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Нанокристаллические сплавы Fe–Cr с содержанием хрома 20–48 ат. %, синтезированные из чистых
компонентов в шаровой планетарной мельнице, отжигали в течение 4 ч при температурах Tотж =
= 400–700°C. Эволюция ближнего порядка (БП) и фазовое расслоение в зависимости от Tотж иссле-
довались методами мёссбауэровской спектроскопии и рентгеновской дифракции. Выделение σ-фа-
зы FeCr наблюдалось только в образцах с 48 ат. % Cr при Tотж = 600 и 700°C. Для всех образцов рост
зерна наиболее интенсивно начинался с 400°C, при этом конечный размер зерна после Tотж = 700°C
был тем меньше, чем больше содержание Cr в сплаве. Анализ поведения среднего сверхтонкого поля
на ядрах Fe и ширины распределения сверхтонких полей от Tотж, а также разложение мёссбауэровских
спектров на спектральные компоненты, соответствующие фазам α (бедная Cr) и α' (богатая Cr), пока-
зал, что механически сплавленные образцы Fe–Cr характеризуются слабым ближним расслоением,
переходящим в близкое к статистически равномерному распределению атомов при Tотж = 400°C. При
отжиге 500–700°C в сплавах с 30 ат. % Cr и выше формируется гетерогенный БП с областями α и α'.
Анализ с привлечением уравнения материального баланса привел к заключению о существовании
зернограничных сегрегаций атомов Cr.
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ВВЕДЕНИЕ
ОЦК-сплавы Fe–Cr составляют основу важного

класса конструкционных материалов – ферритных
нержавеющих сталей, сочетающих в себе хорошие
механические свойства, коррозионную стойкость, а
также стойкость к воздействию радиации [1]. Одна-
ко для таких сплавов характерна структурная тер-
мическая нестабильность (α–α'-изоморфный рас-
пад, выделение σ-фазы) [1, 2], приводящая к де-
градации свойств.

Одним из способов улучшения физико-меха-
нических свойств материалов является получение
их в наноструктурированном состоянии (размер
зерна <100 нм). Существует множество публика-
ций, посвященных получению нанокристалли-
ческих сплавов Fe–Cr с использованием меха-
нического сплавления [3–9]. Известно, что на-
нокристаллические материалы являются сильно
неравновесными и даже при невысоких темпе-
ратурах проявляют тенденцию к укрупнению зер-
на [10], ухудшающему свойства. Известно также,
что один из способов сохранения нанокристалли-

ческого состояния при высоких температурах –
это термодинамическая стабилизация, при кото-
рой примесные атомы сегрегируют в неравновес-
ных границах зерен, уменьшая избыточную сво-
бодную энергию границ [11]. Существует, однако,
незначительное количество работ, посвященных
стабильности сплавов Fe–Cr при повышенных
температурах.

Немонотонное поведение многих свойств в за-
висимости от содержания хрома – также особен-
ность этой системы. В частности, в работах [12–14]
экспериментально наблюдали так называемую ин-
версию ближнего порядка (БП) с увеличением кон-
центрации хрома выше критической (9–12 ат. %).
Позже термодинамическими расчетами (работа
[15] и ссылки в ней) было показано, что энталь-
пия смешения твердых растворов Fe–Cr имеет
отрицательное значение ниже критической кон-
центрации и становится положительной выше
нее. Как следствие, линия α–α' несмешиваемо-
сти в низкотемпературной области фазовой диа-
граммы Fe–Cr является несимметричной. Кроме
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того, при концентрациях, близких к 50 ат. % Cr,
σ-FeCr фаза выше некоторой температуры более
стабильна, чем смесь фаз α–α'.

В связи с близостью атомных радиусов и пара-
метров ОЦК решеток Fe и Cr метод рентгенов-
ской дифракции оказывается малоинформатив-
ным для системы Fe–Cr. Значительно более про-
дуктивным показал себя метод мёссбауэровской
спектроскопии, с использованием которого было
опубликовано много работ, в частности с оценкой
параметров БП [14, 16–18]. Однако в этих исследо-
ваниях параметры БП определяли как средневзве-
шенные для обогащенных и обедненных хромом
областей (α- и α'-фаз), что не является вполне кор-
ректным.

