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Дифференциальная сканирующая калориметрия относится к достаточно уникальным методам ис-
следования, позволяющим in situ изучать закономерности структурно-фазовых превращений в ме-
таллических сплавах в широком интервале температур (–100 до 1600°С) и с достаточно высокой точ-
ностью регистрации тепловых эффектов при фазовых трансформациях. Обзор посвящен изложе-
нию результатов исследований данным методом сплавов на основе металлов с полиморфизмом,
термоупругих мартенситных превращений, распада и образования твердых растворов, а также кри-
сталлизации аморфных металлических сплавов металл–металл. Определенное место в обзоре уде-
лено рассмотрению фазовых превращений в содержащих водород сплавах, как кристаллических так
и аморфных.

Ключевые слова: калориметрия, полиморфизм, энергия активации, водород, кристаллический,
аморфный
DOI: 10.31857/S0015323020100113

СОДЕРЖАНИЕ
1. Введение
2. Сплавы на основе металлов с выраженным

полиморфизмом
3. Сплавы с эффектом памяти формы
4. Твердые растворы
4.1. Калориметрические эффекты при термо-

циклировании сплавов металл Vа группы–водо-
род

4.2. Калориметрические эффекты при термо-
циклировании твердых растворов с ограничен-
ной растворимостью

5. Аморфные металлические сплавы металл–
металл

5.1. Кристаллизация аморфных сплавов типа
Nb60Ni40

5.2. Аморфные сплавы на базе квазибинарной
системы TiNi–TiCu

5.3 Вейвлет-анализ калориметрических эф-
фектов при кристаллизации аморфных сплавов
Ti50Ni25Cu25 и Ti40.2Ni24.8Cu25Hf10

5.4. Общие закономерности влияния водорода
на процессы кристаллизации быстрозакаленных

аморфных сплавов на базе квазибинарной систе-
мы TiNi–TiCu

5.6. Кристаллизации аморфных сплавов си-
стем Ме + Y. Mе + Be

6. Заключение

1. ВВЕДЕНИЕ
Фазовые превращения в металлических спла-

вах, в частности фазовые превращения I рода, со-
провождаются выделением или поглощением теп-
ла. Регистрация этих эффектов первоначально бы-
ла реализована с помощью дифференциального
термического анализа (DТА), предложенного бо-
лее ста лет тому назад Н.С. Курнаковым.

DТА дает возможность регистрировать темпе-
ратуры фазовых превращений в конденсирован-
ных средах (при кристаллизации, полиморфных
превращениях, при термической обработке спла-
вов и т.п.). Однако DТА не позволяет в большин-
стве случаев непосредственно (in situ) определить
тепловые эффекты превращения, оценить эн-
тальпию и энтропию фазового превращения.

В конце прошлого века на базе развития элек-
троники, программного обеспечения для анализа
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исходной информации и автоматизации процес-
сов измерения была разработана аппаратура для
дифференциальной сканирующей калориметрии
высокого разрешения (DSC). Естественно, что ее
появление привлекло внимание специалистов,
занимающихся исследованием фазовых превра-
щений в различных материалах, в том числе и ме-
таллических сплавах.

Поскольку наработанные к настоящему време-
ни экспериментальные и теоретические исследо-
вания уже позволили сформулировать определен-
ные базовые представления о механизмах и зако-
номерностях фазовых превращений в чистых
металлах и хорошо известных сплавах, то такие ис-
следования с применением DSC в основном были
осуществлены на новых объектах, представляю-
щих в первую очередь практический интерес. Но
уже первые результаты таких исследований в неко-
торых случаях показали недостаточность сложив-
шихся представлений для описания наблюдаемых
эффектов. Поэтому возникла необходимость про-
извести краткий анализ накопленной к настояще-
му времени информации о применении DSC при
изучении фазовых трансформаций и рассмотреть
присущие им особенности, которые другими ме-
тодами исследования обычно не фиксируются.

В настоящее время широко используются два
принципиально отличных друг от друга типа при-
боров DSC. Это дифференциальные сканирую-
щие калориметры, регистрирующие тепловой по-
ток при ΔT = 0. В них определяется энергия, необ-
ходимая для установления нулевой разности
температур между исследуемым образцом и стан-
дартом во время изотермической выдержки, или
при нагревании или охлаждении их с определен-
ной скоростью. Т.е. регистрируется разность теп-
ловых потоков, необходимых для поддерживания
равенства температур исследуемого и эталонного
образцов в ходе выполнения температурной про-
граммы. Это приборы DSC серий Premium и Ex-
cellence Mettler-Toledo GmbH, PerknElmer Inc и др.
Одним из преимуществ таких приборов является
возможность измерения малых тепловых эффек-
тов при изотермических процессах.

К другому типу приборов DSC относятся при-
боры, которые регистрируют дифференциальную
температуру (ΔТ), и которые являются фактиче-
ски приборами дифференциального термическо-
го анализа DSC(DTA). В них устанавливается
корреляция (коэффициент K) между величиной
ΔТ и тепловым потоком между образцом и этало-
ном (фирмы “Dupont”, “Stone”, “Fischer”, “DSC
Lеnscor”, “Netzsch” и др.). Для количественных
измерений, например определения ΔH, метод
DSC(DTA) использовать проще, поскольку ка-
либровочный коэффициент K не зависит от тем-
пературы.

Тип информации, получаемой с помощью этих
двух методов сходен, но не всегда тождественен
друг другу. Поэтому в тексте обзора в реферируе-

мых работах содержатся указания на способ изме-
рения сигнала DSC.

2. СПЛАВЫ НА ОСНОВЕ МЕТАЛЛОВ
С ВЫРАЖЕННЫМ ПОЛИМОРФИЗМОМ
В силу хорошо известных причин, нет, по-ви-

димому, более изученной диаграммы состояния
(ДС) двухкомпонентных сплавов, чем диаграмма
состояния Fe–C [1]. Тем не менее структурно-
фазовые превращения на этой диаграмме продол-
жают анализироваться экспериментально и тео-
ретически (см. [2–8]). Относительно недавно они
были дополнены исследованиями по изучению
намагниченности и калориметрических эффек-
тов в до- и заэвтектоидных углеродистых сталях в
межкритическом интервале температур (МКТИ),
между линиями А1 и А3(Аm) [9].

В частности, показано, что при охлаждении
заэвтектоидных сталей в интервале температур
Arm – Ar1 в определенных условиях наблюдается
выделение ферромагнитой фазы (феррита), что
согласно ДС Fe–C в принципе не должно проис-
ходить для сплавов такого состава. Отмечено рас-
хождение между данными магнитометрических
измерений и данными DSC при термоциклирова-
нии в МКТИ.

В развитие этих исследований в работах [10, 11]
было рассмотрено изменение сигнала DSC при
нагреве и охлаждении образцов железа различной
степени чистоты. При нагреве технически чисто-
го железа Армко (ТЧЖ) в районе 780°С (рис. 1)
наблюдаются на кривых DSC (STA “Jupiter” 449)
особенности, связанные с прохождением темпе-
ратуры Кюри (точка А2). Фиксируется гистерезис
между эндотермическим процессом при нагреве
(α → γ-превращение) и экзотермическим при
охлаждении (γ → α превращение).

При этом наблюдается хорошее согласие с
представлениями о том (см. [12–14]), что харак-
терной чертой фазового превращения I рода яв-
ляется совпадение температур экстремумов на
кривых DSC и второй производной сигнала DSC
(DDDSC) по температуре. Тепловые эффекты
превращения при нагреве или охлаждении соот-
ветственно равны 7.4 и 8.4 Дж/г.

Тепловые эффекты превращения при нагреве
или охлаждении высокочистого железа (ВЧЖ)
соответственно равны 4.7 и 5.7 Дж/г. Среднее
значение энтальпии этого фазового превращения
ΔH = 280 ± 25 Дж/моль и энтропия ΔS = 0.24 ±
± 0.02 Дж/(моль K). Столь низкие значения теп-
лового эффекта α ↔ γ-превращения могут слу-
жить одним из косвенных доводов в пользу пред-
положения, что это превращение имеет бездиф-
фузионный характер.

С увеличением скорости нагрева наблюдалось
некоторое смещение эндотермического миниму-
ма в область более высоких температур. В связи с
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этим в [10, 11] был использован подход Киссин-
джера [15] для оценки энергии активации Q дан-
ного полиморфного превращения:

(1)

где Q − энергия активации, кДж/моль; R − газо-
вая постоянная; T1 и T2 − температуры, соответ-
ствующие максимумам на зависимости сигнала
DSC при нагреве с разной скоростью; β1 и β2 −
скорости нагрева.

Эта энергия оказалось равна: для ТЧЖ – 2300 ±
± 150 кДж/моль; для ВЧЖ – 2400 ± 200 кДж/моль.
Данные величины Q намного превышают значе-
ния энергии активации для механизмов превра-
щений, контролируемых только диффузионны-
ми процессами [12, 16, 17], для которых собствен-
но и было предложено это уравнение. Высокие
значения Q – следствие того, что скорость нагре-
ва в данном случае относительно слабо влияет на
температуру максимума эндотермического пика
при фазовой перекристаллизации. Последнее об-
стоятельство также обычно характерно для про-
цессов, в которых преобладают бездиффузион-
ные механизмы фазовой трансформации. Об
этом же косвенно свидетельствуют не только от-
носительно малые значения теплового эффекта
превращения, но и то, что увеличение скорости
нагрева (5–40 К/мин) практически не влияет на
температуру начала превращения (918–919°С).
Эти результаты определенным образом коррели-
руют с развитыми в [6, 18] представлениями о та-
кого типа фазовых трансформациях.

Исследование калориметрических эффектов
при нагреве и охлаждении доэвтектоидных, эв-
тектоидных и заэвтектоидных сталей [11] позво-
лило сделать следующие обобщения.

Тепловой эффект эвтектоидного превращения
в сплавах системы Fe–C приблизительно на поря-
док больше, чем тепловой эффект полиморфного
превращения в чистом железе. Температура начала
превращения при нагреве практически одинакова
для всех исследованных сталей (∼740°С), что сов-
падает с общепринятыми представлениями о влия-
нии содержания углерода и скорости нагрева на
точку АС1.

При нагреве низкоуглеродистых и заэвтекто-
идных сталей на DSC-зависимостях не обнаруже-
ны особенности, связанные с переходом точек А3
или Am. Такие же закономерности характерны и
для изменения сигнала DSC при охлаждении из
аустенитной области. По-видимому, в низкоугле-
родистых сталях феррит или его определенная
часть, которые образуются из аустенита, осуществ-
ляют такую трансформацию с низкими энергети-
ческими затратами. Скорее всего, это бездиффу-

   β β−   
   =
 − 
 

1 2
2 2

1 2

1 2

,
1 1

T TQ R

T T

зионный механизм выделения феррита из аусте-
нита – аллотриоморфный феррит [8]. При
последующем нагреве совершается обратный пе-
реход этого феррита в аустенит по тому же меха-
низму, что минимизирует энергетические затраты
таких фазовых превращений. В заэвтектоидных
сталях, как предполагается в [5], γ → θ-превраще-
ние реализуется через промежуточный метаста-
бильный ε-цементит с гексагональной плотноупа-
кованной кристаллической решеткой, которая
ближе к γ-Fe, чем орторомбическая θ-фаза.

Следует отметить, что в отличие от калоримет-
рических измерений в [11], применение других
методов регистрации температур фазовых транс-
формаций, например, дилатометрических, (см.
[19, 20]), приводит к определению температур
критических точек А3 или Аm, близких или совпа-
дающих с литературными данными для сплавов
системы Fe–С. По-видимому, изменение объема
образца при фазовых превращениях, не всегда
коррелирует с тепловыми эффектами при таких
превращениях в силу другой физики регистрации
подобных фазовых переходов.

Показано [11], что тепловые эффекты при на-
греве и охлаждении в до- и заэвтектоидных сталях
в первую очередь обусловлены развитием прямо-
го или обратного эвтектоидного превращения.

Энергия активации процессов аустенизации
оказалась практически одинакова для доэвтекто-
идных, эвтектоидных и заэвтектоидных сталей
(570 ± 50 кДж/моль). Экспериментально опреде-
ленная энергия активации перехода перлита в
аустенит оказалась значительно больше, чем рас-
четные значения (105–144 кДж/моль), приведен-
ные в [18]. Это же относится и к величине теплоты
такого перехода (113 и 815 Дж/моль соответствен-
но расчетные и экспериментальные значения).

Структуры эндотермического и экзотермиче-
ского пиков на DSC-кривых позволяют предста-

Рис. 1. Изменение сигнала DSC при нагреве (1) и
охлаждении (2) ТЧЖ. Скорость нагрева и охлаждения
10 К/мин [10].
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вить их как суперпозицию двух подпиков, что дает
основание полагать, что эвтектоидное превраще-
ние в сплавах системы Fe–C протекает как мини-
мум в два этапа. Действительно при превращении
перлита в аустенит согласно [3–6, 18] α → γ-пре-
вращение осуществляется путем образования на
первом этапе метастабильного аустенита с мень-
шей концентрацией углерода, чем должно быть по
ДС. Второй этап трансформации связан с раство-
рением карбидов и диффузионным насыщением
образовавшегося участка γ фазы углеродом.

