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Изучена эволюция микроструктуры упорядоченного сплава Cu–56 ат. %Au в ходе пластической де-
формации. Обнаружено, что под влиянием деформации сначала происходит разрушение с-домен-
ной структуры, ламельная структура демонстрирует более высокую устойчивость к деформационным
воздействиям. Показано, что деформация на 70% приводит к формированию в сплаве ультрамелкозер-
нистой двухфазной структуры (порядок + беспорядок). На основе результатов механических испытаний
на растяжение проведен анализ деформационного поведения упорядоченного и разупорядоченного
сплава. Сделан вывод, что механические свойства умеренно деформированного (на ~20%) упорядо-
ченного сплава Cu–56 ат. % Au могут представлять интерес для практических приложений.
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ВВЕДЕНИЕ
Эквиатомный сплав Cu–50 ат. % Au нашел

применение в различных областях техники [1, 2].
В последнее время возник запрос промышленно-
сти к разработке сплавов с более высоким ком-
плексом функциональных свойств. Одним из пу-
тей решения этой проблемы является переход на
нестехиометрический сплав Cu–56 ат. % Au.
Установлено [3, 4], что наиболее приемлемой для
практического использования является термооб-
работка, заключающаяся в медленном охлажде-
нии этого сплава из высокотемпературной обла-
сти. В результате такой обработки в сплаве фор-
мируется хорошо упорядоченная по типу CuAuII
сверхструктура. Однако эволюция микрострукту-
ры упорядоченного сплава Cu–56Au под влияни-
ем пластической деформации до сих пор не рас-
сматривалась, особенности деформационного
поведения этого сплава до конца не выяснены.

Анализ литературных источников выявил, что
исследователи в основном интересуются влияни-
ем либо очень малых, либо чрезвычайно больших
деформационных воздействий на упорядоченные
сплавы. Как правило, для определения плоско-
стей и направлений скольжения сверхструктур-
ных дислокаций, анализа их расщепления или

выявления особенностей перестройки на различных
дефектах необходимы малые деформации [5, 6]. В
свою очередь, для того, чтобы добиться полного
разрушения дальнего атомного порядка в сверх-
структурах различного типа используется интен-
сивная пластическая деформация [7–9].

Очевидно, что в процессе эксплуатации изде-
лие из упорядоченного сплава подвергается раз-
личным деформационным воздействиям. Поэто-
му выяснению влияния умеренных деформаций
на эволюцию структуры и свойств упорядочен-
ных золотомедных сплавов в последнее время
уделяется все большее внимание [2, 10–12].

Цель работы – изучение эволюции микро-
структуры и анализе изменения механических
свойств в ходе пластической деформации атом-
но-упорядоченного сплава Cu–56 ат. % Au.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА
Сплав Cu–56 ат. % Au (далее: Cu–56Au) был

выплавлен из золота и меди чистотой 99.99% и
99.95% соответственно. Выплавку производили
под вакуумом не хуже 10–2 Па с разливкой в гра-
фитовый тигель. Химический состав сплава был
проверен с помощью анализатора JEOL JCXA-733.
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Слиток ∅5 мм гомогенизировали 3 ч при тем-
пературе 600°C, закаливали путем охлаждения в
воде, разрезали на две части. Из одной части
слитка методом волочения получали проволоч-
ные образцы, другую часть слитка деформирова-
ли прокаткой для получения пластин. Термооб-
работки выполняли в вакуумированных стеклян-
ных или кварцевых ампулах.

В работе изучалось влияние деформации на
структуру и механические свойства образцов, на-
ходящихся в двух исходных состояниях. Исходно
упорядоченное состояние сплава получали отжи-
гом при 600°C в течение 1 ч с последующим охла-
ждением до комнатной температуры со скоростью
12 град/ч. Разупорядоченное состояние фиксирова-
ли закалкой в воде после отжига при 600°C. Упоря-
доченное и разупорядоченное состояния формиро-
вали в проволочных заготовках диаметром от 3.0
до 1.5 мм, пластинах толщиной от 1.2 до 0.3 мм, а
также в тонких фольгах толщиной от 0.32 мм до
80 мкм. Затем все эти заготовки деформировали
до получения: проволоки диаметром 1.5 мм (для
проведения механических испытаний), пластин
толщиной 0.3 мм (для аттестации фазового соста-
ва) и фольг толщиной 80 мкм (для изучения мик-
роструктуры). Описанный выше подход позволил
получить образцы с различной степенью дефор-
мации (от 0 до 75%).