В данной работе методом мёссбауэровской спек-
троскопии исследуются эволюция ближнего поряд-
ка, фазовый распад и сегрегационные явления при
отжиге нанокристаллических сплавов Fe–Cr после
механического сплавления в высокоэнергетиче-
ской шаровой мельнице.

ЭКСПЕРИМЕНТ
Химически однородные порошковые сплавы

составов Fe1 – xCrx, где x = 0.2, 0.3, 0.4 и 0.48, были
получены механическим сплавлением (МС) из
чистых порошков Fe (99.98%) и Cr (99.7%) в вы-
сокоэнергетической шаровой планетарной мель-
нице Fritsch P7 (энергонапряженность 1.5 Вт/г) в
атмосфере аргона. Сосуды и шары мельницы из-
готовлены из стали ШХ15. Возможное загрязне-
ние образцов контролировали измерением массы
сосудов, шаров и порошка до и после МС. Про-
должительность МС, как время обработки в
мельнице, необходимое для достижения стацио-
нарного состояния образца (отсутствие каких-
либо структурных изменений), составляла 8 ч.
Прирост массы порошка за это время не превы-
шал 1% для всех МС-образцов. Содержание хро-
ма в образцах после МС оценивали с использова-
нием атомно-эмиссионного спектрометра Spec-
troFlame Modula S. Результаты, представленные в
табл. 1, показывают, что образцы после МС име-
ют состав, близкий к исходному, т.е. практически
не загрязнены материалом шаров и сосудов. Изо-
хронный (в течение 4 ч) отжиг МС образцов про-
водили в вакуумной печи при температурах 400,
500, 600 и 700°С. Рентгеноструктурные исследо-
вания выполнены при комнатной температуре на
дифрактометре ДРОН-3М в монохроматизирован-
ном (монохроматор – графит) CuKα излучении.

Для определения среднего размера зерна L и
микроискажений решетки ε21/2 из дифракцион-
ных данных использовали модифицированный
метод Уоррена–Авербаха с аппроксимацией фор-
мы линии функцией Фойгта [19]. При выделении
физического профиля линии в качестве эталона

использовали линии порошка α-Fe, отожженно-
го при 850°С в течение 2 ч. Мёссбауэровские
спектры регистрировали при комнатной темпера-
туре в геометрии пропускания в режиме постоян-
ных ускорений на спектрометре ЯГРС-4М (источ-
ник 57Co(Rh) активностью 35 мКи). Толщина мёсс-
бауэровского образца составляла 0.2–0.3 мг/см2

изотопа 57Fe, что соответствовало оптимальной
толщине поглотителя для мессбауэровских об-
разцов [20]. В качестве стандартного поглотителя
использовали отожженный порошок карбониль-
ного железа. Математическую обработку мёссбауэ-
ровских спектров проводили двумя методами: вос-
становление функции распределения сверхтонких
магнитных полей P(H) с использованием обоб-
щенного регуляризованного алгоритма [21] и под-
гонка модельного дискретного спектра к экспери-
ментальному. Морфология и распределение леги-
рующих элементов в порошковых частицах были
охарактеризованы с помощью сканирующего элек-
тронного микроскопа (СЭМ) Tescan Vega 3 LMH с
рентгеновским энергодисперсионным спектромет-
ром X-Max 80 для элементного анализа.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Результаты СЭМ-исследований показали, что

частицы порошков после МС имеют камневид-
ную (осколочную) форму размером до 50 мкм,
элементы Fe и Cr однородно распределены в ча-
стицах. Присутствие некоторого количества
кислорода обусловлено окислением порошка на
воздухе. На дифрактограммах сплавов Fe0.8Cr0.2,
Fe0.7Cr0.3 и Fe0.6Cr0.4 после МС и последующих от-
жигов при всех Tотж присутствуют только ОЦК-
рефлексы. Для сплава Fe0.52Cr0.48 (рис. 1) только
при Tотж ≥ 600°C появляются новые рефлексы, со-
ответствующие σ-фазе FeCr с параметрами тетра-
гональной решетки a = 0.879 нм, c = 0.456 нм.