Для иллюстрации влияния легирования на из-
менение сигнала DSC (STA “Jupiter” 449) в
МКТИ при нагреве стали можно обратиться к
данным на рис. 2.

При температуре 765°C наблюдается особен-
ность, которая отсутствует при нагреве в этом тем-
пературном интервале стали Ст40 с приблизитель-
но тем же содержанием углерода [11]. Характер из-
менения в этой области температур DDDSC
позволяет отнести эту особенность к фазовому
переходу II рода – к переходу от ферромагнитно-
го к парамагнитному состоянию. Температура та-
кого перехода для железа равна 768°С. Для обыч-
ной углеродистой стали температура этого пре-
вращения находится выше точки АС1 и потому на
DSC-зависимостях не проявляется.

В стали 38Х2МЮА эндотермический эффект
при аустенитизации и экзотермический эффект
при распаде аустенита можно представить как су-
перпозицию трех подпиков, два из которых фор-
мируют тепловой эффект при растворении или
образовании перлита. Существенно, что количе-
ство тепла, которое расходуется на переход стали
в аустенитное состояние (24 Дж/г), оказывается
заметно меньше, чем выделение тепла при обрат-
ном переходе стали из аустенитного состояния в
феррито-карбидную смесь (37 Дж/г).

В работе [22] приведены данные о применении
DSC при термоциклировании стали 07Х3ГНМ в

МКТИ. На кривых DSC (STA “Jupiter” 449), в от-
личие от данных дилатометрического анализа, на-
блюдали (см. рис. 3) еще более сложный характер
изменения значений фиксируемых параметров от
температуры нагрева. В зависимости от термокине-
тической предыстории сплава (под этим понимает-
ся число термоциклов, скорость нагрева и охлажде-
ния, температура аустенитизации, схема термиче-
ской обработки и т.п.) получаются несколько
отличающиеся друг от друга зависимости сигнала
DSC от температуры при нагреве и охлаждении.
Одна из них и представлена на рис. 3. Характерным
является наблюдение двух (и более) локальных экс-
тремумов, связанных с фазовым переходом исход-
ной структуры сплава в высокотемпературную мо-
дификацию – аустенит.

Оценка энергии активации механизма фазово-
го перехода, ответственного за появление второго
пика поглощения, оказалась равной 1020 ±
± 40 кДж/моль, что не типично для такого типа
фазовой трансформации [16, 17].

В более легированной (см. [23]) стали 9Cr–
1W–0.23V–0.063C–0.09C–0.02N (мас. %) с ис-
пользованием дифференциальной сканирующей
калориметрии (heat-flux type Setaram Setsys 16
DSC apparatus) было проведено точное определе-
ние начальных (Ms) и конечных (Mf) температур
превращения мартенсита как функции скорости
охлаждения (1–99 К/мин) и времени выдержки
(1–120 мин) в аустенитном состоянии. Установ-
лено, что критическая скорость охлаждения для
образования почти 100% мартенсита составляет
порядка 5–6 К/мин. Измеренная скрытая тепло-
та мартенситного превращения находится в диа-
пазоне 62–75 Дж/г.

Достаточно давно (см., напр., [6, 18, 24, 25])
при рассмотрении особенностей процесса аусте-
нитизации при нагреве сталей мартенситного
класса высказывались предположения о возмож-
ности обратного, мартенсит–аустенит, перехода

Рис. 2. Изменение сигнала DSC при нагреве (1) и
охлаждении (2) стали 38Х2МЮА. 1" и 2" –соответ-
ствующий вид вторых производных сигнала DSC
(DDDSC). Скорость термоциклирования 10 К/мин [21].
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Рис. 3. DSC кривые нагрева (10°/мин) сплава
07Х3ГНМ. Исходное состояние: закалка с 950°С. 1 –
DSC-сигнал, 2 − вторая производная DSC-сигнала.
Скорость термоциклирования 10 К/мин [22].
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по бездиффузионному механизму для морфоло-
гически благоприятно ориентированных кри-
сталлов мартенсита (см. [6]). Мартенситные кри-
сталлы менее благоприятных ориентировок при
нагреве до критических температур переходили в
аустенитную фазу по обычному диффузионному
механизму, предполагающему зарождение и рост
кристаллов новой фазы. Экспериментальное до-
казательство таких предположений в определен-
ной мере затруднялось отсутствием аппаратуры
высокого разрешения, позволяющей при таких
температурах in situ провести дифференциацию
происходящих в МКТИ процессов. Действитель-
но, в работах [22, 26] с использованием высоко-
разрешающей DSC был установлен мультиплет-
ный характер процессов аустенитизации при на-
греве низколегированной стали типа 07Х3ГНМ,
что дало экспериментальное основание предпо-
ложить существование разных механизмов аусте-
низации.

Для закаленных сталей этого типа характерно
присутствие в структуре так называемого пакет-
ного мартенсита, морфологически принципиаль-
но отличающегося от его атермической модифи-
кации. При нагреве таких сталей могло происхо-
дить выделение карбидной фазы, осложняющей
интерпретацию данных калориметрических ис-
следований.

Поэтому в работе [27] объектом изучения были
выбраны стали мартенситного класса Н5К7М5Т1
(МС1) и Н14К7М5Т1 (МС2) с достаточно высо-
ким содержанием никеля, что обеспечивало фор-
мирование мартенситной фазы по атермическо-
му механизму, при нагреве которой отсутствова-
ло появление карбидных фаз.

Для стали МС1 в районе температур перехода в
аустенитное состояние регистрируется на DSC-
(STA “Jupiter” 449) зависимостях один эндотерми-
ческий пик, структуру которого можно представить
как суперпозицию двух подпиков. Это позволяет
трактовать такой фазовый переход как мультиплет-
ный, обусловленный действием накладывающихся
друг на друга механизмов реализации фазовой
трансформации.

С увеличением в стали содержания никеля
(сталь МС2) наблюдается более выраженная диф-
ференциация процессов перехода в аустенитное
состояние. Более того, в предкритической обла-
сти температур наблюдается хорошо выраженный
экзотермический пик, который связан, как пред-
полагается, с переходом остаточного аустенита в
мартенсит (вторая стадия отпуска закаленной ста-
ли). Этот пик имеет простую структуру и хорошо
аппроксимируется одним гауссовским пиком. Вы-
сказано предположение, что мультиплетный ха-
рактер фазовой трансформации при нагреве ста-
лей мартенситного класса является общим для
структур с различными морфологическими фор-
мами мартенсита: атермической (пластинчатой) и
пакетной.

Калориметрические исследования в работе
[28] выполнены методом дифференциальной
сканирующей калориметрии (DSC) на приборе
Diamond DSC (PerkinElmer). Проведено калори-
метрическое исследование обратного α → γ-пре-
вращения в 5 метастабильных сплавах Fe–Ni–Ti.
Содержание α-фазы в исходных образцах было
более 50%. Показано, что экзотермические про-
цессы распада α- и γ-фаз перекрывают эндотерми-
ческие реакции формирования ревертированного
аустенита при нагреве до середины температурно-
го интервала обратного α → γ-превращения. В
средней части интервала, где магнитометрически
регистрируется максимальная скорость превраще-
ния, на калориметрической кривой отсутствуют
тепловые эффекты. Это несоответствие, как счи-
тают авторы, указывает на комплексный характер
его протекания. На завершающей стадии α → γ-
превращения четко регистрируется эндотермиче-
ская реакция. Впервые, как нам представляется, в
этой работе проведено математическое разделе-
ние по методу Фразера–Судзуки калориметриче-
ского пика второй экзотермической реакции и
показано, что она может быть описана суперпо-
зицией двух подпиков.

В развитие этих исследований в работе [29], в
частности, приведены данные по DSC (Diamond
DSC PerkinElmer) и показан многостадийный ха-
рактер перехода α → γ при нагреве сплава Н32.5.
Продемонстрировано, но без обсуждения, воз-
никновение зубчатого, осциллирующего, харак-
тера DSC-зависимости в этом температурном ин-
тервале. Как показано в [30], такая зависимость
на DSC-кривых обычно связана с взрывным ха-
рактером фазовой трансформации, что в данном
случае отражает кинетику бездиффузионного,
атермического превращения.

Надо отметить, хотя это больше относится к
другому разделу обзора, что DSC исследования
широко применяются и для изучения процессов
при отпуске закаленных сталей. В частности, в [31]
рассмотрены с применением DSC (Setaram labosys
Evo) процессы распада закаленной на мартенсит
стали (0.67% С), и показана связь эндотермиче-
ских эффектов с уменьшением объема остаточно-
го аустенита (рис. 4). Здесь же определены энер-
гии активации I, II и III превращений при отпус-
ке закаленной стали. Они соответственно равны
88, 166, 144 кДж/моль. В работе осуществлено
сравнение этих значений с результатами других
подобного типа исследований.

В работе [32] DSC (heat-flux type Setaram Setsys
16 DSC) осуществлена при непрерывном нагреве
(1–100 К/мин) в МКИТ низкоуглеродистой стали
с 9 мас. % Cr. Показано, что такой переход состо-
ит из трех этапов (см. также [33, 34]). При этом на-
блюдается удовлетворительное совпадение значе-
ний критических точек и температур положения
максимумов пиков от всех выявленных процессов.
Так, по данным DSC Ас1 = 667°С, Ас3 = 875°С, а
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максимум первого пика располагается при темпе-
ратуре 740°С; второго пика – при 790°С, третьего
пика – при 815°С.

Можно также указать на работы, в которых
DSC была применена только для установления
температурных границ фазовых превращений и
типа калориметрических эффектов, им соответ-
ствующих. Термодинамические характеристики в
них не определялись. Например, [35–37].

Естественно, применяется DSC и при иссле-
дованиях сплавов не только на основе железа.
Так, фазовая стабильность сплава Ti с 15 ат. % Nb
была изучена в интервале температур 466–1258 K
методом drop calorimetry [38]. Калориметриче-
скими исследованиями установлены две стадии
изменений при нагреве этого сплава. Выделение
гексагональной фазы ω при 582 ± 2 К и переход
α" → β в области температур 836–985 ± 2 K. Для
этого перехода тепловой эффект: 57 ± 3 Дж/г.

Изучение α → β-превращения в сплаве Ti
(5 мас. % Ta, 1.8 мас. % Nb) с использованием
метода обратной drop calorimetry осуществлено
в [39]. С увеличением температуры происходит
увеличение энтальпии в областях твердого рас-
твора как α-ГПУ, так и β-ОЦК. Изменение эн-
тальпии для перехода α → β оказалось равным
76 Дж/г. Общее изменение удельной теплоемко-
сти, связанное с α → β-фазовым превращением,
оценивается как 904 Дж/(кг К).

Кинетика фазовых превращений α ⇔ β в спла-
ве Ti – 4.4 мас. % Ta – 1.9 мас. % Nb была иссле-
дована (см. [40]) как функция скоростей нагрева
и охлаждения в диапазоне 3–100 К/мин с исполь-
зованием изохронной DSC. Фазовое превраще-
ние α → β моделируется с использованием стан-
дартной неизотермической модели KJMA для
диффузионного механизма фазовой трансформа-
ции, тогда как обратное превращение контроли-
руется граничными эффектами (interface con-
trolled). На основании определенных термокине-
тических параметров для этого сплава были

построены диаграммы превращения при непре-
рывном нагреве (CHT) и охлаждении (CCT).

Процесс образования эвтектоида CuZr →
→ Cu10Zr7 + CuZr2 в сплаве Cu50Zr50 в изотерми-
ческих и неизотермических условиях был иссле-
дован с использованием ряда методов, в том числе
и DSC [41]. Отмечено, что эвтектоидный процесс в
этом сплаве является чрезвычайно медленным по
сравнению со многими другими системами на ос-
нове меди. Кинетика распада эвтектоида в изотер-
мических условиях обсуждалась в рамках теории
KJMA. Определены кинетические параметры эв-
тектоидной реакции, а именно: энергия активации
Qa = 395 ± 24 кДж/моль и мощность n = 3.3 ± 0.1 в
показателе Аврами.

Небезынтересно указать и на применения
DSC при исследовании сплавов Гейслера, прояв-
ляющих магнитокалорический эффект. При тер-
моциклировании в них регистрируются фазовые
переходы I и II рода (см. [42, 43]).

Особо хотелось остановиться на применении
DSC при исследовании чистых полиморфных пре-
вращений. Поскольку механизмы таких превра-
щений считаются давно изученными (см., напри-
мер, [16, 17]), то удалось обратить внимание лишь
на исследование этого вопроса в уране. Кинетиче-
ские аспекты аллотропических фазовых превра-
щений в уране изучались [44] при нагреве/охла-
ждении со скоростями 1–100 К/мин методом
изохронной DSC по регистрации теплового пото-
ка (Setaram setsys evolution 1600 with type S). Пре-
вращения при нагреве α → β и β → γ хорошо опи-
сываются моделью зарождения и роста KJMA.
Этот механизм не соблюдается при охлаждении.
В этом случае фазовая трансформация реализует-
ся по близкому к мартенситному механизму.
Энергия активации α → β изменяется от 174 до
199 кДж/моль, и β → γ от 143 до 175 кДж/моль.
Эти величины одного порядка с энергией актива-
ции самодиффузии в α-U, β-U и γ-U.

