровские результаты облучения сплава
Fe65.8Ni34.2 электронами с флюенсом F до 1019 см–2

при 573 K демонстрируют регулярный рост H от
212 до 221 кЭ, и качественно аналогичны результа-
там термического отжига (см. рис. 2б, 2в и рис. 4).

Рис. 1. Спектры, распределения p(H) и средние сверхтонкие магнитные поля H, Hh и парциальные вклады Sh сплава
Fe64.5Ni35.5. Обработка: а – закалка; б – отжиг 773 K, 1 ч; в – СД (n = 10) при 298 K. Под линией распределения p(H)
закаленного сплава показан расчет в виде квазибимодального распределения. Вертикальная линия на p(H) отвечает
полю 290 кЭ.
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На рис. 2б приведены значения относительно-
го изменения среднего сверхтонкого поля
H/HF = 0 при облучении электронами сплава
Fe65.8Ni34.2, где HF = 0 – поле закаленного сплава
до облучения. Облучение электронами сплава
Fe64.5Ni35.5 при 573 К с флюенсом F = 5 × 1018 см–2

сопровождается изменениями в распределении
p(H), характерными для второй стадии упорядо-
чения, а именно ростом Hh до 285 кЭ, а также
появлением пика парамагнитной, обедненном
никелем металлической матрицы (рис. 5а, 5б).

На более поздних этапах этой стадии упорядо-
чения, например, после облучения при 473 K
сплава Fe64.5Ni35.5, происходит увеличение поля
высокополевой компоненты Hh до 293 кЭ и ее
парциального вклада (рис. 5в, 5г).

Таким образом, изменения в спектрах и рас-
пределениях p(H) сплава Fe64.5Ni35.5, обусловлен-
ные ближним упорядочением при облучении
электронами, качественно аналогичны измене-
ниям после СД при 573 K и существенно отлича-

ются от результатов СД при 298 K, сравните рас-
пределение p(H) на рис. 1в и 3в, 5б.

ОБСУЖДЕНИЕ
Мёссбауэровские данные по влиянию темпе-

ратуры теплой деформации СД и облучения элек-
тронами сплавов Fe65.8Ni34.2 и Fe64.5Ni35.5 можно
объяснить формированием гомогенного ближнего
порядка и начальным этапом второй стадии упо-
рядочения. Следует отметить, что снижение тем-
пературы облучения электронами до 353–523 K
ускоряет процесс ближнего упорядочения, и при
F до 1019 см–2 наблюдается смена механизма упо-
рядочения [8]. На рис. 5 приведены мессбауэров-
ские данные после облучения сплава Fe64.5Ni35.5
при 573 и 473 K. Очевидно, что в спектрах и рас-
пределениях p(H) после облучения при темпера-
туре 473 K наблюдаются изменения, связанные со
второй стадией упорядочения. Эта стадия харак-
теризуется образованием сверхструктуры, упоря-
доченной по типу L10 (секстета с полем Hh ~

Рис. 2. Относительное сверхтонкое магнитное поле сплавов Fe65.8Ni34.2 и Fe64.5Ni35.5. а – H/Hn = 1 сплава
Fe64.5Ni35.5 после: (1) СД при 298 К закаленного состояния; (2) – СД при 298 К отожженного при 773 К, 1 ч состояния;
(3) СД при 573 К закаленного состояния; б – H/HF = 0 сплава Fe65.8Ni34.2 после облучения электронами при 573 K
с флюенсом F, HF = 0 – поле при F = 0; в – H/Hзак сплава Fe64.5Ni35.5 после отжига 773 K, 1 ч, Hзак – поле зака-
ленного состояния.
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~ 285–290 кЭ), и обедненной никелем парамагнит-
ной матрицы (в виде центральной линии) [8–10].
Выше было показано, что в спектре деформирован-
ного при 573 K сплава Fe64.5Ni35.5 увеличивается
компонента с Hh 285–286 кЭ, а также парамаг-
нитная компонента обедненной никелем матри-
цы. Таким образом, можно сделать заключение,
что в условиях СД при 573 K по мере увеличения
количества оборотов наковален от 1 до 5 возника-
ет гомогенное ближнее упорядочение, а после 10

и 15 об. появляются признаки второй стадии про-
цесса, контролируемой упорядочением по типу
Fe–Ni.

Данные по формированию ближнего поряд-
ка, изменению его направления и степени в за-
висимости от температуры деформации объяс-
няются теми же причинами, что и результаты
ближнего упорядочения при аналогичных воз-
действиях в сплавах с ОЦК-кристаллической ре-
шеткой Fe–Mn и Fe–Cr. Показано [5, 6], что

Рис. 3. Спектры, распределения p(H), средние сверхтонкие магнитные поля H, Hh и парциальные вклады Sh сплава
Fe64.5Ni35.5 после СД при 573 K: а – n = 1; б – n = 5; в – n = 10; г – n = 15. Под линией распределения p(H) сплава,
обработанного СД n = 1, показан расчет в виде квазибимодального распределения. Вертикальная линия на p(H) отве-
чает полю 290 кЭ.
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СВПД может сопровождаться атомным перерас-
пределением, которое проявляется в виде разупо-
рядочения и конкурирующего с ним процесса
упорядочения по типу расслоения. Причина на-
блюдаемых фазовых переходов состоит в том, что
движущиеся дислокации, с одной стороны, раз-
рушают атомный порядок, и этот процесс слабо
зависит от температуры, с другой, генерирует по-
движные точечные дефекты, миграция которых
ускоряет процесс формирования порядка. В об-
щем случае направление фазовых переходов при
СВПД определяется соотношением между про-
цессами разрушения и установления порядка.
Движущей силой ближнего упорядочения явля-
ются термодинамические свойства сплава – по-
нижение энергии Гиббса при попадании атомов
никеля в окружение железа. Снижение количе-
ства атомов Ni в первой КС Fe, т.е. эффективной
концентрации Ni после холодной деформации
закаленного и предварительно отожженного Fe–
Ni-сплава, означает разупорядочение. Для зака-

ленного состояния это означает, что закалкой не
удается полностью разупорядочить сплав.