При Tотж = 700°C количество σ-фазы достигает
~90%. Появление σ-фазы подтверждается месс-
бауэровскими измерениями – спектр образца по-
сле отжига 700°C показан на вкладке рис. 1. Синглет
имеет изомерный сдвиг δ = –0.15 ± 0.01 мм/с, хоро-
шо совпадающий со значением –0.17 ± 0.02 мм/с
для σ-фазы FeCr, полученным в работе [22]. Умень-
шение ширины дифракционных рефлексов с уве-
личением Tотж для всех сплавов указывает на увели-
чение размера зерна и уменьшение микроиска-
жений кристаллической решетки. Зависимости
размера зерна L и микроискажений ε21/2 от Tотж

Таблица 1. Содержание Cr в механически сплавлен-
ных образцах Fe1 – xCrx

x 0.2 0.3 0.4 0.48

ат. % 18.6 30.7 40.1 47.2



864

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 121  № 8  2020

ПОРСЕВ и др.

показаны на рис. 2. Величина ε21/2 плавно умень-
шается с ростом Tотж, в то время как L до 500°C
остается почти постоянной, но быстро возрастает
выше этой температуры. Увеличение содержания
Cr замедляет рост зерна в процессе отжига.

Мёссбауэровские спектры всех отожженных
образцов при Tотж ≤ 500°C, представляют собой
секстеты магнитного расщепления с широкими
линиями. Соответствующие функции P(H) ха-
рактеризуются широким распределением сверх-
тонких магнитных полей, ширина которого воз-
растает с увеличением концентрации Cr. Только
для сплава Fe0.8Cr0.2 не отмечается заметного из-
менения функции P(H) с температурой отжига
Tотж. Для всех других сплавов (типичный пример
зависимости P(H) от Tотж показан на рис.3) форма
функции P(H) заметно изменяется: P(H) сдвига-
ется в сторону больших магнитных полей H и рас-
ширяется при увеличении Tотж до 500°C. При
Tотж > 500°C наблюдается обратная тенденция.

Очевидно, данная особенность связана с пере-
распределением атомов Cr при отжиге, что более
подробно обсуждается ниже.

Благодаря тому, что атомы Cr в ближайшем со-
седстве с атомами Fe в ОЦК-твердых растворах
Fe–Cr вызывают сильное изменение эффектив-

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы сплава
Fe0.52Cr0.48: 1 – механическое сплавление и отжиги
при 2 – 400, 3 – 500, 4 – 600, 5 – 700°C. Вставка –
мёссбауэровский спектр после отжига при 700°C.
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ного магнитного поля на ядрах Fe [23], мессбауэ-
ровские спектры сплавов Fe–Cr весьма чувстви-
тельны к атомному распределению. В работах
[24–26] показано, что α–α'-распад в сплавах
Fe‒Cr сопровождается увеличением среднего
сверхтонкого магнитного поля H, а также шири-
ны его распределения W. Влияние отжига на па-
раметры H и W можно объяснить с позиций
концентрационной зависимости распределения
P(H) гомогенного твердого раствора и его распада
на области с низкой и высокой концентрацией
Cr. Ближнее расслоение или кластеризация, т.е.
образование областей (зон) с различным содер-
жанием Cr, и в конечном итоге распад твердого
раствора Fe–Cr на ОЦК-фазы α (богатая желе-
зом) и α' (богатая хромом) должны приводить к
разделению функции P(H) на две части, которые
смещены друг относительно друга. Компонента
P(H), находящаяся в области бóльших значений H,
соответствует зонам, богатым железом (Cr-обед-
ненным), а низкополевая компонента P(H) – обла-
стям, обедненным железом (Cr-обогащенным).
Как результат, значение W увеличивается. С другой
стороны, поскольку интенсивность подспектра
определяется количеством атомов железа в фазе,
парциальный вклад в функцию P(H) от единицы
объема зон, богатых железом, будет больше, чем
вклад от единицы объема зон, богатых Cr. Следо-
вательно, значение H тоже будет увеличиваться
с развитием процесса расслоения.