В работе [45] методами DSC (STA “Jupiter” 449)
проведено сравнительное изучение полиморф-
ных превращении в железе и цирконии. На рис. 5
показано изменение сигнала DSC при нагреве и
охлаждении технически чистого железа (ТЧЖ) и
вид второй производной сигнала DSC по темпе-
ратуре (DDDSC). При нагреве со скоростью
5 К/мин минимум сигнала DSC находится при
температуре 925.8°С. Максимум DDDSC при
926.0°C. При охлаждении соответственно макси-
мум на DSC зависимости расположен при 897.0°С,
а минимум DDDSC при 897.1°С. Таким образом с
формальной точки зрения (см. [12–14]) эти осо-
бенности на кривых DSC характерны для фазово-
го перехода I рода. Как при нагреве, так и при
охлаждении эндотермический и экзотермиче-
ский пики по форме близки друг другу.

Рис. 4. Изменение сигнала DSC (1) и количества
остаточного аустенита (2) при нагреве закаленной
стали SAE 1070 [31].
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В отличие от экспериментов на железе, как
при нагреве, так и при охлаждении циркония со
скоростями 5 и 10 К/мин в районе температур ре-
гистрации эндо- или экзотермических эффектов
отсутствуют максимумы (минимумы) на темпе-
ратурных зависимостях DDDSC. Кроме того, фор-
ма эндотермического сигнала на DSC-зависимо-
стях при нагреве заметно отличается от той, кото-
рая наблюдается при охлаждении (см. рис. 6).

С увеличением скорости нагрева выше 10 К/мин
(20–40 К/мин) в области температур регистрации
эндотермических и экзотермических пиков появ-
ляются максимумы (минимумы) на температурных
зависимостях DSC. Однако они расположены при
температурах, отличающихся от температур макси-
мумов (минимумов) на соответствующих DDDSC-
зависимостях. Так, например, при нагреве со ско-
ростью 40 К/мин минимум сигнала DSC располо-
жен при 887.9°С, а соответствующий максимум
DDDSC при 885.6°С. При охлаждении, соответ-
ственно, при 836.5 и 833.3°С. Учитывая точность
регистрации температуры (±0.1°), эти расхожде-
ния достаточно велики. Поэтому в [45] на основа-
нии проведенного исследования высказано пред-
положение, что полиморфное превращение α ↔ γ
в железе контролируется бездиффузионным ме-
ханизмом (т.н. массивное превращение), тогда
как полиморфное превращение α ↔ β в цирко-
нии реализуется сочетанием диффузионного и
бездиффузионного механизмов.

Следует обратить внимание на достаточно не-
тривиальное применение DSC при исследовании
рекристаллизационных процессов. В частности, в
[46] наряду с традиционным набором структурных
методов исследований закономерностей формиро-
вания структуры и фазового состава при холодной
прокатке пруткового полуфабриката из сплава
ВТ16, закаленного на α-мартенсит, было, проведе-
но на приборе синхронного термического анализа
STA 449 C Jupiter (непрерывный нагрев от комнат-

ной температуры до 900°C со скоростью 20°C/мин)
определение температурных интервалов протека-
ния процессов распада в закаленном и холодно-
катаном состояниях.

В [47, 48] рассмотрены закономерности роста
зерна при низкотемпературной рекристаллиза-
ции никеля (99.98% Ni) со структурой различного
типа, сформированной в ходе деформации в нако-
вальнях Бриджмена. Методом дифференциальной
сканирующей калориметрии DSC (калориметра
METTLER TOLEDO 822e скорость нагрева
50°С/мин от 25 до 550°С) выявлено уменьшение
запасенной энергии деформации на стадии суб-
микрокристаллической структуры. Запасенная
энергия деформации возрастает с увеличением
степени деформации на стадиях ячеистой и сме-
шанной структуры.

Конечно это не полный перечень работ, в ко-
торых методами DSC in situ исследовались струк-
турно-фазовые трансформации в сплавах на ос-
нове металлов, претерпевающих полиморфные
превращения. Тем не менее, из представленного
в этой части обзора материала должно быть видно,
что применение DSC во многих случаях открывает
новые особенности в поведении как чистых метал-
лов, так и сплавов различной этимологии. Суще-
ственно обратить внимание на различие данных,
полученных дилатометрическими методами и
DSC. Это в первую очередь относится к определе-
нию критических точек в сталях. Однако инфор-
мация, полученная DSC, более содержательная,
особенно в области МКТИ. Получаемые при
этом энергетические характеристики позволяют с
физической точки зрения более обосновано опи-
сывать механизмы фазовой трансформации в
широком интервале температур и скоростей тер-
моциклирования.

Рис. 5. Изменение сигнала DSC при нагреве (1) и
охлаждении (2) ТЧЖ при α ↔ γ-превращении и вид
вторых производных 1 '' и 2 ''. Скорость термоцикли-
рования 5 К/мин [45].
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3. СПЛАВЫ 
С ЭФФЕКТОМ ПАМЯТИ ФОРМЫ

Применение DSC для исследования мартен-
ситных превращений (МП) наиболее широко
представлено в работах по исследованию сплавов
с эффектом памяти формы (ЭПФ). Однако и в
этом случае значительная часть работ с примене-
нием DSC использует этот метод для определе-
ния критических точек, температурного интерва-
ла превращения и идентификации исследуемого
процесса как эндотермического или экзотерми-
ческого. Примером таких исследований могут
служить работы [49–54]. В одной из них [50], тем-
пературы мартенситного превращения сплава с
памятью формы Ti50Ni50, были определены с по-
мощью как DSC (TA Q10 DSC), так и динамиче-
ского механического анализа (DMA). С увеличе-
нием скорости охлаждения температуры начала
мартенситного превращения снижаются. Эффект
скорости охлаждения более значим при DMA,
чем при DSC из-за больших размеров образца и
большему градиенту температуры при DMA.

Число работ, в которых наряду с отмеченными
выше параметрами, также определялись энтальпия
превращения (теплота превращения) или энергия
активации фазового перехода, сравнительно мало.
Так, в [55] рассмотрено влияние температуры от-
жига сплава TiNi (нитинол) на фазовые переходы
при прямом и обратном мартенситных превраще-
ниях. С помощью DSC (204 NETZSCH) получена
информация о температурах реализации фазовых
переходов аустенит (А) → R-фаза (R) → мартен-
сит (М) и обратно. В итоге, не вдаваясь в по-
дробности анализа, следует обратить внимание
на то, что теплота фазового перехода ΔHА → R → М
меньше (8–12 Дж/г), чем при обратном переходе
ΔHM → R → A (16–19 Дж/г). После отжига при 600°С
переходы А → М и М → А происходят с близкими
тепловыми эффектами (∼26 Дж/г).

Таким образом, температура отжига сплава Ti-
Ni оказалась параметром, который влияет на ха-
рактеристики превращения и связанные с этим
тепловые эффекты. Калориметрические испы-
тания показали также, что ниже определенной
температуры отжига, превращения происходили
в присутствии R-фазы. Обнаружено, что темпе-
ратура отжига 600°C приводит в последующем
только к одностадийному фазовому превраще-
нию A ↔ M. Такая обработка оказывает заметное
влияние на температуры перехода при мартен-
ситном превращении, в то время как для аустени-
та и R-фазы это влияние было намного меньше.
Считается, что изменения тепловых свойств мо-
гут быть связаны с эволюцией микроструктуры
сплава в результате нагрева при отжиге.

Небольшие количества Zr для измельчения
зерна (см. [56]) были добавлены в сплав с памя-
тью формы Cu–Zn–Al. Выделения Zr локализо-
вались по границам зерен. Мартенситное превра-

щение и стабильность β-фазы изучали методом
DSC и оптической микроскопии. Энергия акти-
вации фазового распада в области метастабиль-
ности β-фазы определялась методом Киссиндже-
ра [15]. Получены значения 121 кДж/моль для
сплава Cu–Zn–Al c Zr и 110 кДж/моль для сплава
Cu–Zn–Al без Zr. После длительного старения
мартенситное превращение в этом сплаве не фик-
сируется.

Впервые (см. [57]) исследованы методом DSC
(NETZSCH 204F1) МП и его кинетика в сплавах
с памятью формы системы Ni–Mn–In–Mg
(SMAs). Энергия активации МП была определена
по уравнению в модели JMAK и по уравнению
Киссинджера на основании DSC эксперимен-
тов при нагреве (9 скоростей). В первом случае
для сплава без магния получено среднее значе-
ние Q ∼ 43 кДж/моль, тогда как в работах [58] и
[59] 52 кДж/моль и 50 кДж/моль соответственно.
Для сплава (Ni50Mn35In15)(1 – x)Mgx с 0.6 ат. % Mg
получено значение 177.83 кДж/моль. Эти резуль-
таты были сопоставлены со значениями Q, полу-
ченными из данных DSC методом Киссинджера.
Обнаружено, что Q зависит от скорости нагрева
для сплава одного и того же состава.

Из построения в координатах  –
‒ 10000/Tm, где β – скорость нагрева, Tm – тем-
пература эндотермического максимума на кри-
вых DSC, в К, определена скорость нагрева, при
которой происходит смена механизма МП (см.
рис. 7), – 9.2 К/мин. В работах [60, 61] эта ско-
рость равна 8 К/мин. В рассматриваемом иссле-
довании [57] для относительно низких скоро-
стей нагрева Q = 155.8 кДж/моль, для высоких –
402 кДж/моль. В работе [58] соответственно
25 кДж/моль и –677 кДж/моль.

Таким образом, полученные в [57, 60, 61] ре-
зультаты исследования вскрывают новые аспек-
ты в понимании механизмов фазовой трансфор-
мации при МП в сплавах с ЭПФ, которые, судя
по всему, могут быть зафиксированы только с по-
мощью DSC.

Соотношение между эффективной энергией
активации и скоростью нагрева интерпретируется
следующим образом: при более высокой скорости
нагрева система имеет большие тепловые флуктуа-
ции и, таким образом, может легко преодолевать
потенциальный барьер превращения; следователь-
но, эффективная энергия активации Q оказывается
низкой. И, наоборот, при более низкой скорости
нагрева преодоление потенциального барьера за-
труднено; следовательно, эффективная энергия
активации оказывается высокой. Легирование Mg
значительно увеличивало энергию активации фа-
зового перехода, что затрудняет фазовое превраще-
ние и стабилизирует исходную фазу.

( )β 2
mln T
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4. ТВЕРДЫЕ РАСТВОРЫ

4.1. Калориметрические эффекты 
при термоциклировании сплавов систем 

металл Vа группы–водород

В ряде работ последнего времени высокоразре-
шающая дифференциальная калориметрия была
применена для анализа процессов, происходящих
при нагреве и охлаждении сплавов, содержащих
выделения гидридных фаз в твердых растворах ме-
талл–водород [62, 63]. Наблюдаемые при этом не-
обычные калориметрические эффекты вызывали
вопросы о существовании некоторых общих зако-
номерностей при растворении или выделении гид-
ридов, которые находятся в содержащей водород
матрице (твердом растворе). Для их разрешения
показалась привлекательной такая хорошо изу-
ченная система, как ванадий–водород [64, 65].
Так, например, в работах [66, 67] DSC и термогра-
витационный анализ (TG) были осуществлены с
использованием прибора STA 449 Jupiter в среде
высокочистого аргона.

Температура нагрева до 290°С выбрана исходя
из приведенной на рис. 8 ДС V−H [64], согласно
которой выше 250°С в сплаве присутствует толь-
ко твердый раствор водорода в ванадии, α-фаза.
При относительно малом содержании водорода
на кривых нагрева наблюдается один эндотер-
мический эффект и слабо выраженный экзотер-
мический эффект при охлаждении. С повыше-
нием содержания водорода дифференциация
эндо- и экзотермических процессов усиливает-
ся, все превращения смещаются в область более
высоких температур, растет количество погло-
щаемого (нагрев) или выделяемого (охлажде-
ние) тепла.

При дальнейшем увеличении концентрации
водорода в сплавах (рис. 9) наблюдается четкая
локализация эндотермических и экзотермиче-
ских процессов. Гистерезис превращения увели-
чивается. Закономерностей в значениях тепло-
вых эффектов не обнаружено. Но во всех случаях
это небольшая величина, 10–25 Дж/г, что значи-
тельно меньше, чем при других фазовых превра-
щениях. Относительно малое количество выделя-
емого при нагреве и охлаждении тепла может
быть следствием как относительно небольшого
количества участвующей в реакции гидридной
фазы, так и, возможно, кооперативного характе-
ра фазовой трансформации.

При рассмотрении калориметрических эф-
фектов, в частности, при распаде твердых раство-

Рис. 7. График зависимости ln(β/T2) от обратной температуры максимума на кривой DSC при нагреве сплава
(Ni50Mn35In15)99.37Mg0.63 [57].
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ров, необходимо обратить внимание, что практи-
чески никогда не делается, на следующее обстоя-
тельство. Программное обеспечение приборов
DSC обычно нормирует тепловой эффект на пер-
воначальный вес образца, тогда как в реакции
распада твердого раствора участвует только часть
исходной массы объекта исследования. Для учета
этого обстоятельства представляется обоснован-
ным, используя правило отрезков, скорректиро-
вать экспериментальные данные и получить бо-
лее адекватное представление об энергетических
характеристиках рассматриваемого явления. При
выделении гидридной фазы из твердого раствора
в сплавах систем V–H с учетом коррекции тепло-
вой эффект имеет значение порядка 240 Дж/г.

