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Рассмотрены и проанализированы такие необычные явления и свойства, 
обусловленные обратимыми мартенситными превращениями, как эффект 

памяти формы, сверхупругость и некоторые другие, а также такие опре-
деляющие их параметры, как кристаллическая структура исходной и 

мартенситной фаз, морфология мартенситных кристаллов, их тонкая 

структура, механизмы перестройки при мартенситных превращениях в 

различных металлах и сплавах. Рассмотрены и обсуждены механизмы, 
обуславливающие восстановление исходной формы и состояния. Приве-
дены наиболее характерные примеры практического использования этих 

необычных свойств. 

Розглянуто і проаналізовано такі незвичайні явища та властивості, спри-
чинені оборотніми мартенситними перетвореннями, як ефект пам’яті фо-
рми, надпружність та деякі інші, а також такі визначаючі їх параметри, 
як кристалічна структура початкової та мартенситної фаз, морфологія 

мартенситних кристалів, їхня тонка структура, механізми перебудови 

при мартенситних перетвореннях у ріжноманітних металах та стопах. 
Розглянуто та обговорено механізми, що обумовлюють відновлення вихі-
дної форми та початкового стану. Приведено найбільш характерні прик-
лади практичного використання таких незвичайних властивостей. 

Some unusual phenomena and properties caused by the reversible martensitic 

transformations such as the shape memory effect, superelasticity, etc. and 

such parameters as crystal structure of the parent and martensitic phases, 
morphology of the martensitic crystals, their fine structure, mechanisms of 

the reconstruction during austenite–martensite transformations are consid-
ered and analysed. The mechanisms, which cause a restoration of the initial 
form and state, are examined and discussed. The most typical examples of the 

practical applications of these unusual properties are given. 
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формация, межфазные границы, подвижность, обратимость, эффект памя-
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ти формы, сверхупругость. 

(Получено 10 февраля 2006 г.) 

  

ВВЕДЕНИЕ 

Интерес к исследованию механизма и кинетики мартенситных пре-
вращений (МП), протекающих как при охлаждении, так и под 

влиянием различных внешних воздействий, значительно вырос по-
сле опубликования в 1963–1968 гг. работ, в которых на сплавах 

TiNi (получивших название «нитинол») обнаружили изменение 

длины образца при охлаждении под нагрузкой [1–3]. Сначала это 

явление приписывали изменению состава сплавов при приложении 

напряжений [1]. Однако в более поздних работах было установлено, 

что такое изменение длины обусловлено прямым МП, происходя-
щим при приложении напряжений, и обратным превращением при 

нагреве после снятия нагрузки. Деформация за счет образования 

под влиянием напряжений предпочтительных по отношению к на-
правлению приложения напряжений вариантов мартенсита и ее 

уменьшение (или полное восстановление исходных размеров) при 

нагреве, обусловленное протеканием обратного МП, получило на-
звание «эффект памяти формы» (ЭПФ) и было объяснено обрати-
мостью МП [4]. Следует, однако, отметить, что восстановление ис-
ходного состояния и структуры высокотемпературной фазы при на-
греве после прямого МП, происходящего при охлаждении в нагру-
женном состоянии, наблюдали во многих работах, посвященных 

исследованию различных аспектов МП, значительно раньше, не на-
зывая это громким термином ЭПФ [5–10]. В этих исследованиях, 

проведенных на сплавах AuCd [5, 9], InTl [6, 8], CuZn [8], CuAlNi 
[10], установлен ряд эффектов, связанных с изменением формы, 
размеров образцов и структурной наследственностью (восстановле-
нием исходной микроструктуры) и обусловленных протеканием 

прямого МП при охлаждении под нагрузкой и обратного превраще-
ния при нагреве со снятой нагрузкой. Многие из этих эффектов на-
шли экспериментальное подтверждение в последующих работах, 
которые будут рассмотрены далее. Они получили названия: псевдо-
упругость или сверхупругость, псевдопластичность или сверхпла-
стичность, ферроупругость или резиноподобное поведение. Были 

обнаружены и другие эффекты (например, высокое демпфирова-
ние), обусловленные обратимым МП. Всех их объединили под об-
щим названием «необычные физико-механические свойства, обу-
словленные МП». Подробно об этих эффектах и явлениях и вызы-
вающих их причинах будет сказано ниже, в соответствующем раз-
деле данного обзора. 
 В обзоре рассмотрены следующие вопросы, имеющие отношение 
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к необычным явлениям и механическим свойствам, обусловленным 

протеканием обратимых МП под влиянием внешних воздействий:  
 типы мартенситных превращений, гистерезис, обратимость МП; 
 перестройка кристаллических структур при МП, взаимные ори-

ентировки между фазами, однородный сдвиг; 
 морфологические и микроструктурные особенности мартенсита. 