Механические испытания проводили на ис-
пытательной машине Shimadzu AGS-X, скорость
растяжения составляла 3 мм/мин. На каждую
точку испытывали по 3 проволочных образца с
длиной рабочей части 30 мм. Для проведения
рентгеноструктурного анализа (РСА) использо-
вали рентгеновский дифрактометр DMAX 2200
(Rigaku) в режиме постоянной съемки со скоро-
стью 4°/мин. Cu Kα-излучение было монохрома-

тизировано графитовым монокристаллом. Изу-
чение микроструктуры методом просвечивающей
электронной микроскопии (ПЭМ) проводили на
приборе JEM-200CX при ускоряющем напряже-
нии 160 кВ.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Аттестация структурного состояния

Согласно полученным РСА-данным (дифрак-
тограмма 1 на рис. 1), в результате закалки от
600°С в сплаве Cu–56Au формируется разупоря-
доченная ГЦК-структура с параметром решетки:
а = 3.9011 Å. В свою очередь, после медленного
охлаждения от 600°С количество пиков на рентге-
нограмме резко увеличивается. На рис. 1 (дифрак-
тограмма 2) хорошо видны характерные для упоря-
доченного состояния дополнительные, сверхструк-
турные пики. Кроме того, справа и слева от каждого
сверхструктурного пика имеются так называемые
сателлитные пики, обусловленные формирова-
нием орторомбической упорядоченной фазы
CuAuII.

Сверхструктура CuAuII является длиннопери-
одной: она составлена из 10 ячеек со сверхструк-
турой CuAuI, которые разделены пополам сдви-
говой антифазной границей [13]. Из приведенной
дифрактограммы следует, что образовавшаяся в
сплаве Cu–56Au фаза CuAuII имеет следующие па-
раметры кристаллической решетки: a = 4.067 Å, b =
= 43.382 Å, c = 3.790 Å.

В соответствии с равновесной фазовой диа-
граммой, сверхструктура CuAuII является высо-
котемпературной: в сплаве Cu–56Au она образу-
ется в температурном интервале от ~300 до
~360°С [1, 13]. При медленном охлаждении до
комнатной температуры следует ожидать форми-
рования сверхструктуры CuAuI. Природу высо-
кой термической стабильности орторомбической
фазы CuAuII в исследуемом сплаве еще предсто-
ит выяснить.

Анализ деформационного поведения 
при растяжении

Закаленный сплав показал самые низкие
прочностные свойства: предел текучести состав-
ляет σ0.2 = 364 МПа. В то же время закаленный
сплав имеет самое большое удлинение до разры-
ва: δ = 55%. Последующая пластическая дефор-
мация закаленного сплава приводит к росту его
прочностных свойств при одновременном сниже-
нии пластичности. Так, после деформации на 75%
предел текучести увеличился до σ0.2 = 870 МПа, но
удлинение до разрушения составило δ = 2%.

Механические свойства упорядоченного спла-
ва достаточно высоки: σ0.2 = 736 МПа, δ = 20%. В
результате дополнительной деформации проис-

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы образцов
сплава Cu–56Au, отожженных при температуре
600°С в течение 1 ч и затем: закаленного в воде (1),
охлажденного со скоростью 12 град/ч (2).
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ходит заметное повышение его прочностных
свойств. Однако одновременное резкое сниже-
ние пластичности привело к тому, что мы не
смогли продеформировать образцы упорядочен-
ного сплава больше, чем на 22%. Предел текуче-
сти сплава в полученном структурном состоянии:
σ0.2 = 964 МПа, но его пластичность составляет
δ = 2%. Таким образом, деформированный на
22% упорядоченный сплав имеет прочностные
свойства, которые превышают прочность сильно
деформированного закаленного сплава. Дефор-
мационные кривые образцов исследуемого спла-
ва в различных структурных состояниях показа-
ны на рис. 2 (см. вставку).