В научной литературе данные по тепловым эф-
фектам в этих сплавах при нагреве обнаружить не
удалось. Однако очевидно, что процесс фазовой
трансформации завершается при заметно более вы-
соких температурах, чем это следует из ДС V–H.

Анализ эндотермических пиков при нагреве
сплавов с 30 ат. % водорода указывает на более
сложный характер фазовой трансформации. Эн-
дотермические процессы в этом случае можно
представить как суперпозицию нескольких про-
цессов, один из которых реализуется во всем тем-
пературном интервале фазового превращения с
максимумом скорости поглощения тепла при
189°С, тогда как второй процесс начинается при
более высоких и заканчивается при более низких
температурах, чем первый. Максимальная интен-
сивность этого процесса наблюдается при 187°С.
Т.е. вблизи линии ограниченной растворимости
на ДС V–H. Похожая картина имеет место и при
охлаждении этого сплава в области реализации
экзотермических процессов.

Характерной особенностью наблюдаемых ка-
лориметрических эффектов при нагреве является
слабая зависимость температуры протекания эн-

дотермических процессов от скорости нагрева
при ее увеличении с 5 до 10 К/мин. Это, в частно-
сти, может быть связано с тем, что температуры
процессов привязаны к линиям ограниченной
растворимости на ДС. В этом можно усмотреть
некоторую аналогию с так называемыми транзи-
ентными пиками внутреннего трения, положение
которых, в отличие от релаксационных пиков
внутреннего трения, слабо зависит от скорости
нагрева (см. [68–70]). Температура их расположе-
ния соответствует температурам характерных то-
чек на ДС для сплавов заданного состава.

Еще одним общим моментом в рассматривае-
мых эффектах является то, что при термоцикли-
ровании тепловые эффекты (по модулю) при на-
греве всегда меньше, чем при охлаждении.

Анализ экспериментальных данных свидетель-
ствует также и о том, что на кривых охлаждения
при определенном количестве водорода (концен-
трации) в сплавах V–H появляются экзотермиче-
ские пики, формально указывающие на протека-
ние в этом случае фазового превращения I рода
(совпадение температур экстремумов на зависимо-
стях DSC и DDDSC (см. [12–14])). Согласно ДС
V–H выделение гидридов из твердого раствора,
α-фазы, должно происходить в широком интер-
вале температур, в том числе и ниже комнатных.
Поэтому, исходя из ДС V–H [64, 65], была по-
строена зависимость количества выделяющейся
гидридной фазы от температуры при охлаждении
сплава. Она представляет собой монотонную
кривую без каких-либо особенностей, о чем сви-
детельствует характер ее производных по темпе-
ратуре. Тем не менее в этом температурном ин-
тервале, как следует из DSC, имеется область тем-
ператур, в которой на DSC кривых четко
обособлены экзотермические процессы.

Поэтому можно предположить, что при термо-
циклировании сплавов V–H с концентрациями
водорода меньшими 50 ат. % в интервале темпе-
ратур 90–320°С процесс растворения гидридной
фазы при нагреве или ее выделение при охлажде-
нии происходит через образование промежуточ-
ной фазы. Этот процесс локализован вблизи ли-
ний ограниченной растворимости на ДС.

Ставшая классической ДС V–H (рис. 8) была
построена в 1977 г. с применением дифференци-
ального калориметрического анализа при охла-
ждении с температуры 250°С [64]. Изменение
скорости охлаждения с 0.5 К/мин до 5 К/мин
практически не влияло на положение линий рав-
новесия на такой диаграмме.

Данных по поведению таких сплавов при на-
греве не обнаружено. Согласно этой ДС при на-
греве сплавов системы V–H происходит раство-
рение гидридов ванадия и выше 200°С должен су-
ществовать только твердый раствор водорода в
ванадии, α-фаза. В свете изложенного выше, по-
явление каких-либо особенностей на DSC-кри-
вых при нагреве выше 200°С не ожидалось. Одна-

Рис. 9. DSC кривые нагрева (1) и охлаждения (2)
сплава V–H (30 ат. % Н). Скорость термоциклирова-
ния 5 К/мин [66].
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ко первые эксперименты при нагреве таких спла-
вов (см. [67]) привели к обнаружению на кривых
дифференциального калориметрического анали-
за ряда необычных эффектов.

На рис. 10 показан типичный вид DSC-кривых
при нагреве образцов ванадия с различным ис-
ходным содержанием водорода. Эти зависимости
имеют много общих элементов, позволяющих
выделить на зависимости сигнала DSC от темпе-
ратуры три температурных области. Первая такая
область простирается примерно до 200°С и опи-
сывает, если судить по классической ДС V–Н,
растворение β-фазы, гидрида ванадия V2H, или
переход (α + β) → (α + ε) выше 170°С.

Вторая область охватывает диапазон темпера-
тур от 200 до 320°С. В этом интервале температур
для сплавов с относительно низкой концентраци-
ей водорода характерны некоторые калориметри-
ческие особенности с небольшими по абсолют-
ной величине тепловыми эффектами. Положение
этих особенностей зависит от количества вводи-
мого в сплав водорода и с увеличением его кон-
центрации становится малозаметным.

Третья область DSC-кривой наблюдается при
нагреве сплавов V–H выше 320°С и отражает раз-
витие мощного эндотермического процесса. Уста-
новлено, что развитие этого эндотермического
процесса начинается при температурах, которые
тем ниже, чем больше концентрация водорода в
сплаве (рис. 10).

Еще одной общей закономерностью является
то, что в этом интервале температур на TG кри-
вых фиксируется потеря массы образцов, что поз-
воляет связать обнаруженный эндотермический
процесс с выходом водорода из сплава. Тем более,
что последующее термоциклирование в районе
90−800°С не фиксирует каких-либо особенно-
стей на кривых DSC и TG.

Анализ экспериментальных данных по большо-
му эндотермическому эффекту показывает, что
имеется определенная, практически линейная кор-
реляция между изменением массы материала (в %)
и нормированной величиной поглощаемого в этом
процессе тепла (Дж/г). Соответственно наблюдает-
ся корреляция между продолжительностью насы-
щения ванадия водородом и величиной теплового
эффекта и т.п. Данный эндотермический процесс
можно представить как результат наложения не-
скольких (суперпозиция) подпроцессов с характер-
ными для каждого из них температурными интер-
валами реализации. Такой характер изменения
DSC-сигнала в данном эндотермическом процес-
се весьма близок к изменению DSC-сигнала при
диссоциации гидридной фазы [71].

Предполагается, что наблюдаемые в этих ра-
ботах явления связаны с переходом частично упо-
рядоченных по водороду структур квазиоднород-
ного твердого раствора в полностью разупорядо-
ченную по водороду α-фазу, с одновременной

эвакуацией водорода в окружающую среду с его
низким парциальным давлением.

Отмеченные выше закономерности при тер-
моциклировании сплавов V–H присущи со свои-
ми особенностями выделению или растворению
гидридных фаз и в других системах металл Vа
группы–водород, Nb, Ta, Zr [72–76].

4.2. Калориметрические эффекты
при термоциклировании твердых растворов

с ограниченной растворимостью
При выделении из твердых растворов металл–

водород гидридных фаз или, наоборот, при их
растворении при нагреве фиксируются четко вы-
раженные эндо- или экзотермические максиму-
мы, появление которых было отнесено к специ-
фическим особенностям фазовых превращений в
таких системах [62, 63, 66, 67, 71–76].

Естественно было сравнить такие эффекты с
калориметрическими эффектами в других, не
содержащих водород, сплавах, претерпевающих
при термоциклировании выделение или раство-
рение избыточных фаз вблизи линии ограничен-
ной растворимости на ДС соответствующих
сплавов. Как оказалось, такие исследования
проводились главным образом на сплавах на ос-
нове алюминия. Однако имеется также инфор-
мация о соответствующих экспериментах и в
сплавах на основе других металлов.

Так, например, в [77] методом DSC исследова-
ны фазовые превращения в бинарном сплаве Ni–
Al (7% Al по массе), протекающие при распаде пе-
ресыщенного твердого раствора. Показано, что
процесс образования фазы Ni3Al связан с выделе-
нием скрытой теплоты кристаллизации.

В работе [78] представлены данные, получен-
ные методом DSC при спинодальном распаде в
образцах интерметаллических сплавов с памятью
формы Cu–Al–Mn двух составов. Спинодальный

Рис. 10. DSC кривые нагрева сплава V–H: 1 – 11 ат. % Н;
2 − 30 ат. % Н. Скорость нагрева 10 К/мин [67].
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распад был вызван изотермическими обработка-
ми при различных температурах в пределах ин-
тервала существования твердого раствора. Для
определения кинетики выделения с помощью
DSC (Setaram 131 Evo DSC) после каждой изотер-
мической обработки получены кривые растворе-
ния частиц. Из кривых растворения были опреде-
лены различные аспекты процесса осаждения,
такие как энтальпия растворения частиц; эволю-
ция объемной доли исходного осадка; неизотерми-
ческие характеристики растворения; энергия акти-
вации растворения и информация о распределении
частиц. Независимо от состава сплавов, определен-
ная энергия активации составляла 77 кДж/моль.
Диффузия атомов Mn представляется фундамен-
тальным фактором, контролирующим изучаемый
процесс.

Процесс распада пересыщенного твердого
раствора в аустенитной антибактериальной не-
ржавеющей стали с Cu (мас. %): Cr19, Ni13,
Mo3.5, 3.8–5 Cu, исследован в работе [79] с приме-
нением DSC (NETZSCH DSC 404C). Две стадии
выделения были четко определены с помощью ана-
лиза DSC: (i) первая стадия – кластеризация бога-
тых медью фаз; и (ii) вторая стадия – растворение/
огрубление выделений, образующихся на пер-
вом этапе. Определена энергия активации вы-
деления меди в этой стали. Она оказалась рав-
ной 181 кДж/моль, что говорит в пользу механиз-
ма распада, связанного с диффузией атомов меди.

Обширные исследования с применением DSC
(DSC 404C, NETZSCH, и Gerдtebau GmbH, Selb)
осуществлены (см. [80]) при анализе растворения
и выделения частиц V(CN) и VC в микролегирован-
ной ванадием стали следующего состава, мас. %:
0.11–0.14 C, 1.25–1.40 Mn, ≤0.02 P, ≤0.02 S, 0.30–
0.50 Si, 0.15–0.25 Ni, 0.20–0.30 Cr, 0.20–0.30 Cu,
0.11–0.14 V, и 0.009–0.015 N. Обнаружены три эн-
дотермических пика при нагреве и три экзотер-
мических пика при охлаждении. Энергии актива-
ции выделения для фаз V(CN) и VC определены
как 311.2 и 167.6 кДж/моль соответственно. Энер-
гии активации растворения для V(CN) и VC были
определены как 592.6 и 255.4 кДж/моль соответ-
ственно. Последовательность выделений при охла-
ждении данной микролегированной ванадием ста-
ли следующая: MnS > VN > V(CN) > VC > Cu(s).

В [81] энергии активации выделения и растворе-
ния η'-фазы в сплаве Zn 6.30%, Mg 2.40%, Cu 2.30%,
Zr 0.12%, Fe 0.10%, Si 0.05% остальное Al были
определены путем анализа данных DSC (Perkin
Elmer Pyris 1). Для выделения η'-фазы энергия ак-
тивации составила 101.85 ± 13.50 кДж/моль. Для
растворения η'-фазы – 96.42 ± 8.98 кДж/моль.

В работе [82] проведено методом DSC (TA In-
struments 2920 modulated DSC) сравнительное ис-
следование влияния деформации методом равно-
канального углового прессования на термодина-
мические характеристики процесса старения в

сплавах Al–Zn–Mg (Zn 4.0%, Mg 2.0%) и Al–
Zn5.8–Mg2.5–Cu1.5–Fe0.1–Cr0.2. Энергия активации
выделения интерметаллидов в деформированном
материале оказалось больше, чем при обычных
условиях старения. Проведено моделирование
процессов распада.

Еще одна попытка моделирования процессов
распада, которая опиралась на результаты иссле-
дования изменения сигнала DSC при нагреве и
старении в сплавах Al–Mg–Si и Al–Cu–Mg–Si,
реализована в [83]. В модели рассматривалась
эволюция различных метастабильных и стабиль-
ных фаз, а также роль и влияние избыточных за-
каленных вакансий на ранней стадии старения.
Эти исследования были продолжены в [84]. Полу-
чены следующие результаты по энергии активации
(кДж/моль): кластеры Mg–Si – 25(34); зоны Ги-
нье–Престона (GP) – 32(57); β"-фаза – 47(118);
β'-фаза – 88(295). Данные в скобках – после де-
формации.

Серия экспериментов была осуществлена на
сплаве Ag–7.5 мас. % Cu [85–87]. Так, например,
в [85] методом DSC авторы зафиксировали две ста-
дии распада пересыщенного твердого раствора.
Полученные значения энергии активации оказа-
лись ниже, чем значения, о которых сообщается в
различных литературных источниках.

Для этого же сплава (см. [86]) были параллель-
но использованы калориметрические и дилато-
метрические методы измерения. Предполагает-
ся, что процесс распада контролируется меха-
низмом Фурнеля и Кларка с энергией активации
99 ± 7 кДж/моль. Считается, что эта энергия ак-
тивации не соответствует диффузионной модели
распада.