Разрушение ближнего порядка, как и механизм
сплавления при холодной деформации, объясня-
ется генерацией и перемещением обладающих по-
вышенной подвижностью междоузельных атомов
в поле напряжений движущихся дислокаций [2, 12,
19, 20]. Кроме того, в этой области температур при
СВПД может происходить динамическая рекри-
сталлизация с активным изменением состава на
развитых движущихся границах зерен [21, 22].
Конкурирующий с разупорядочением процесс ди-
намического упорядочения объясняется высокой
концентрацией деформационных вакансий. На-
пример, в работах [23, 24] показано, что концен-
трация вакансий в меди при СД увеличивается на
17 порядков. Упорядочение в условиях СД при
573 K проходит в течение 10–50 мин и оказывает-
ся более эффективным по сравнению с термиче-
ским воздействием при 573–773 K в течение не-
скольких часов и близка к степени упорядочения в

Рис. 4. Спектры, распределения p(H) и средние сверхтонкие магнитные поля H сплава Fe65.8Ni34.2 после облучения
электронами при 573 K. Обработка: а – закалка; б – F = 6 × 1018 см–2; в – F = 1019 см–2. Вертикальная линия на p(H)
отвечает полю 290 кЭ.
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области температур 573 К при облучении электро-
нами c флюенсом F ~ 5 × 1018 см–2, см. рис. 3в, 3г
и 5б. Ускорение упорядочения при СД, как и в
случае радиационного воздействия, объясняется
непрерывной генерацией подвижных точечных
дефектов в процессе воздействия.

Превалирующий механизм, определяющий
эффективность упорядочения в области темпера-
тур деформаций выше комнатной, может быть
связан со значением мгновенной концентрации
вакансий [5, 6]. Большая концентрация вакансий

при понижении температуры приводит к росту
вероятности образования небольших подвижных
вакансионных комплексов. С увеличением слож-
ности дефекта существенно уменьшается его
диффузионная эффективность при ближнем упо-
рядочении. В частности, вероятной причиной
снижения эффективности ближнего упорядоче-
ния в Fe–Ni-сплаве при снижении температуры
СД от 573 до 473 K является снижение подвижно-
сти индуцированных СВПД вакансионных ком-
плексов. Интересно отметить, что снижение эф-

Рис. 5. Спектры, распределения p(H) и средние сверхтонкие магнитные поля Hh и парциальные вклады Sh сплава
Fe64.5Ni35.5 после облучения электронами. Обработка: а – закалка; б – F = 5 × 1018 см–2 при 573 K; в – F = 1018 см–2

при 473 K; г – F = 2 × 1018 см–2 при 473 К. Под линией распределения p(H) закаленного сплава показан расчет в виде
квазибимодального распределения. Вертикальная линия на p(H) отвечает полю 290 кЭ.
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фективности индуцированного СД ближнего упо-
рядочения при 473 K по сравнению с 573 K
происходит, несмотря на более высокий термоди-
намический потенциал упорядочения, что следует
из экспериментов по облучению электронами, см.
рис. 5 и [8]. Таким образом, можно заключить, что
в условиях СД при 473 и 573 K основным факто-
ром, влияющим на температурную зависимость и
кинетику процессов ближнего упорядочения, яв-
ляется высокая концентрация и подвижность ва-
кансий. Можно предположить также, что повыше-
ние температуры СД от 473 до 573 K увеличивает
скорость движения границ в процессе динамиче-
ской рекристаллизации и, как следствие, понижает
выравнивающее концентрационные неоднород-
ности действие границ зерен.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом мессбауэровской спектроскопии ис-
следовано влияние сверхвысокой пластической
деформации и облучения высокоэнергетически-
ми электронами бинарных сплавов инварных со-
ставов Fe100 – xNix (x = 34.2–35.5 ат. %).

После СД в наковальнях Бриджмена при 298 K
исходных закаленного и отожженного сплавов на-
блюдается снижение степени гомогенного ближ-
него порядка вследствие его разрушения движу-
щимися дислокациями. Увеличение температуры
СД от комнатной до 473 K ослабляет процесс разу-
порядочения, а при 573 K, напротив, наблюдается
ускорение гомогенного ближнего упорядочения.
Этот процесс характеризуется ростом количества
соседств атомов Fe и Ni, и появлением стадии,
аналогичной радиационно-ускоренному упоря-
дочению. Кинетика упорядочения определяется
конкуренцией процессов дислокационного раз-
рушения порядка и ускоренного точечными де-
фектами упорядочения.

Основным фактором, влияющим на темпера-
турную зависимость деформационно-индуциро-
ванного ближнего упорядочения, является кон-
центрация и подвижность вакансий, а также,
предположительно, скорость движения границ
динамической рекристаллизации. Ускоренное
теплой деформацией упорядочение аналогично
радиационно-ускоренному упорядочению и объяс-
няется непрерывной генерацией неравновесных
подвижных точечных дефектов в процессе воздей-
ствия.

Работа выполнена в рамках государственного
задания по теме “Структура”, № АААА-А18-
118020190116-6 (проект № 18-10-2-39) и при ча-
стичной поддержке РФФИ (грант № 18-03-00216).
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