Для количественного определения H и W мы

использовали формулы:  =  и

 =  На рис. 4 показаны
рассчитанные из P(H) зависимости H и W от Tотж
для образцов Fe–Cr.

Отметим, что для Tотж = 700°C сплав Fe0.52Cr0.48
почти полностью состоит из σ-фазы FeCr (см.
рис. 1), поэтому данные H и W отсутствуют.

Основываясь на результатах работ [24–26], мы
интерпретируем полученные зависимости на
рис. 4 для МС сплавов Fe1 – xCrx следующим обра-
зом. При x = 0.2 монотонное незначительное из-
менение параметров H и W с температурой от-
жига связано с релаксацией неравновесной нано-
кристаллической структуры, не вызывающей
значительных перестроений атомов. При x > 0.2
увеличение H и W указывает на то, что главным
результатом отжига является расслоение (разделе-
ние) сплава на зоны (области), обедненные и обо-
гащенные хромом, усиливающееся с повышением
температуры до Tотж = 500°C из-за ускорения диф-
фузионных процессов. При Tотж > 500°C тенденция
к расслоению ослабевает. Если представленные
объяснения процессов при отжиге справедливы, то
для получения более детальной информации имеет
смысл провести дискретную обработку мёссбауэ-
ровских спектров в предположении существования
двух областей (фаз) с различными концентрация-
ми Cr и разным типом БП.
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Существует несколько моделей ближнего атом-
ного порядка в кристаллических твердых растворах
[27, 28], которые можно разделить на два типа: од-
нородного (статистического) БП и гетерогенного
БП. Однородный БП непрерывен по всему объему
и может характеризоваться параметрами БП Кау-
ли-Уоррена [29]. Гетерогенный БП не является не-
прерывным. Мы предполагаем, что именно гете-
рогенная модель БП может быть наиболее право-
мерной для описания явлений кластеризации,
расслоения и даже фазового распада в сплавах
Fe–Cr. В рамках данной модели мёссбауэровский
спектр может быть представлен как суперпози-
ция двух подспектров для двух типов областей,
которые могут различаться как по химическому
составу, так и по БП. В упрощенном виде модель-
ный мессбауэровский спектр был записан в виде

где Iα и Iα' – интенсивности подспектров; L(n, v) –
лоренцевский секстет (отношение площадей ли-
ний 1 : 2 : 3) как функция доплеровской скорости
v, характеризующийся магнитным расщеплением
и изомерным сдвигом; P(n, ) и P(n, ) – веро-
ятности присутствия n атомов Cr в первых двух
координационных сферах атомов Fe для α- и
α'-фаз, соответственно. Предполагается, что ве-
роятности подчиняются биномиальному закону в
виде:  =  где z1 и z2 –
координационные числа первых двух координа-
ционных сфер ОЦК-решетки, так что (0 ≤ n ≤ 14),
x* – локальная концентрация Cr (в ат. долях) в
двух ближайших координационных сферах атома
Fe для каждой фазы, которую назовем эффектив-
ной концентрацией. Кроме того, считали, что
ближайшие к атомам Fe атомы хрома аддитивно
влияют на величины сверхтонкого поля и изо-
мерного сдвига, то есть H(n) = H(0) + nΔH, где
H(0) и ΔH –сверхтонкое магнитное поле при от-
сутствии атомов Cr в двух ближайших координа-
ционных сферах атомов Fe и изменение поля, вы-
званное появлением одного атома Cr в ближай-
шем окружении, соответственно. Аналогичная
зависимость была использована для изомерного
сдвига δ(n). Номинальная концентрация x и эф-
фективная концентрация x* связаны друг с дру-
гом соотношением [20, 30]

(1)

где β12 – параметр БП Каули–Уоррена, усреднен-
ный по двум первым координационным сферам.