Относительно недавно появилась еще одна
публикация по исследованию механизмов старе-
ния в этом сплаве [87]. Дополнительно к DSC
(Mettler Toledo DSC 821) и дилатометрии было
проведено измерение микротвердости, а также
микроструктурные исследования. DSC и дилато-
метрические исследования старения закаленного
сплава Ag–7.5 мас. % Cu указывают на двухста-
дийный характер распада: возникновение наноза-
родышей на первой стадии и выделение интерме-
таллидной фазы по границах зерен на втором эта-
пе. Определенные методом Киссинджера энергии
активации распада на первом и втором этапах рав-
ны соответственно 73.9 и 80.0 кДж/моль. Они зна-
чительно ниже, чем представленные в литературе
данные, около 110 кДж/моль. Предполагается, что
это расхождение связано с некоторыми различия-
ми химического состава, условиями термообра-
ботки, методов подготовки образцов, диаметра зе-
рен и строения доминирующих поверхностей раз-
дела по границам зерен.

Ряд экспериментов был осуществлен на сплаве
Al–Cu (1.95% Cu) после изотермического отжига
закаленного сплава при 130°С в течение 1/6 –
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10000 ч [88]. При этом в зависимости от времени
старения формировались различные по составу и
морфологии продукты распада: от зон Гинье-
Престона до θ' и θ-фазы. При последующих на-
гревах с различными скоростями их растворение
с соответствующими эндотермическими эффек-
тами происходило в различных температурных
интервалах (см. рис. 11).

Кривые DSC показывают шесть эндотермиче-
ских пиков, появляющихся при растворении ста-
бильных/метастабильных фаз, которые ранее
сформировались во время изотермического от-
жига. Второй эндотермический пик b был припи-
сан G.P. (I), третий пик с – G.P. (II), пятый пик
e – θ' и шестой пик f – θ. Первый эндотермиче-
ский пик а и четвертый пик d, пока не могут быть
объяснены, исходя из общепринятой интерпре-
тации.

Относительно недавно были опубликованы
работы по исследованию методами DSC процес-
сов растворения и выделения интерметаллидных
фаз в сплаве системы Al–Mn–Fe–Si с добавкой
Mg (см. [89–92]). Так, например, в работе [89]
представлены результаты DSC (PerkinElmer Pyris
Diamond DSC), которые фиксируют поглощение
или выделение тепла при растворении (нагрев)
или выделении (охлаждение) интерметаллидов на
базе MgAl2. В качестве иллюстрации можно пред-
ставить данные DSC для различных скоростей
нагрева (рис. 12).

В этой работе обращается внимание на тот
факт, что сравнение измерений, проведенных с
различными скоростями нагрева или охлаждения
(β) и на образцах различной массой (ms), требует
нормализации измеренного теплового потока до
значения так называемой избыточной удельной

Рис. 11. DSC-кривые нагрева образцов сплава Al–1.9 ат. % Cu, состаренных при 403 К в течение различного времени.
Скорость нагрева 0.167 К/с [88].
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теплоемкости (Cpexcess). Последняя определяется в
соответствии с уравнением (см. [14, 93]), где  и

 – тепловой поток при нагреве с образцом и
базовый тепловой поток соответственно.

(2)

Из приведенных данных видно влияние ско-
рости нагрева на дифференциацию калоримет-
рического эффекта. Такие исследования прове-
дены в широком диапазоне скоростей нагрева:
от 0.6 до 120 К/мин. В работе [90] от 0.18  до
300 К/мин.

Как показано на рис. 12, кривая непрерывного
нагрева начинается со слабого экзотермического
пика (а). Этот пик рассматривается как образова-
ние кластеров. Впоследствии возникает экзотер-
мический пик (B), который интерпретируется как
растворение кластеров и GP-зон. GP-зоны уже
сформировались во время естественного старе-
ния (T4). После этого происходят две экзотерми-
ческие реакции осаждения. Пик (с) обычно рас-
сматривается как образование метастабильной
фазы β', а пик (d) интерпретируется как образова-
ние метастабильной фазы β". Как показано на
рис. 12, два пика могут быть разделены только при
низких скоростях нагрева. С увеличением скоро-
сти нагрева две реакции перекрываются, так что
пики не могут быть разделены. Эндотермический
пик (E) можно рассматривать как растворение ра-
нее сформированных фаз β" и β'. Последующий
экзотермический пик (f) можно интерпретировать
как образование равновесной фазы β (Mg2Si). Эн-
дотермический пик (G) указывает на растворение
β-фазы и всех других вторичных фаз, которые ра-
нее полностью не растворялись. Кроме того, на
рис. 12 показано, что реакции обычно сдвигаются
к более высоким температурам с увеличением ско-
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рости нагрева. Выделения промежуточных фаз по-
давляются с увеличением скорости нагрева. Реак-
ции растворения и осаждения контролируются
диффузией и, следовательно, являются зависимы-
ми от времени процессами. Реакции выделения
все больше подавляются с ростом скорости на-
грева, по сравнению с реакцией растворения. Это
объясняется более длинными диффузионными
путями, необходимыми для образования выделе-
ния, чем при его растворении.

Однако в рассматриваемых работах не опреде-
лялись такие термодинамические характеристики
фазовой трансформации как энтальпия, энтропия
и энергия активации. Не рассматривалась также
природа расщепления эндотермических пиков на
ряд подпиков, что могло бы являться свидетель-
ством реализации перекрывающих друг друга не-
скольких механизмов растворения (выделения)
интерметаллидной фазы.

В работе [94] при исследовании закономерно-
стей плавления и кристаллизации сплавов Д19
(4.0% Cu, 1.7% Mg, 0.5% Mn) и Д1 (4.6% Cu, 0.8%
Mg, 0.7% Mn) методом DSC (STA “Jupiter” 449) в
атмосфере аргона (99.9995% Ar), при температу-
рах ниже температуры плавления этих сплавов
были обнаружены эндотермические (нагрев) или
экзотермические (охлаждение) особенности на
соответствующих зависимостях сигнала DSC от
температуры. В дальнейшем изучение обнару-
женных явлений было осуществлено в [95].

На рис. 13 показан типичный характер измене-
ния сигнала DSC при нагреве выше температуры
плавления и последующего охлаждения из жид-
кого состояния сплава Д1. На DSC-кривой фик-
сируются две области, характеризующие разви-
тие эндо- и экзотермических процессов.

Высокотемпературная область (550−650°С) от-
ражает процессы плавления (нагрев) и кристалли-
зации (охлаждение) этого сплава. Обусловливаю-
щие данный процесс механизмы обсуждены в [29].

Низкотемпературная (480−520°С) особенность,
судя по температуре ее наблюдения на кривой DSC,
возникает при достижении границы существования
твердого раствора (α-фазы) в сплавах системы
Al−Cu (рис. 14).

Таким образом, вблизи линии ограниченной
растворимости при охлаждении или нагреве фик-
сируются два, казалось бы, относительно слабо
выраженных тепловых эффекта (∼8−12 Дж/г).

Однако при рассмотрении калориметрических
эффектов в данном случае необходимо ввести
коррекцию для учета действительной массы ве-
щества, участвующей в этой реакции, как это бы-
ло ранее описано для систем металл–водород. В
данном конкретном случае они оказались при-
близительно равными 90 Дж/г. Это заметно мень-
ше, чем энергетика процессов плавления или
кристаллизации в этом сплаве (230–244 Дж/г).
Тепловой эффект меньше и при сопоставлении с

Рис. 13. Изменение сигнала DSC при нагреве (1) и
охлаждении (2) сплава Д1. Скорость термоциклиро-
вания 10 К/мин [94].
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данными, полученными при выделении гидрид-
ной фазы из твердого раствора в сплавах систем
V–H (240 Дж/г) или Nb–H (200 Дж/г) [66, 67, 72].

Анализ структуры эндо- или экзотермическо-
го пиков при нагреве и охлаждении сплава вблизи
линии ограниченной растворимости показывает,
что их можно представить как наложение двух
подпиков (SplitPearson7). Один из таких подпи-
ков (P2) отражает процесс, протекающий во всем
температурном интервале регистрируемого пре-
вращения, тогда как другой (P1) охватывает огра-
ниченный по температуре низкотемпературный
интервал превращения. Его появление отвечает
началу фазового перехода при нагреве (см.
рис. 14) или завершению экзотермического пре-
вращения при охлаждении сплава.

Исследование влияния скорости нагрева на
калориметрические эффекты вблизи линии огра-
ниченной растворимости показало, что в данном
диапазоне скоростей нагрева не обнаружено за-
метного влияния на температуру начала превра-
щения и положение максимума пика Р1. Этот
факт позволяет предположить, что здесь реализу-
ется механизм бездиффузионного этапа превра-
щения. Температура завершения растворения вто-
рой фазы с увеличением скорости нагрева смеща-
ется, как и максимум Р2, в сторону более высоких
температур. Данное обстоятельство позволяет ис-
пользовать метод Киссинджера [15] для определе-
ния энергии активации процесса, ответственного
за появление максимума Р2. Полученное значе-
ние – Qa = 920 ± 120 кДж/моль. Это заметно боль-
ше, чем значение энергии активации процессов,
контролируемых только диффузионными процес-
сами [16, 17].

Итак, особенностью проявления калоримет-
рических эффектов при нагреве и охлаждении
сплава Д1 при всех уровнях сглаживания экспе-
риментальных результатов является наличие ло-
кализованных эндо- или экзотермических макси-
мумов по достижению температур начала выделе-
ния интерметаллида, Θ-фазы, из α-фазы при
охлаждении или при завершении ее растворения
в α-твердом растворе при нагреве. Протекающие
при этом процессы представляют собой наложе-
ние различных по способу реализации механиз-
мов фазовой трансформации. Существенно, что
наблюдаемые эффекты и отвечающие им законо-
мерности не вытекают из принятых в настоящее
время представлений о кинетике и механизмах
распада твердых растворов или растворения из-
быточных фаз (см. [12–14, 16, 96]).

Поскольку растворимость интерметаллидной
фазы в твердом растворе (α-фазе) на ДС Al-Cu
монотонно зависит от температуры, то и количе-
ство новой фазы, выделяющейся из твердого рас-
твора согласно правилу отрезков, практически
также зависит от этого параметра. Поэтому, в об-
щем случае, тепловой эффект превращения дол-

жен был бы быть пропорционален теплоте пре-
вращения и количеству выделения (растворения)
участвующих в данном процессе фаз. Это количе-
ство монотонно изменяется вместе с изменением
температуры. Следовательно, в связи с такой ки-
нетикой выделения (растворения) не приходится
ожидать каких-либо особенностей на кривых DSC
при нагреве или охлаждении данного сплава в этом
интервале температур. Эксперимент не подтвер-
ждает этого. Вблизи линии ограниченной раство-
римости наблюдается ускоренное выделение или
поглощение тепла. Причем, согласно правилу от-
резков, в этом случае количество участвующей в
превращении интерметаллидной фазы должно
быть весьма невелико.

Если же исходить из того, что из α-твердого
раствора, содержащего около 4.6 мас. % меди, вы-
деляется интерметаллид на основе CuAl2, содер-
жащий приблизительно 54 мас. % меди (см. диа-
грамму состояния Al−Cu), то его появлению
должно предшествовать расслоение α-твердого
раствора на области с высоким, близким к кон-
центрации меди в интерметаллиде, и с низким (α-
фаза) содержанием меди. Т.е. необходимой пред-
посылкой для выделения новой фазы является
возникновение концентрационных флуктуаций.
В этих обогащенных медью микрообъемах, по-
видимому, и совершается первоначальное зарож-
дение кристаллов новой фазы, возможно по меха-
низму бездиффузионного массивного превраще-
ния (см. [17]). Огромное число таких участков и
спонтанный характер образования центров выде-
ления обусловливают заметный тепловой эф-
фект, приводящий к появлению калориметриче-
ских особенностей на кривых DSC в районе
480−520°С. Дальнейшее развитие превращения,
как предполагается, идет не столько за счет воз-
никновения новых центров, сколько за счет роста
уже существующих выделений интерметаллида.

Рис. 14. Структура эндотермического пика при нагре-
ве сплава Д1. Точки – экспериментальные данные;
Papp – результат аппроксимации; Р1 и Р2 – подпики.
Скорость нагрева 10 К/мин [95].
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При нагреве двухфазных сплавов, содержащих
в матрице включения интерметаллида, также
нельзя было ожидать каких-либо особенностей
на кривых DSC. Однако и в данном случае вблизи
температур завершения процессов растворения
также фиксируются эндотермические процессы с
чертами фазового перехода первого рода. По-ви-
димому, и здесь частично реализуется обратный
переход частиц интерметаллида в обогащенные
медью микроучастки α-фазы также по механизму
массивного превращения ([17]).

Таким образом, совокупность представленного
материала позволяет считать, что сложившиеся к
настоящему времени представления о механизме
распада твердых растворов или их образовании из
двухфазных смесей требуют определенной кор-
ректировки. Эти фазовые трансформации осу-
ществляются механизмами, ведущими к локали-
зованному выделению или поглощению тепла при
приближении к линии ограниченной растворимо-
сти на диаграмме состояния соответствующих
двухкомпонентных сплавов. Имеются основания
полагать, что установленные закономерности но-
сят более общий характер, и могут наблюдаться и
в других двухкомпонентных сплавах с близкими
по типу диаграммами состояния.