аккомодация и релаксация возникающих при МП напряжений; 
 мартенситное превращение под влиянием напряжений; дефор-

мация по мартенситному механизму; 
 структура, состояние и подвижность межфазных границ; 
 деформация по мартенситному механизму и пластическая де-

формация, их подобие и различие; 
 эффект памяти формы, сверхупругость, сверхпластичность — 

явления и свойства, обусловленные деформацией по мартенсит-
ному механизму; 

 практическое применение сплавов с необычными механически-
ми свойствами, обусловленными МП. 

ТИПЫ МАРТЕНСИТНЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ, ГИСТЕРЕЗИС,  
ОБРАТИМОСТЬ МП 

Мартенситное превращение является одним из основных видов фа-
зовых превращений в твердом состоянии. Оно происходит во многих 

сплавах (на основе Fe, Cu, Au, Ag, Co, Ti), чистых металлах (Fe, Co, 

Ti и др.) и полимерах. Основными особенностями, объединяющими 

все превращения мартенситного типа в одну группу, являются зако-
номерность перемещений атомов друг относительно друга, коопера-
тивность и направленность таких перемещений в процессе пере-
стройки кристаллической структуры из исходной фазы в образую-
щуюся, что приводит к макроскопическому смещению и появлению 

рельефа на предварительно полированной поверхности [11, 12]. 
Обобщение экспериментальных результатов привело Г. В. Курдюмо-
ва в 1936 г. к следующему определению мартенситного превращения 

[11]: мартенситное превращение состоит в закономерной пере-
стройке решетки, при которой атомы не обмениваются местами, а 

лишь смещаются друг относительно друга на расстояния, не пре-
вышающие междуатомные. 
 Это определение отмечает то главное, что выделяет МП среди 

других фазовых превращений, и в то же время избегает излишней 

детализации механизма самой перестройки. Закономерность пере-
стройки при МП вытекает из строгих кристаллогеометрических со-
отношений между кристаллическими структурами (решетками) 
исходной и мартенситной фаз. Однако данных по взаимной ориен-
тировке фаз недостаточно для полного описания перестройки кри-
сталлической структуры при МП. Необходимы также сведения о 
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межфазной границе (габитусной плоскости) кристаллов мартенсита 

и исходной фазы, о направлении и величине макроскопического 

(однородного) сдвига, характере (типе) неоднородного сдвига (сдви-
гов), необходимого для завершения перестройки структуры при 

МП. Такие данные были получены в многочисленных работах, по-
священных исследованию механизма и кинетики МП в различных 

металлах и сплавах. Эти результаты будут рассмотрены ниже, в со-
ответствующих разделах обзора. 
 Согласно теории, предложенной Г. В. Курдюмовым, МП можно 

рассматривать как фазовые превращения в однокомпонентных сис-
темах, протекающие путем зарождения и роста кристаллов новой 

фазы. На основании этой теории были предсказаны новые виды 

МП: изотермическое (при постоянной температуре) превращение 

аустенита в мартенсит при достаточно низких температурах, суще-
ствование термоупругих кристаллов мартенсита и термоупругого 

равновесия [12]. Впоследствии эти виды МП были обнаружены экс-
периментально, сначала на сплавах железа (изотермическое — в 

FeNiMn [13]) и меди (термоупругое — в CuAlNi [14]), а затем и в 

других сплавах. 
 Все МП по кинетике возникновения (зависимости от температу-
ры и времени) можно условно разделить на два типа (вида): атерми-
ческие и изотермические. Однако необходимо отметить, что есть 