На рис. 5 показаны мёссбауэровские спектры
образцов Fe0.7Cr0.3 и Fe0.6Cr0.4, отожженных при
различных температурах, и результаты их дис-
кретной обработки. Спектры механически сплав-
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ленных и отожженных при 400°C образцов удо-
влетворительно описываются единственной фа-
зой твердого раствора α–Fe(Cr). Как можно
судить по эффективным концентрациям x*, МС-
образцы характеризуются небольшой степенью
расслоения (β12 > 0), в то время как после отжига
при 400°C ближний порядок отсутствует (β12 ≈ 0).
Для образцов, отожженных при Tотж ≥ 500°C, ми-
нимальную невязку при подгонке дает двухфаз-
ное состояние α + α'. Дальнейший анализ резуль-
татов затруднен тем, что для двухфазной смеси
истинные составы фаз неизвестны и поэтому из
выражения (1) значение β12 получить нельзя.

Неопределенность может быть разрешена,
если из каких-либо соображений удастся оце-
нить истинную концентрацию в α- и α'-фазах.
Для Tотж ≥ 500°C, как видно из табл. 2 и рис. 6, эф-
фективные концентрации Cr в α-фазе близки к
левой границе области несмешиваемости диа-
граммы Fe–Cr, т.е.  ≈ 0.1 (10 ат. % Cr). Согласно
литературным данным (см. Введение), в ото-
жженных сплавах Fe–Cr при увеличении содер-
жания Cr наблюдается инверсия знака параметра
БП (и энтальпии смешения) вблизи состава 10 ат. %
Cr. Следовательно, можно предположить, что при
Tотж ≥ 500°C в α-фазе β12 ≈ 0, т.е. эффективная
концентрация  полученная из мёссбауэров-
ских спектров, является истинной концентраци-
ей Cr в α-фазе  =  Для определения концен-
трации Cr в α'-фазе запишем выражения для от-
носительных площадей подспектров α- и α'-фаз:

(2)

где K – некоторый коэффициент, X и x – атомные
доли фазы и Cr в фазе соответственно. Здесь мы
пренебрегаем различиями в величине эффекта
Мёссбауэра для α- и α'-фаз и поэтому площадь
мессбауэровского подспектра определяется толь-
ко количеством атомов Fe. Сумма выражений (2)
и учет уравнения материального баланса по желе-
зу в виде  +  =  дает

 Тогда из уравнений (2) получим:

(3)

Используя нормировку Xα + Xα' = 1, в итоге по-
лучим

(4)

Рассчитанные по формуле (4) концентрации
Cr в α'-фазе в предположении xα =  показаны на
рис. 6. Как видно, полученные значения ниже
равновесной концентрации Cr (показана на
рис. 6 в виде кривой несмешиваемости) в α'-фазе.
Такая ситуация может иметь место в следующих
трех случаях: наличие в α'-фазе БП типа ближне-
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Рис. 5. Разложение мёссбауэровских спектров сплавов Fe0.7Cr0.3 (а) и Fe0.6Cr0.4 (б). 1 – Механическое сплавление, от-
жиги при 2 – 400, 3 – 500, 4 – 600, 5 – 700°C. Подспектры с большим магнитным расщеплением – обедненная Cr α-фа-
за, подспектры с малым магнитным расщеплением – обогащенная Cr α'-фаза.
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Таблица 2. Относительная площадь мёссбауэровского подспектра ε, эффективная x* и расчетная x концентра-
ции Cr α- и α'-фаз для образцов Fe0.7Cr0.3 и Fe0.6Cr0.4. ΔH = –27 ± 3 кЭ, H(0) составляет 330 ± 5 и 360 ±5 кЭ
соответственно для α- и α'-фаз