Если попытаться выделить нечто общее, что
объединяет эти многочисленные исследования
методами DSC-распада и образования твердых
растворов, то главным, с нашей точки зрения, яв-
ляется фиксация следующего в настоящее время
уже неоспоримого факта: непосредственно вбли-
зи линии ограниченной растворимости на ДC
сплавов на DSC-кривых как при охлаждении, так
и при нагреве наблюдается скачок скорости и ве-
личины теплового эффекта. Необычным при
этом является то, что вблизи линии ограничен-
ной растворимости, согласно известному правилу
отрезков, в реакции участвует весьма незначи-
тельная доля претерпевающего превращения ве-
щества. Попытка дать объяснение этой ситуации
сделана в [95].

5. АМОРФНЫЕ МЕТАЛЛИЧЕСКИЕ
СПЛАВЫ МЕТАЛЛ–МЕТАЛЛ

Вопросы поведения при нагреве аморфных
сплавов (АМС) металл–металлоид (Ме–М) уже
достаточно давно изучаются экспериментально и
теоретически [97, 98]. Для АМС такого типа при
нагреве на кривых DSC обычно наблюдаются в
районе температур кристаллизации два часто пе-
рекрывающих друг друга экзотермических мак-
симума. Принятое в настоящее время понимание
происходящих при такой перестройке процессов
(явлений) связывают с расслоением при нагреве
первоначально однородной аморфной матрицы
на две, достаточно обособленные друг от друга,
области. В каждой из них в соответствующих, но
обычно близлежащих температурных интервалах,

реализуется переход аморфного состояния в кри-
сталлическое. Выделяющиеся кристаллические
фазы характеризуются своим составом и кристал-
логеометрией (например, фаза MS-I, фаза MS-II).
Если атомов металлоида окажется меньше 25 ат. %,
то будет наблюдаться только один экзотермиче-
ский максимум, и одна стадия перехода.

Что же касается аморфных сплавов металл –
металл (Ме1–Ме2), то ситуация здесь менее одно-
значна.

5.1. Кристаллизации аморфных сплавов 
типа Nb60Ni40

Для аморфных сплавов Ме1–Ме2, в широком
интервале концентраций (25–75 ат. %) образую-
щих компонентов, при кристаллизации наблюда-
ется, как правило, только один экзотермический
максимум. Одним из исключений из этого прави-
ла являются аморфные сплавы системы Ni–Nb
[99–104]. Быстрозакаленные сплавы этой системы,
близкие по составу к эвтектическим, при нагреве
кристаллизуются с появлением на DSC-кривых
ряда хорошо дифференцированных друг от друга
экзотермических максимумов, что особенно за-
метно при легировании таких сплавов Sn [104].

Для сплавов системы Ni–Nb для интерпретации
происходящих при кристаллизации процессов
обычно привлекается та же последовательность яв-
лений, которая была предложена и при описании
кристаллизации аморфных сплавов Ме–М.

Такой подход не учитывает принципиальное от-
личие в типах межатомных связей в аморфных
сплавах Ме–М и Ме1–Ме2. В сплавах Ме–М значи-
тельная доля связей принадлежит к ковалентному
типу, тогда как в аморфных сплавах Ме1–Ме2 –
металлическому. Кроме того, и это существенно,
коэффициенты диффузии металлических атомов в
сплаве Ме1–Ме2 на порядки меньше коэффициен-
тов диффузии атомов металлоидов в аморфных
сплавах Ме–М. Это ставит под сомнение возник-
новение контролируемого только диффузией
расслоения аморфной матрицы в сплавах Ме1–
Ме2, как это, возможно, имеет место перед кри-
сталлизацией сплавов Ме–М.

В связи с этим имелись веские основания ис-
кать для описания процессов кристаллизации
аморфных сплавов Ni–Nb иную, отличную от
предложенных, концепцию такого перехода. В
работе [105] DSC и TG (NETZSCH STA-459 Jupi-
ter) были осуществлены в среде аргона при нагреве
с различными скоростями АМС типа Nb60Ni40
(57.6% Nb, 42.4% Ni). При этом на DSC кривой
(рис. 15) в интервале температур 600–800°С фик-
сируются три хорошо дифференцированных друг
от друга экзотермических максимума.

После нагрева выше 800°С и охлаждения до
комнатной температуры фиксируется только кри-
сталлическое строение сплава. Структуру кристал-
лических фаз идентифицировать по имеющимся
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справочным материалам не удалось. По крайней
мере, это не соединение Nb6Ni7, которое должно,
согласно диаграмме состояния Nb–Ni [106], при-
сутствовать после кристаллизации этого состава.
Несмотря на это, ясно, что в интервале темпера-
тур наблюдения экзотермических эффектов со-
вершается переход от аморфного состояния к
кристаллическому.

С увеличением скорости нагрева температуры
максимумов всех трех пиков смещаются в область
более высоких температур. Это обстоятельство
позволяет воспользоваться методом Киссиндже-
ра (см. [15]) для оценки энергии активации про-
цессов, ответственных за появление первого, вто-
рого и третьего экзотермических пиков. Они ока-
зались равными для первого пика 630 кДж/моль,
второго – 550 кДж/моль, третьего – 510 кДж/моль.
Погрешность в определении этих величин была
около 15%. Поэтому полученные результаты сле-
дует трактовать как некоторую тенденцию, по-
скольку значения энергии активации могут лежать
в интервале значений колебания этих величин при
их определении. С другой стороны, близость значе-
ний энергии активации перехода может свидетель-
ствовать о близости механизмов трансформации от
одного структурного состояния сплава к другому.

Вид второй производной сигнала DSC по тем-
пературе (см. рис. 15) позволяет считать, что про-
цессы, ответственные за появление экзотермиче-
ских пиков при переходе от аморфного состояния
к кристаллическому, связаны с фазовыми пре-
вращениями I рода [12–14].

Возникновение отмеченных экзотермических
эффектов на DSC-кривых не является следстви-
ем последовательных превращений уже возник-
ших кристаллических образований в другие при
повышении температуры. Переходы из одной
кристаллической модификацию в другую, напри-
мер, при аллотропических превращениях, сопро-
вождаются при нагреве поглощением тепла, тогда
как в нашем случае все три пика характеризуют
реализацию экзотермического процесса.

Остается допустить, что после сверхбыстрого
охлаждения в аморфном сплаве уже сосуществу-
ют достаточно хорошо структурно обособленные
дифференцированные типологически и компо-
зиционно аморфные области, каждая из которых
при последующем нагреве претерпевает кристал-
лизацию в своем интервале температур. На то, что
в расплаве металлов могут формироваться и сосу-
ществовать области с различным ближним по-
рядком, указывают ряд исследований, в частно-
сти [107–109].

Таким образом, на базе анализа данных DSC
возможно предложить иную концепцию для опи-
сания мультиплетного характера экзотермиче-
ских эффектов при кристаллизации аморфного
сплава Nb60Ni40, чем это принято в настоящее
время.

5.2. Аморфные сплавы на базе 
квазибинарной системы TiNi–TiCu

В одной из первых публикаций, связанных с
изучением кристаллизации быстрозакаленного
сплава Ti50Ni25Cu25 квазибинарной системы Ti-
Ni–TiCu, использовался метод DSC на приборе
Perkin Elmer Pyris [110]. Образец рентгеноаморф-
ного сплава Ti50Ni25Cu25 нагревали в калориметре
в среде высокочистого аргона (99.9999 Ar) со ско-
ростью 3, 10, 20, 40 К/мин. В районе 350−450°С
наблюдался экзотермический максимум, связан-
ный с переходом сплава из аморфного в кристал-
лическое состояние. Это подтверждается и дан-
ными рентгеноструктурного анализа (РСА). С
увеличением скорости нагрева температура, со-
ответствующая максимальной скорости превра-
щения, смещалась в область более высоких тем-
ператур, что с одной стороны, свидетельствовало
о том, что контролирующий такой переход меха-
низм имеет диффузионную природу, а с другой,
позволяло методом Киссинджера сделать оценку
энергии активации перехода данного сплава из
аморфного состояния в кристаллическое. Она
оказалась равной 674 кДж/моль. Для сплава тако-
го же состава в работе [111] приведено значение
энергии активации 306 кДж/моль, а для сплава
Ti67Ni33 − 345 кДж/моль [112].

Такие сплавы на базе интерметаллида TiNi, ле-
гированные медью, гафнием, цирконием и дру-
гими элементами, достаточно давно [113–120] ис-
следуются экспериментально и теоретически, и
некоторые из них нашли практическое примене-
ние как сплавы с эффектом памяти формы. Одна-
ко в большинстве случаев процесс перехода их в
кристаллическое состояние описан (с точки зре-
ния присущих этому процессу термодинамических
параметров) эпизодически, поскольку основное
внимание исследователей было сосредоточено на

Рис. 15. Зависимость сигнала DSC (1) и его второй
производной (2) от температуры нагрева сплава
NiNb. Скорость нагрева – 20 К/мин. Р1, Р2, Р3 – эк-
зотермические пики [105].
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получении кристаллических или аморфно-кри-
сталлических состояний, претерпевающих при
последующем охлаждении термоупругие мартен-
ситные превращения (B2 → B19, B2 → B19', B2 → R
и т.п.). Следствием такого типа фазовых трансфор-
маций в определенных условиях было то, что эти
сплавы после кристаллизации могли демонстри-
ровать эффект памяти формы.

Несмотря на то, что сплавы классифицируют-
ся как рентгеновски аморфные, высока вероят-
ность того, что в действительности они содержат
в заметном и неконтролируемом количестве об-
ласти (кластеры), уже имеющие кристалличе-
скую структуру, но размер которых меньше раз-
решающей способности стандартных методов
рентгеноструктурного анализа (d < 10–5cм).

Это, в частности, можно видеть при рассмот-
рении поверхности рентгеноаморфного сплава
[121] в атомно-силовом микроскопе (рис. 16). Ин-
тересны в этом отношении и данные работы [119].

На рис. 16 видны некие нормальные к поверх-
ности аморфной ленты образования, похожие на
элементы строения прошедшего рекристаллиза-
ционный отжиг сплава Ti50Ni25Сu25. При комнат-
ной температуре это могут быть кристаллы термо-
упругого мартенсита В19': в процессе нагрева еще
до достижения температуры расстеклования воз-
можно на них происходит образование зародышей
кристаллизации, что обусловливает в большинстве
случаев многостадийные механизмы перехода от
аморфного состояния к кристаллическому.

Развитие этих исследований было осуществле-
но в [122] в направлении определения термоакти-
вационнных параметров кристаллизации метода-
ми DSC (STA 449 “Jupiter”, Netzsch). Скорость
нагрева образцов составляла 5, 10, 20, 40 К/мин.
Атмосфера печи – высокочистый аргон.

Типичный вид изменения сигнала DSC при
нагреве АМС базового состава и легированного
гафнием представлен на рис. 17. Результаты ана-
лиза данных DSC [122] представлены на рис. 18.

Разброс значений ΔH и ΔS, приведенный на
рис. 18, и, казалось бы, отсутствие видимой связи
между составом сплава и значениями энтропии и
энтальпии расстеклования являются, с нашей
точки зрения, следствием неопределенности ин-
формации о реальном состоянии сплавов после
сверхбыстрой закалки. И только тогда, когда, в
частности, количество гафния в композиции ста-
новится достаточно заметным, энтальпия и эн-
тропия фазового перехода реагируют на его появ-
ление увеличением своих значений.

Что касается данных о величинах энергии ак-
тивации процесса расстеклования, то вполне оче-
видна однозначная тенденция к увеличению Qa с
увеличением доли тугоплавких компонентов в
рассматриваемых сплавах. Это и понятно, по-
скольку в отличие от методики определения эн-
тальпии, где тепловой эффект фазового перехода
нормируется на начальную массу вещества, в ме-
тоде Киссинджера используемая для анализа ин-
формация содержит только один параметр − тем-
пературу максимума экзотермического пика. Ко-
личество реально участвующего в превращении
вещества здесь играет совсем иную роль, чем при
определении энтальпии.

Таким образом, определение истинных значе-
ний энтальпии и энтропии процесса перехода
сплава из аморфного состояния в кристаллическое
при нагреве ограничено неопределенностью ис-
ходного состояния рентгеноаморфного сплава, в
котором может содержаться трудно контролируе-
мое количество мелкодисперсной кристалличе-
ской фазы и “замороженных” центров кристалли-
зации. В последнем случае сокращается работа на
образование зародыша кристаллизации, что, в
частности, принципиально отличает процесс кри-
сталлизации сплава из жидкости от перехода спла-
ва из аморфного состояния в кристаллическое при
его нагреве.

Рис. 16. Строение поверхности АМС Ti50Ni25Cu25 в
исходном состоянии. 3D представление [121].
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5.3. Вейвлет-анализ 
калориметрических эффектов 

при кристаллизации аморфных сплавов 
Ti50Ni25Cu25 и Ti40.2Ni24.8Cu25Hfl0

В отличие от DSC-кривых, для сплава Ti50Ni25Cu25
введение в композицию гафния приводит (см.
[123]) к усложнению экзотермического процесса
в районе температур перехода из аморфного со-
стояния в кристаллическое (рис. 19). Вместо од-
ного экзотермического пика на DSC-кривой
сплава Ti50Ni25Cu25, для сплава Ti40.2Ni24.8Cu25Hfl0
характерно появление нескольких экзотермиче-
ских пиков. Причем, площадь под первым пиком,
которая пропорциональна количеству тепла, вы-
делившемуся при данном процессе, больше, чем
площадь под единственным пиком для сплава
Ti50Ni25Cu25 – 34 и 24 Дж/г соответственно.