В последнее время анализ результатов механи-
ческих испытаний на растяжение все чаще сопро-
вождается определением теоретического момен-
та потери устойчивости пластического течения
[14]. Согласно этому подходу, разрушение мате-
риала должно происходить в “точке Консидера”,
т.е. при такой истинной деформации (ε), при кото-
рой истинное напряжение (отношение нагрузки к
площади поперечного сечения образца) (σ) стано-
вится равным скорости деформационного упроч-
нения (θ = dσ/dε). Таким образом, условие Конси-
дера выглядит следующим образом: σ(ε) = θ(ε), и
легко определяется графически как пересечение
деформационной кривой (в координатах: истин-
ное напряжение–истинная деформация) с соот-
ветствующей зависимостью деформационного
упрочнения (рис. 2). Истинная деформация вы-
числяется согласно уравнению: ε = ln(So/Sf), где
So и Sf – площади поперечных сечений образца в
исходном и конечном состояниях, соответствен-
но [7]. Утверждается [14], что описанный выше
подход отражает повышение дислокационной
плотности и учитывает возрастание роли этого
фактора с увеличением степени деформации.

Выполнение условия Консидера было прове-
рено ранее при анализе деформационного пове-
дения различных сплавов. Оказалось, что подход
позволяет достаточно точно определять момент
образования шейки в ГЦК-материалах вне зави-
симости от способа упрочнения (измельчение
зерна, твердорастворное упрочнение, выделение
второй фазы и т.д.) [14, 15]. Установлено, что под-
ход также хорошо работает и при анализе механи-
ческих свойств магниевых сплавов, несмотря на
анизотропию ГПУ-решетки магния, недостаток
систем скольжения и активное двойникование
[16, 17].

В разупорядоченном состоянии сплав Cu–56Au
является пластичным материалом с ГЦК-решет-
кой, при растяжении которого перед разрушени-
ем формируется шейка. Согласно опубликован-
ным работам [14–16], в этом случае удлинение до
разрушения практически совпадает с моментом
потери устойчивости пластического течения из

условия Консидера. В свою очередь, в упорядо-
ченном состоянии сплав имеет сверхструктуру
типа CuAuII с большим количеством различных
границ (зеренных, ламельных, с-доменных, анти-
фазных термических и сдвигового типа). Более
того, в ходе деформации упорядоченного сплава в
нем должно происходить деформационно-инду-
цированное формирование разупорядоченной
фазы [3, 6]. Влияние всех этих факторов на вы-
полнение условия Консидера остается неизвест-
ным. Впрочем, мы не нашли в литературе подоб-
ного анализа деформационного поведения упо-
рядоченных сплавов.

Деформационные кривые, полученные для
двух исходных состояний (разупорядоченного и
упорядоченного), обозначены на рис. 2 как 1 и 1*
соответственно. Здесь же приведены деформаци-
онные кривые образцов, деформированных на
максимальные степени (75% для разупорядочен-
ного и 22% для упорядоченного). Они обозначе-
ны как 2 и 2* соответственно. Зависимости де-
формационного упрочнения обозначены как θ с
индексами, соответствующими деформационной
кривой, на основе которой они построены. Все кри-
вые, которые относятся к упорядоченному состоя-
нию сплава, имеют дополнительный символ (*).