ряд сплавов, в которых возможны одновременно обе эти кинетики 

или одна сменяет другую в произвольной последовательности. 
 Протекающее по атермической кинетике МП не зависит от ско-
рости охлаждения, его нельзя задержать самыми высокими скоро-
стями охлаждения, а при остановке охлаждения превращение бы-
стро затухает. Превращение по атермической кинетике (атермиче-
ское МП) имеет четко выраженные температуры начала и конца 

прямого (Мн, Мк) и обратного (Ан, Ак) переходов, то есть превраще-
ние протекает в определенном интервале температур и характери-
зуется некоторым гистерезисом. Существует несколько способов 

(методов) определения величины гистерезиса: по разности темпера-
тур (АнМн), по разности температур, при которых образуется 50% 

мартенситной (при прямом переходе) и 50% исходной (при обрат-
ном переходе) фаз (М50А50). Величина гистерезиса при атермиче-
ском МП может колебаться от нескольких сотен градусов (превра-
щение с большим гистерезисом, например, в сплавах на основе Fe) 
до нескольких десятков градусов (термоупругое превращение, на-
пример, в сплавах на основе Cu). 
 В сплавах с большим гистерезисом кристаллы быстро достигают 

своих конечных размеров (при охлаждении ниже Мн ) и дальнейшее 

превращение, которое часто растягивается на значительный интер-
вал температур, происходит путем появления новых кристаллов 

мартенсита. Однако в случае термоупругого МП увеличение коли-
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чества мартенситной фазы при последующем понижении темпера-
туры может происходить и за счет подрастания ранее возникших 

кристаллов мартенсита. 
 Для обратного превращения требуется значительный перегрев и, 
кроме того, оно часто происходит не путем перемещения межфаз-
ных границ в сторону мартенситной фазы, а посредством возникно-
вения в кристаллах мартенсита участков исходной фазы и их по-
следующего увеличения при нагреве. Но в ряде сплавов могут одно-
временно осуществляться и оба механизма обратного перехода. При 

прямом МП с большим гистерезисом образуются кристаллы мар-
тенсита с дислокациями, двойниками и дефектами упаковки, а по-
сле обратного превращения исходная фаза содержит высокую 

плотность дислокаций, то есть начальное состояние (до превраще-
ния) не восстанавливается. Это явление известно под названием 

«фазовый наклеп». 
 Термоупругое МП характеризуется не только малым гистерези-
сом. Отличительной и может наиболее существенной чертой этого 

типа МП является высокая подвижность границ мартенситных кри-
сталлов, что является результатом их высокой сопряженности (коге-
рентности) с исходной фазой и сохранения упругой энергии в процес-
се превращения. Однако при таком переходе может происходить 

только упругая и должна отсутствовать пластическая аккомодация 

[15]. Этот вывод был сделан на основании рассмотрения изменения 

свободной энергии при образовании мартенситного кристалла еди-
ничного объема в виде сплюснутой сферы радиусом r и толщиной c. 
Для термоупругого равновесия (между исходной фазой и мартенсит-
ной фазой) необходимо выполнение следующего условия: 

 gхим.gупр.0,  

то есть должен существовать баланс между химической движущей 

силой и возникающей при МП упругой энергией. Этот баланс вы-
полняется для каждого образующегося мартенситного кристалла. В 

[15] отмечается, что химическая движущая сила практически по-
стоянна по всему химически однородному материалу, в то время 

как энергия упругой деформации (упругая энергия) существенно 

неоднородна в частично превращенном образце. Таким образом, 
при описании МП необходимо рассматривать термоупругое равно-
весие для каждого отдельного мартенситного кристалла. В процессе 

движения межфазной границы возникают силы трения, которые 

приводят к отклонению от действительного термоупругого равнове-
сия и некоторому дополнительному гистерезису превращения. Если 

в результате релаксации поля упругой деформации вокруг мартен-
ситной пластины происходит пластическая аккомодация, напри-
мер, за счет образования дислокаций (и их скольжения), это нару-



58 Ю. Н. КОВАЛЬ, В. А. ЛОБОДЮК 

шает баланс химической и упругой энергии и возникает добавочная 

необратимая компонента в общем изменении энергии. Такая ситуа-
ция обуславливает дополнительную потерю подвижности межфаз-
ной границы, что препятствует ее обратному движению при повы-
шении температуры. В результате обратное МП может происходить 