Расщепление первого экзотермического пика
на DSC-кривой для сплава TiNiHfCu на два под-
пика и появление дополнительных экзотермиче-
ских участков следует рассматривать как результат
того, что легирование гафнием приводит при за-
калке расплава к расслоению полученного аморф-
ного состояния на ряд локализованных по химиче-
скому (концентрационному) и топологическому

признакам объемов. Их переход в кристаллическое
состояние при нагреве сплава совершается в раз-
личных температурно-временных интервалах
(см. также [113, 114]). Характерно, что высокотем-
пературные экзотермические пики (Р2 и Р3) не
расщепляются при попытке представить их как
результат наложения двух или более подпиков
(см. рис. 19).

При вейвлет-анализе данных DSC был ис-
пользован непрерывный вейвлет (см. [124, 125]):

(3)

где  – вещественная или

комплексная функция, называемая анализирую-
щим вейвлетом; a – параметр, отвечающий за
масштаб (период)  b – параметр, отвечаю-
щий за положение (сдвиг); k – показатель степе-
ни масштабного множителя (в нашем случае взят
за 1). В качестве анализирующего вейвлета был

выбран вейвлет Морле 

( )
+∞

−∞

−ω = ψ( , ) ( ) * ,k t ba b a f t dt
a

( )−ψ = ψ = ψ, ( ) ( )a b
t bt t

a

ψ , ( );a b t

−ψ =
2

0 2ω( ) .ti tt e e

Рис. 18. Термоактивационные параметры кристаллизации сплавов на базе системы TiNi–TiCu [122]. 1, 2, 3 – различные
плавки. Т, °С* – температура минимума эндотермического пика дана для скорости нагрева 10 К/мин.

Tмакс, °С*Сплав Qa,
кДж/моль

ΔH,
Дж/моль

ΔS,
Дж/моль K

240 ± 10 1180 ± 100 1.60 ± 0.104551Ti50Ni25Cu25

690 ± 50 690 ± 50 0.90 ± 0.10524Ti30.2Ni49.8Hf20

430 ± 30 2200 ± 90 2.90 ± 0.30475Ti39.2Ni24.8Hf10Cu25

700 ± 200 1050 ± 200 1.40 ± 0.30487Ti40.7Ni34.8Hf9.5Cu15

1000 ± 400 690 ± 80 1.10 ± 0.10487Ti40.8Ni39.8Hf9.5Cu10

930 ± 420 810 ± 10 1.10 ± 0.05489Ti40.7Ni41.8Hf9.5Cu8

930 ± 420 810 ± 30 1.10 ± 0.10496Ti40.5Ni45Hf9.5Cu5

750 ± 90 550 ± 70 0.60 ± 0.05496Ti38.6Ni49.4Hf6Zr6

810 ± 130 770 ± 20 1.00 ± 0.05493Ti40.5Ni50Zr9.5

620 ± 30 1160 ± 20 1.50 ± 0.30506Ti40Ni50Hf10

500 ± 30 1220 ± 60 1.50 ± 0.15457Ti50.2Ni24.8Cu24.4Al0.6

470 ± 10 1550 ± 20 2.10 ± 0.10455Ti50.2Ni24.8Cu24.5Fe0.7

350 ± 180 920 ± 130 1.25 ± 0.204523Ti50Ni25Cu25

470 ± 40 1300 ± 50 1.75 ± 0.154592Ti50Ni25Cu25
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Как видно из представленных на рис. 20 дан-
ных вейвлет-анализа по данным DSC-сплава
Ti40.2Ni24.8Cu25Hfl0, в районе времен (температур)
существования первого экзотермического пика на
вейвлет-плоскости наблюдается область с выра-
женной интенсивностью возбуждения DSC сигна-
ла (тепловой поток, нормированный на единицу
веса образца). Установлена вполне определенная
корреляция DSC-сигнала и его второй производ-
ной с данными вейвлет-анализа. Такая закономер-
ность справедлива и для других экзотермических
пиков на кривой DSC: температуры проявления
этих особенностей близки к температурам располо-
жения подпиков (см. рис. 19), аппроксимирую-
щих первый и последующие экзотермические
максимумы на кривой DSC-сигнала. Однако для
сплава TiNiCu, в отличие от сплава TiNiHfCu, на
вейвлет-плоскости наблюдается только одна вы-
деленная температурно-временная область в рай-
оне основного экзотермического максимума.

Она характеризуется более высокой частотой
процесса перехода, чем это имеет место для спла-
ва TiNiHfCu. Типично, что зарождение таких
особенностей на вейвлет-плоскости наблюдается
при заметно меньших временах (температурах) и
распространяется на значительно бóльший ин-
тервал времен (температур), чем это следует из
анализа первой и второй производных сигнала
DSC. Имеется тенденция к ослаблению интен-
сивности характерных областей на вейвлет –
плоскости в районе нахождения второго и, осо-
бенно, третьего пика (рис. 19, 20). При этом изме-
няются и частотно-временные характеристики
процесса кристаллизации. По-видимому, это мо-
жет быть следствием как уменьшения количества

вещества, участвующего в данном процессе, так и
(или) теплового эффекта кристаллизации.

Таким образом, результаты вейвлет-анализа
указывают на то, что процессы перехода аморф-
ного состояния в кристаллическое в аморфных
сплавах металл–металл, имеют более сложную
природу, чем это принято было считать исходя
из результатов традиционного анализа и данных
по DSC.

Величины, отложенные по оси ординат (пе-
риод), обратно пропорциональны “характери-
стической” частоте процесса кристаллизации.
Уменьшение периода для высокотемпературных
экзотермических пиков (подпика Рb и пика Р2)
свидетельствуют о том, что частота элементар-
ных актов кристаллизации в этом случае мень-
ше, чем в области времен (температур) реализа-
ции низкотемпературного экзотермического
процесса. Кроме того, отмечается (см. рис. 19)
перекрытие по частотно-временным характери-
стикам подпика Рa, подпика Рb и основных экзо-
термических пиков в этом спектре сигналов DSC.
Это показывает, что фазовые превращения при
кристаллизации аморфных сплавов типа металл–
металл имеют выраженный стохастический ха-
рактер.

Судя по всему, исходное состояние сплава
TiNiHfCu представляет собой спектр локализо-
ванных в объеме и отличающихся друг от друга
композиционным и концентрационным поряд-
ком областей, имеющих собственную температуру
спонтанной кристаллизации и присущие им теп-
ловые эффекты фазовой трансформации. Точно
так же, как кривая намагничивания ферромагне-
тиков складывается из скачков переориентации
векторов спонтанной намагниченности отдель-
ных доменов, так и кривые DSC-сигнала в обла-

Рис. 20. Вейвлет-преобразование данных DSC в рай-
оне времен (температур) перехода сплава
Ti39.2Ni24.8Hf10Cu25 из аморфного состояния в кри-
сталлическое [123].
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Рис. 19. Структура экзотермических пиков на DSC
кривой нагрева сплава Ti40.2Ni24.8Hf10Cu25. Точки –
экспериментальные результаты. Pap – результат ап-
проксимации экспериментальных результатов под-
пиками Pa, Pb, Pc, Pd [123].
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сти кристаллизации аморфного сплава представ-
ляют собой, как предполагается, осредненный
тепловой эффект фазового перехода в отдельных
микрообъемах вещества (теория замороженных
центров кристаллизации). Поскольку возникно-
вение зародышей кристаллизации представляет
собой спонтанный процесс, в том числе и в отно-
шении дальнейшего роста таких зародышей
[16, 126, 127], то высказанное предположение не
лишено оснований.

Считается (см., напр., [97, 98, 126, 127]), что
процессы кристаллизации в этих сплавах подчи-
няются нормальной кинетике – зарождению и
росту кристаллов новой фазы. Однако получен-
ные результаты позволяют предположить не-
сколько иную кинетику такого перехода: в дале-
ких от термодинамического равновесия (пере-
охлажденная жидкость) условиях, при наличии
высокого термодинамического стимула, превра-
щение развивается не столько за счет роста воз-
никших на определенном этапе перехода кри-
сталлических зародышей, сколько за счет спон-
танного возникновения большого числа новых
кристаллических образований, заполняющих в
короткое время практически весь кристаллизую-
щийся объем сплава. Данное предположение не
противоречит концепции представления аморф-
ного металлического сплава как конгломерата
“замороженных” нанокристаллитов. Эти же за-
кономерности, как известно, лежат в основе по-
лучения нанокристаллического состояния при
кристаллизации аморфных композиций.

Таким образом, применение вейвлет-анализа
к данным DSC при кристаллизации аморфных
сплавов металл–металл позволяет выявить неиз-
вестные ранее закономерности, присущие такому
типу фазовой трансформации: частотно-времен-
ной спектр перехода; перекрытие этапов превра-
щения; развитие фазовой трансформации в более
широком диапазоне времен (температур), чем это
фиксируется традиционными методами анализа
данных DSC.

5.4. Общие закономерности влияния водорода
на процессы кристаллизации 

быстрозакаленных аморфных сплавов на основе 
квазибинарной системы TiNi–TiCu

Методами дифференциальной сканирующей
калориметрии высокого разрешения исследованы
процессы кристаллизации при нагреве легирован-
ных алюминием, железом, гафнием и цирконием
быстрозакаленных сплавов на базе квазибинарной
системы TiNi–TiCu до и после насыщения водоро-
дом [128, 129]. Установлены общие закономерно-
сти такого перехода. В связи с этим появилась воз-
можность сформулировать некоторые общие зако-
номерности поведения аморфных металлических
сплавов этого класса при нагреве (см. [130]).

В АМС без водорода переход из аморфного со-
стояния в кристаллическое в большинстве случа-
ев совершается в одну стадию (один экзотермиче-
ский пик Р0). Исключение относится к АМС с цир-
конием и гафнием. Типичный вид сигналов DSC
при нагреве сплава до и после его насыщения во-
дородом показан на рис. 21.

Экзотермический пик Р0 на кривой DSC (см.
рис. 21) отвечает процессу кристаллизации
аморфной матрицы и для этой группы сплавов
характеризуется значениями энтальпии ΔН =
= 980–3230 Дж/моль и энтропии ΔS = 1.3–
4.0 Дж/(моль K). Высокие значения энтальпии и
энтропии относятся к сплавам, содержащим цир-
коний и гафний.

При нагреве содержащих водород квазибинар-
ных быстрозакаленных сплавов системы TiNi–
TiCu обычно одностадийный процесс расстекло-
вания заменяется многостадийным (см. рис. 21)
Более того, при нагреве до температур, существен-
но превышающих температурный интервал кри-
сталлизации, регистрируется протекание процес-
сов со значительным поглощением тепла (эндо-
термический пик Р3).

С теми или иными вариациями такие зависи-
мости являются типичными и для других исследо-
ванных аморфных сплавов: TiNiCuFe, TiNiCuAl,
TiNiCuHf, TiNiCuZr и других [129, 130].

Естественно для каждого конкретного сплава
имеются свои как продолжительность насыще-
ния водородом, так и плотность катодного тока,
обеспечивающие при последующем нагреве реги-
страцию всех отмеченных эффектов.

Исследование методами РСА обычно не выяв-
ляет в структуре насыщенных водородом аморф-
ных сплавов новых кристаллических фаз. Наблю-
дается лишь некоторое уширение гало и сниже-

Рис. 21. DSC-кривые нагрева сплава Ti50Ni25Сu25
до (1), после (2) насыщения водородом (ic = 150 A/м2,
t = 30 мин) и выдержки 6 лет после наводорожива-
ния (3) [129].
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ние общего фона. Более детальный анализ и вид
второй производной сигнала DSC в содержащих
водород сплавах показали, что DSC-кривую в
районе температур перехода из аморфного состо-
яния в кристаллическое можно представить как
суперпозицию нескольких экзотермических пи-
ков выделения. Таким образом, в содержащих во-
дород сплавах переход из аморфного состояния в
кристаллическое обычно совершается в несколь-
ко стадий. При этом стадии Р0, Р1 и Р2 частично
перекрывают друг друга.

С увеличением продолжительности насыще-
ния сплавов водородом увеличивается тепловой
эффект экзотермического процесса. Общее коли-
чество выделенной при расстекловании энергии
в содержащих водород сплавах может в несколько
раз превышать то, которое выделяется при кри-
сталлизации сплавов без водорода. Например,
для сплава Ti50.2Ni24.6Cu24.6Al0.6, соответственно,
∼66.4 и 21.5 Дж/г. Для сплава Ti50.0Ni25.0Cu25.0 по-
лучены значения ∼70 и ∼16.5 Дж/г; для сплава
Ti50.2Ni24.6Cu24.5Fe0.7 ∼65 и ∼24.3 Дж/г; для сплава
Ti50.0Ni40.0Hf10.0 ∼60 и ∼16 Дж/г. Это свидетель-
ствует о том, что в структуре насыщенного водо-
родом сплава существуют аморфные компози-
ции, кристаллизация которых при нагреве сопро-
вождается существенно бóльшими тепловыми
эффектами, чем при отсутствии в сплавах водо-
рода. Следовательно, введение водорода в быст-
розакаленные сплавы на основе квазибинарной
системы TiNi–TiCu ведет к увеличению запаса
внутренней энергии системы, избыток которой
выделяется в виде тепла при кристаллизации.