Анализ кривых на рис. 2 дает достаточно много
информации. К примеру, хорошо видно, что при
растяжении закаленного сплава пересечение де-
формационной кривой 1 с соответствующей за-
висимостью деформационного упрочнения θ1

Рис. 2. Зависимости истинного напряжения (1, 1*, 2 и
2*) и деформационного упрочнения (θ1, θ2 и ) от
истинной деформации образцов сплава Cu–56Au,
находящихся в разупорядоченном (1, θ1) и упорядо-
ченном (1*, ) состояниях, и пластически деформи-
рованных из этих состояний на максимальные степе-
ни (2, θ2 и 2* соответственно). На вставке показаны
исходные диаграммы растяжения.
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происходит при истинной деформации ε ≈ 0.42,
что практически соответствует моменту разрыва
образца (ε = 0.44). Можно сделать вывод, что при
растяжении разупорядоченного сплава условие
Консидера σ(ε) = θ(ε) полностью выполняется.

Кривая 1* на рис. 2 является графиком напря-
жение-деформация для упорядоченного сплава.
Соответствующая зависимость деформационно-
го упрочнения обозначена как  и она располо-
жена выше зависимости деформационного
упрочнения закаленного сплава θ1. Это наглядно
подтверждает значительное увеличение коэффи-
циента деформационного упрочнения в результа-
те атомного упорядочения. Природа этого явле-
ния связана с уменьшением в упорядоченном
сплаве систем дислокационного скольжения
[3, 18]. Из сравнения положения кривых θ1 и  на
рис. 2 можно сделать вывод, что коэффициент де-
формационного упрочнения упорядоченного
сплава Cu–56Au приблизительно в 2 раза выше.

Пластическая деформация как закаленного,
так и упорядоченного образцов сплава резко по-
вышает их прочностные свойства (кривые 2 и 2*,
соответственно). Однако деформированные об-
разцы имеют невысокие пластические свойства и
поэтому быстро разрушаются. Интересно, что да-
же в деформированном состоянии коэффициен-
ты деформационного упрочнения образцов раз-
личаются. К примеру, небольшая часть кривой
упрочнения деформированного на 75% разупоря-
доченного сплава видна в верхней части рис. 2
(она обозначена θ2). В свою очередь, зависимость
деформационного упрочнения, полученная для
деформированного на 22% упорядоченного спла-
ва, обрывается значительно выше верхней грани-
цы рис. 2. На основе этих данных можно предпо-
ложить, что после деформации упорядоченного
сплава на 22% атомный порядок в нем разрушает-
ся далеко не полностью.

θ1
*,

θ1
*

Основной вывод, который можно сделать на
основе анализа результатов на рис.2, состоит в
том, что условие Консидера для упорядоченного
сплава не выполняется: кривые 1* и  не пересе-
каются, разрушение образца происходит раньше
достижения точки потери устойчивости его пла-
стического течения. Для понимания обнаружен-
ных особенностей деформационного поведения
упорядоченного сплава Cu–56Au было проведено
электронно-микроскопические изучение его
микроструктуры.

Влияние пластической деформации 
на микроструктуру упорядоченного сплава

На рис. 3 приведена микроструктура упорядо-
ченного сплава Cu–56Au. В результате охлажде-
ния из высокотемпературной области в сплаве
сформировалась совершенная ламельная струк-
тура. Каждая из ламелей состоит из с-доменов 90°
разориентации. В соответствии с результатами сле-
дового анализа, сечение обратной решетки с выде-
ленной области (ламель I) составляет: {2–10); на-
правление следов с-доменов в этой ламели: k122],
а границы с соседними ламелями совпадают с на-
правлением [001]. Этот вариант ориентаций мо-
жет быть реализован в случае, если границы до-
менов располагаются в плоскостях (01-1), а гра-
ница ламелей проходит по плоскости {110). Более
подробно микроструктура упорядоченного спла-
ва Cu–56Au была описана нами в работе [4].