Образец

Fe0.7Cr0.3 Fe0.6Cr0.4

α α' α α'
ε, % x* ε, % x ε, % x* ε, % x

МС 100 0.28 – – 100 0.20 – –
400°C 100 0.33 – – 100 0.38 – –
500°C 65.7 0.13 34.3 0.49 64.4 0.12 35.6 0.62
600°C 46.5 0.15 53.5 0.39 19.8 0.13 80.2 0.44
700°C 36.7 0.15 63.3 0.37 16.4 0.10 83.6 0.44

го расслоения (β12 > 0), сегрегация атомов Cr в
границах зерен (или межфазных границах), что
привело бы к обеднению тела зерна по хрому, или
когда происходят оба процесса.

Как уже упоминали, изменение знака пара-
метра БП с отрицательного на положительное
значение в системе Fe–Cr происходит при содер-
жании Cr приблизительно 10 ат. %. Примечатель-
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но, что в данной работе при анализе мессбауэров-
ских спектров отожженных образцов мы получи-
ли такое же значение (или близкое к нему) для
эффективной концентрации в α-фазе. Концен-
трация Cr в α'-фазе выше 10 ат. %, что должно
приводить к ближнему расслоению, то есть к при-
тяжению Cr–Cr и Fe–Fe пар атомов в процессе
отжига. Это притягивание является движущей
силой кластеризации, расслоения, а также сегре-
гации. Есть также термодинамическая движущая
сила для сегрегаций, локализующихся в границах
зерен – зернограничные сегрегации уменьшают
общую энергию сплава. Весьма вероятно, что
низкое значение ожидаемой концентрации Cr в
α'-фазе Fe–Cr при отжиге обусловлено ближним
расслоением, с одной стороны, и выделением Cr
по границам зерен, с другой стороны. Наличие
сегрегации по границам зерен Cr можно обнару-
жить по появлению пиков при малых полях (30–
50 кЭ) в распределении P(H) для отожженных об-
разцов (см., например, рис. 3).

Таким образом, результаты дискретной обра-
ботки мессбауэровских спектров объясняются
термически индуцированным фазовым распадом
МС сплавов Fe–Cr, сопровождающимся образо-
ванием зернограничных сегрегаций хрома.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведен анализ процессов перераспределе-
ния атомов при изохронном отжиге (4 ч) механи-

чески сплавленных порошков Fe1 – xCrx (x = 0.2,
0.3, 0.40 и 0.48).

Отжиг образцов с концентрацией Cr x < 0.3
приводит только к релаксации наноструктуры во
всем температурном интервале 400–700°С. Отжиг
образцов с концентрацией Cr 0.3 ≤ x ≤ 0.4 при
400°С сопровождается незначительной тенден-
цией к расслоению сплава на ОЦК-фазы, обога-
щенные Fe (α) и обогащенные Cr (α') и сегрега-
цией атомов Cr в границы зерен, что наиболее от-
четливо проявляется при Tотж = 500°С. Богатая
железом фаза характеризуется отсутствием ближ-
него порядка; фаза, богатая Cr, имеет тенденцию
к кластеризации на локальном уровне. Отжиг ме-
ханически сплавленных образцов при более высо-
ких температурах (600 и 700°С) не приводит к яв-
ному расслоению фаз, в результате чего сплавы
остаются более или менее однородными. Отжиг
образцов Fe1 – xCrx с x = 0.48 приводит к сегрегации
хрома в границы зерен ОЦК-фазы и, в конечном
итоге, к образованию σ-фазы при Tотж ≥ 600°С.

Работа выполнена в рамках госзадания Мино-
брнауки РФ (проект № 0427-2019-0011) с исполь-
зованием оборудования ЦКП УдмФИЦ УрО РАН,
поддержанного Минобрнауки РФ в рамках Феде-
ральной целевой программы (Уникальный иден-
тификатор проекта – RFMEFI62119X0035).
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