Основное количество тепла, обусловленного
расстеклованием в содержащих водород сплавах,
обычно выделяется на стадии Р2, расположенной
при более высокой температуре, чем экзотерми-
ческий пик Р0, характеризующий переход сплавов
без водорода из аморфного в кристаллическое со-
стояние. Введение водорода не только усложняет
механизмы кристаллизации, но и приводит к
смещению некоторых экзотермических пиков в
область как более низких, так и более высоких по
сравнению с пиком Р0 температур. По-видимому,
введение водорода способствует расслоению ис-
ходной аморфной матрицы с образованием в ней
областей с различной конфигурацией ближнего
порядка и некоторой преимущественной коорди-
нацией водородных атомов (ближний топологи-
ческий и химический порядок). В частности,
можно предположить существование кластеров
металл–водород или, скорее всего, локальных об-
ластей, которые при наличии такого сильного гид-
ридообразующего элемента, как титан, могут рас-
сматриваться как находящиеся в аморфном состо-
янии гидриды. Эти конфигурации достаточно
дифференцированы по структуре, и переход их в
кристаллическое состояние реализуется при раз-

личных, хотя и перекрывающих друг друга, темпе-
ратурах.

Термогравиметрия, проведенная на тех же са-
мых образцах одновременно с получением дан-
ных DSC-анализа, свидетельствует об отсутствии
потери массы образцов при нагреве до и в области
температур завершения перехода содержащих во-
дород сплавов из аморфного состояния в кри-
сталлическое. При повторном нагреве этого об-
разца экзотермические эффекты отсутствуют, а
эндотермический пик наблюдается в том же тем-
пературном интервале и с близким, как и при
первом нагреве сплава, калориметрическим эф-
фектом.

При небольшом времени наводороживания
(относительно низкая концентрация водорода)
эндотермический пик можно аппроксимировать
одним гауссовским пиком. С увеличением кон-
центрации водорода эндотермический пик уши-
ряется, тепловой эффект увеличивается и его уда-
ется аппроксимировать только наложением не-
скольких подпиков.

В районе температур расположения эндотер-
мического пика P3 наблюдается потеря массы об-
разца. Естественно было бы связать природу та-
кого эндотермического пика P3 с декомпозицией
гидридной фазы или, точнее, нескольких гидрид-
ных фаз, поскольку в интервале температур на-
хождения пика P3 на второй производной DSC
сигнала фиксируются несколько четко выражен-
ных максимумов, свидетельствующих о реализа-
ции в этом интервале температур нескольких эн-
дотермических процессов.

После охлаждения, на рентгенограммах образ-
цов появляются рефлексы, которые можно ин-
терпретировать как относящиеся к гидридной
фазе TiHx [131].

Имеется вполне хорошее соответствие полу-
ченных результатов с данными ряда работ, в кото-
рых методами DSC и TG рассматривалось пове-
дение при нагреве изолированных порошков гид-
ридов титана (см., например, [131–133]). Близкие
кинетические особенности присущи и декомпо-
зиции гидрида палладия [134].

После кристаллизации насыщенных водоро-
дом аморфных сплавов на DSC-зависимостях ни-
же 100 °С наблюдаются экзо- (охлаждение) или
эндотермические (нагрев) максимумы, обуслов-
ленные развитием прямого или обратного термо-
упругого мартенситного превращения. Они рас-
положены при температурах заметно более низ-
ких, чем это имеет место после кристаллизации
сплавов без водорода. Данный эффект обуслов-
лен, как предполагается, возникновением нано-
кристаллической или близкой к ней по размерам
кристаллитов структуры при кристаллизации на-
сыщенного водородом аморфного сплава. Влияние
размеров кристаллитов на морфологию, структуру
и интервал мартенситных превращений более де-
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тально исследовано в ряде работ последнего време-
ни [119, 135–139].

Вызванные введением водорода изменения
структуры данного класса АМС достаточно устой-
чивы, и после длительной (несколько лет) выдерж-
ки при комнатной температуре на кривых DSC со-
храняются многие особенности, присущие поведе-
нию при нагреве таких сплавов непосредственно
после насыщения водородом. Однако эндотер-
мический эффект в этом случае не регистрирует-
ся (см. рис. 21).

Следовательно, введение водорода в аморф-
ные металлические сплавы на базе системы TiNi–
TiCu приводит к существенной трансформации
кривых DSC. Для многих сплавов этого ряда ста-
новятся типичными как мультиплетный характер
экзотермических процессов в районе температур
расстеклования и многократное увеличение теп-
лового эффекта расстеклования в содержащих
водород композициях, так и протекание в высо-
котемпературной области значимых по величине
эндотермических процессов.

5.6. Кристаллизации аморфных сплавов
систем Ме + Y, Mе + Be

Аморфные сплавы системы Fe–Y, Fe–Be, Zr–
Be, Al–Y представляют сплавы Ме–Ме с резко
различающимися атомными радиусами образую-
щих их элементов.

DSC и дифракции нейтронов использованы в
[140] при изучении термической стабильности и
структуры бинарных аморфных сплавов Zr100 – xBex
в широком интервале концентраций (30 ≤ x ≤ 65).
Процессы кристаллизации этих образцов были
исследованы методом DSC на приборе SТА 449 С
фирмы NETZSCH. Измерения проводили при
четырех скоростях нагрева: 10, 20, 30 и 40 К/мин.

На рис. 22 показаны результаты для образцов
при скорости нагрева 20 К/мин. Для образцов
Zr100 – xВeх (х = 30 и 40) наблюдаются два экзотер-
мических пика, а для образцов Zr100 – xВeх (х = 50,
55, 60 и 65) — один экзотермический пик, причем
положения этих пиков систематически меняются
с концентрацией бериллия. Энергия активации
определена методом Киссинджера по смещению
экзотермических максимумов с увеличением ско-
рости нагрева. Обнаружена концентрационная за-
висимость температуры и энергии активации про-
цессов кристаллизации данного аморфного сплава.

С использованием результатов DSC и рентге-
новской дифрактометрии в [141] проведен анализ
начальных стадий эвтектической и первичной
кристаллизации серии металлических стекол на
основе Fe и Al с Y. Установлены эффективные ко-
эффициенты диффузии и температура их реали-
зации.

Методами DSC, рентгенографического анали-
за и измерения электросопротивления в [142]
изучены изменения структуры и кинетика нано-
кристаллизации металлических стекол Al90Y10 и
Al87Ni8La5 в изотермических условиях и при на-
греве со скоростью 0.167 K/с. Установлено, что
кристаллизация металлических стекол Al90Y10 и
Al87Ni8La5 при нагреве со скоростью 0.167 K/с на-
чинается при температурах соответственно 467 и
492 K, происходит в две стадии, на первой из кото-
рых формируются нанофазные композиты, состоя-
щие из аморфной фазы и нанокристаллов Al c раз-
мерами соответственно 20 и 19.8 нм, относительная
доля которых составляет 0.33 и 0.29 (см. рис. 23).

Таким образом, исследование кристаллизации
быстрозакаленных сплавов Ме–Ме, в отличие от
сплавов типа Ме–М с добавкой сильных аморфи-
заторов, показало, что даже в рентгеноаморфном

Рис. 22. Данные дифференциальной сканирующей
калориметрии для аморфной системы Zr100 – xВeх
(х = 30, 40, 50, 55, 60, 65). Для удобства кривые смеще-
ны по оси ординат [140].
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состоянии их поведение при кристаллизации
можно объяснить, если допустить существование
в них субмикроскопических областей с различ-
ными концентрационными и топологическими
особенностями. Это хорошо проявляется в мно-
гокомпонентных расплавах. В частности, введе-
ние водорода способствует дифференциации та-
ких субструктурных образований в быстрозака-
ленных сплавах типа Ме–Ме. Определенную роль
в этом играет и возникновение зародышей кри-
сталлизации на поверхности аморфной ленты.

6. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Подводя некоторый итог изложенному в обзо-

ре материалу, следует отметить следующее. Ис-
следования с использованием DSC носят в боль-
шинстве случаев эпизодический характер в том
плане, что они обычно проводятся для решения
конкретной, часто прикладной, задачи. Кроме
того, и это важно, применяются в таких исследо-
ваниях приборы DSC, работающие на разных ба-
зовых принципах. Для оценки, например, энер-
гии активации фазового превращения использу-
ются различные процедуры (метод Киссинджера,
КJMA, метод Майкока, изотерические экспери-
менты и др.), применение которых может приво-
дить (и приводит) в одном и том же исследовании
(см. [54]) к разным численным значениям этой
величины. Это затрудняет сравнение полученной
из различных исследований информации.

Существенно, что в большинстве исследова-
ний для сравнения измерений с различными ско-
ростями нагрева или охлаждения (β) и на образ-
цах различной массы (ms) не проводится норма-
лизация измеренного теплового потока к
значениям так называемой избыточной удельной
теплоемкости (Cpexcess) [90].

Как правило, в большинстве выполненных к
настоящему времени работ с использованием
DSC определялись только температурные грани-
цы существования фаз и тип калориметрических
эффектов, которые характерны для данного фа-
зового перехода, эндотермический или экзотер-
мический. Значительно меньше исследований с
применением DSC с определением энергии акти-
вации фазовой трансформации. Причем, следует
обратить внимание, что эта характеристика дает
представление об энергетических затратах при
переходе из одного структурно-фазового состоя-
ния в другое только при нагреве. В этом случае
термодинамический стимул превращения и диф-
фузионная подвижность атомов металла или
сплава равнонаправлены. Для процессов, проис-
ходящих при охлаждении сплавов из высокотем-
пературной области, по-видимому, не существует
такого понятия как “энергия активации”. Фазовое
превращение происходит самопроизвольно и ведет
к уменьшению внутренней энергии системы
(в отличие от того, что происходит при нагреве

сплавов). При охлаждении сплавов ниже темпе-
ратуры фазового перехода термодинамический
стимул превращения и диффузионная подвиж-
ность разнонаправлены, что при соответствую-
щих условиях может приводить, как известно, к
смене механизма фазового превращения.

Еще меньше работ с применением DSC, в ко-
торых бы определялись тепловые эффекты при
превращениях. Однако эти величины, даже нор-
мированные на единицу массы образца, являются
лишь исходным значением для расчета таких тер-
модинамически важных характеристик фазового
перехода I рода как энтальпия и конфигурацион-
ная энтропия. Этому есть вполне объективное
объяснение. Для расчета энтальпии по известно-
му тепловому эффекту фазового превращения
нужно знать парциальную массу претерпевающе-
го превращение объема сплава. Для двух и много-
компонентных сплавов эта величина не всегда
может быть определена, особенно если сохраня-
ется их мультифазное строение.

Единичны работы, особенно в зарубежных ис-
следованиях, в которых экзотермические или эн-
дотермические максимумы на температурных за-
висимостях сигнала DSC рассматривались бы как
результат суперпозиции локальных экстремумов,
являющихся следствием реализации в близких
температурных условиях накладывающихся друг
на друга различных механизмов фазовой транс-
формации.

Тем не менее, несмотря на отмеченные слож-
ности в обработке экспериментальных данных по
DSC, следует обратить еще раз внимание на пре-
имущества данного метода по сравнению с други-
ми технологиями исследования закономерностей
фазовых превращений в металлах и сплавах на их
основе. Вот некоторые из них.

Исследование структурно-фазовых превраще-
ний при нагреве и охлаждении in situ с определе-
нием типа фазового перехода (первого или второ-
го рода) в весьма широком интервале температур.

Определение энергии активации фазового пре-
вращения.

Определение энергетических затрат при пере-
ходе от одного структурного состояния в другое.

Возможность во многих случаях определения
энтальпии и энтропии фазовой трансформации.
Значение конфигурационной энтропии дает кос-
венную информацию о перетасовке атомов при
фазовом переходе и позволяет отнести данное
превращение к бездиффузионному, диффузион-
ному или смешанному типу.

Возможность анализировать фазовые превра-
щения, протекающие даже в весьма узком (не-
сколько градусов) интервале температур, как про-
цессы, контролируемые одним или несколькими
механизмами фазовой трансформации с опреде-
лением парциального вклада каждого из них.
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Высокая статистическая достоверность полу-
ченных результатов в рамках использованной схе-
мы измерений.

Кроме того, применение в различных исследо-
ваниях DSC можно рассматривать как специфи-
ческую “разведку боем”, которая, в частности,
позволяет in situ выделить температурные интер-
валы фазовых переходов, а затем уже на основе
как данных DS C, так и результатов разнообраз-
ных, но, тем не менее, опосредованных методов
исследований, высказать соображения о меха-
низмах и закономерностях структурно-фазовых
превращений.

В завершение нам показалось важным напом-
нить выказывание основоположника DTA
Н.С. Курнакова: “Такого рода аппарат …… позво-
ляет улавливать явления, которые по своей не-
продолжительности ускользают от непосред-
ственного исследования”. В 21 веке это, по наше-
му мнению, дифференциальная сканирующая
калориметрия высокого разрешения.
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