На начальных этапах деформации ламельная
структура упорядоченного сплава сохраняется,
сначала появляются искажения структуры с-до-
менов внутри ламелей. Пример микроструктуры
деформированного на 10% упорядоченного спла-
ва приведен на рис. 4. На фоне слабого контраста
от с-доменов (показаны стрелками), наблюдается
хорошо сохранившаяся ламельная структура. По-
вышенная плотность дислокаций в основном вы-
является по границам ламелей. На этой стадии
деформации какого-либо разрушения дальнего
атомного порядка не происходит: микродифрак-
ции (МД) точечные, сверхструктурные рефлексы
имеют такую же интенсивность, как в исходном
состоянии, их расщепления сохраняются. Резуль-
таты РСА подтверждают данные электронной
микроскопии: после десятипроцентной дефор-
мации на дифрактограммах наблюдаются лишь
небольшие уширения сверхструктурных пиков.

При повышении степени деформации проис-
ходит дальнейшая деградация структуры ламелей
и с-доменов. На рис. 5 показана микроструктура
упорядоченного сплава после деформации на
30%. Хорошо видны фрагменты ламельной струк-
туры с разнонаправленными с-доменами. Внутри
с-доменов формируется полосчатый контраст
(такие участки указаны стрелками), возникнове-

θ1
*

Рис. 3. Микроструктура упорядоченного сплава Cu–
56Au и соответствующая МД.
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ние которого, вероятно, связано с высокой де-
фектностью упорядоченной структуры. На МД
(см. вставку на рис. 5) фиксируются сверхструк-
турные рефлексы пониженной интенсивности.
Кроме того, наблюдается азимутальное размытие
всех рефлексов (до ~5°), что может быть вызвано
сильными искажениями кристаллической ре-
шетки. Можно также отметить появление допол-
нительных рефлексов, через которые проходят
тяжи в направлении k111l. Аналогичные по виду
МД наблюдали ранее при изучении мартенист-
ных превращений в различных сплавах [19]. Как
известно, появление тяжей в первую очередь вы-
звано наличием упругих напряжений в кристалле
[20]. Таким образом, тяжи на МД на рис. 5 могут
быть связаны с неравновесным структурым со-
стоянием, которое формируется в результате де-
формации исходно упорядоченного сплава.

Как уже было отмечено выше, при получении
проволочных образцов для механических испы-
таний мы не смогли деформировать упорядочен-
ный сплав более чем на 22%. В то же время при
прокатке упорядоченного сплава каких-либо за-
труднений не было. Вероятно, здесь сыграли
свою роль преимущества метода прокатки: пре-
обладание сжимающих напряжений. Это позво-
лило деформировать пластинки упорядоченного
сплава прокаткой на 50 и 70% для последующего
изучения их микроструктуры.

После деформации на 50% микроструктура
сплава состоит из деградированной ламельной
структуры (рис. 6). Внутри ламелей наблюдаются
несовершенные с-домены с повышенной дисло-
кационной плотностью. МД с этого участка мик-
роструктуры (см. вставку на рис. 6) является супер-
позицией нескольких сечений обратной решетки с
параметрами упорядоченного сплава. Однако вбли-
зи основных рефлексов видны дополнительные

слабые отражения, межплоскостные расстояния
для которых близки к параметрам разупорядо-
ченной ГЦК-фазы.

Расположение рефлексов на некоторых МД
было близким к кольцевому. Это указывает на
присутствие высокоугловых границ в деформи-
рованном на 50% сплаве. Также следует отметить
отклонение расчетных межплоскостных расстоя-
ний от табличных значений для упорядоченного
и разупорядоченного состояний сплава. Совокуп-
ность полученных данных позволяет предполо-
жить, что в ходе деформационно-индуцированного
фазового превращения порядок → беспорядок в
исследуемом сплаве формируется сложное струк-
турное состояние.

При увеличении степени деформации до 70%
наблюдается сильнодеформированная, ячеистая

Рис. 4. Ламельная структура деформированного на
10% упорядоченного сплава Cu–56Au; стрелками по-
казаны участки с остатками с-доменов, на вставке –
соответствующая МД.
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Рис. 5. Микроструктура упорядоченного сплава
Cu‒56Au после деформации на 30% (на вставке: МД
с этого участка с тяжами в направлении k111l).
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Рис. 6. Микроструктура деформированного на 50%
упорядоченного сплава Cu–56Au с остатками с-доме-
нов внутри дефектной ламельной структуры (на
вставке: МД с данного участка с осью зоны k–312]).
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структура, в которой трудно выделить четкие гра-
ницы структурных элементов (рис. 7а). МД с это-
го участка имеет почти кольцевой вид. На рис. 7б
представлено темнопольное изображение микро-
структуры, приведенной на рис. 7а, полученное в
рефлексе (111). Поскольку в исследуемом сплаве
расстояние между плоскостями (111) практически
одинаково как для упорядоченной, так и для
разупорядоченной фазы, на рис. 7б хорошо вы-
явились остатки ламельной структуры с участка-
ми с-доменов внутри них, которые соседствуют с
наноразмерными кристаллитами разупорядочен-
ной фазы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведенный анализ выявил достаточно вы-

сокую устойчивость упорядоченного по типу
CuAuII сплава Cu–56Au к деформационным воз-
действиям. На начальных этапах деформации
разрушения дальнего порядка в сплаве не происхо-
дит, в микроструктуре наблюдается лишь повыше-
ние дислокационной плотности. Кроме того, де-
формация быстро приводит к деградации с-доме-
нов, ламельная структура сохраняется значительно
дольше. Первые признаки деформационно-инду-
цированного формирования разупорядоченной
фазы появляются при ~30% деформации. Резуль-
таты исследования показали, что деформации
упорядоченного сплава Cu–56Au на 70% недоста-
точно для его полного разупорядочения. Для пони-
мания механизма перехода упорядоченного состоя-
ния в разупорядоченное требуется проведение де-
тального кристаллографического анализа.

Результаты ПЭМ-исследования микрострук-
туры хорошо коррелируют с анализом деформа-
ционного поведения упорядоченного сплава.
Действительно, базируясь на значительном отли-
чии коэффициентов деформационного упрочне-
ния, было сделано предположение о далеко не-
полном разрушении атомного порядка в дефор-

мированном упорядоченном сплаве. В то же
время очень высокие прочностные свойства де-
формированного на 22% упорядоченного сплава
наводят на мысль о наличии в материале значи-
тельных внутренних напряжений. Кроме того,
можно предположить, что невыполнение условия
Консидера при растяжении образцов из упорядо-
ченного сплава (“преждевременный” разрыв об-
разцов при δ = 20%), связано с перестройкой ме-
ханизма деформации. Действительно, в какой-то
момент скольжение сверхструктурных дислока-
ций в областях с нарушенным дальним порядком
будет затруднено, а скольжение одиночных дис-
локаций еще не станет энергетически выгодным.
В этом случае умеренно деформированный упо-
рядоченный сплав будет демонстрировать повы-
шенные прочностные свойства и низкую пла-
стичность.

Можно сделать вывод, что возможность опре-
деления момента потери устойчивости пластиче-
ского течения какого-либо материала с точки
зрения выполнения условия Консидера носит
частный характер и в каждом случае требует про-
ведения проверочных экспериментов. Как пока-
зали наши исследования, для описания деформа-
ционного поведения атомно-упорядоченного
сплава такой подход вряд ли может быть исполь-
зован.

В ходе исследования было обнаружено, что
предел текучести деформированного на 22% ис-
ходно упорядоченного сплава Cu–56Au прибли-
жается к 1 ГПа, что превышает прочность сильно
деформированного закаленного сплава. Полу-
ченные результаты позволяют рассматривать
умеренную деформацию упорядоченных золото-
медных сплавов как новое решение проблемы их
упрочнения.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского Научного Фонда (грант № 21-13-
00135).

Рис. 7. Микроструктура сплава Cu–56Au после упорядочения по типу CuAuII и деформации на 70%: а – светлополь-
ное изображение двухфазной ультрамелкозернистой структуры и МД с центра образца; б – темнопольное изображе-
ние микроструктуры, приведенной на (а), в рефлексе (111), совпадающем для обеих фаз.
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