(и часто происходит) путем «зарождения» и последующего роста 

исходной фазы в мартенситной в случае не термоупругого МП (та-
кая ситуация, например, часто наблюдается при обратном МП в 

сплавах FeNi). Возникновению дислокаций и их скольжению (то 

есть необратимой пластической деформации) могут препятствовать 

низкие упругие модули материала, в котором происходит МП, и 

упрочнение за счет образования дальнего порядка. Здесь необходи-
мо также отметить, что полные дислокации в неупорядоченном 

сплаве становятся частичными в упорядоченном, а, как известно, 

частичные дислокации обладают значительно более высокой под-
вижностью, чем полные. Таким образом, по мнению авторов работы 

[15], главным необходимым и достаточным условием появления 

термоупругого МП (термоупругости) является отсутствие пластиче-
ской аккомодации при превращении. 
 Во всех случаях термоупругого мартенситного превращения на 

самом деле нужно говорить о частичной когерентности, так как 

между исходной и мартенситной фазами в реальных сплавах не мо-
гут существовать действительно когерентные границы, поскольку в 

этих фазах нет сопрягающихся (на границе) плоскостей, для кото-
рых межплоскостные расстояния были бы равны, а только в этом 

случае и можно говорить о полной сопряженности (когерентности) 

на границе раздела двух фаз. Отсутствие реальной когерентности 

подтверждается экспериментальными наблюдениями, проведен-
ными методом электронной микроскопии высокого разрешения, 
структуры межфазных границ термоупругих кристаллов мартен-
сита, возникших в сплавах TiNi [16]. При частичной когерентности 

межфазная граница состоит из когерентных участков, разделенных 

дислокациями. Однако и при частичной когерентности («полукоге-
рентности») границы сохраняют высокую подвижность. 
 При изменении температуры в случае термоупругого МП меж-
фазная граница может перемещаться в сторону исходной (при ох-
лаждении) или мартенситной (при нагреве) фазы. Прекращение ох-
лаждения приводит к остановке границы и, соответственно, роста 

кристалла. Однако достаточно небольшого, несколько градусов, 
изменения температуры для того, чтобы граница опять начала дви-
гаться. Таким же образом ведут себя кристаллы мартенсита (их 

границы) и под влиянием приложенных напряжений: при увеличе-
нии напряжений кристаллы растут, а при их снятии уменьшают 

свои размеры и исчезают. 
 Изменение состояния исходной фазы может привести к сущест-
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венному уменьшению гистерезиса и появлению некоторой «наве-
денной» термоупругости [17, 18]. На сплавах Fe–30 Ni–4 Ti и Fe–
23 Ni–10 Co–10 Ti (мас.%), в которых возможен изоморфный рас-
пад, показано, что в результате старения при температурах 650С 

(8 мин) и 700С (1 мин) образуются когерентные и особым образом 

распределенные в исходной фазе дисперсные частицы -фазы. В 

таких сплавах с дисперсными частицами при охлаждении возника-
ет мартенситная -фаза с высокой тетрагональностью кристалличе-
ской решетки (с/а1,12–1,017) и происходит значительное умень-
шение гистерезиса превращения. Авторы этих работ считают, что 

тетрагональность решетки мартенсита вызвана появлением полей 

упругих сдвиговых смещений вокруг частиц, унаследованных из 

исходной фазы при МП, а повышенная тетрагональность улучшает 

условия для сохранения когерентности между образующейся мар-
тенситной и исходной фазами и обеспечивает более высокую под-
вижность межфазных границ. При увеличении размера выделив-
шихся при старении частиц они теряют когерентность с матрицей, 

тетрагональность резко уменьшается, а гистерезис превращения 

растет почти до исходного (до старения) значения. 

 Термоупругие кристаллы мартенсита содержат высокую плот-
ность таких дефектов (возникших в результате неоднородного сдви-
га, обусловленного самим механизмом МП), как тонкие двойники и 

дефекты упаковки, которые полностью обратимы и исчезают при об-
ратном переходе в исходную фазу. Дислокации в кристаллах термо-
упругого мартенсита, возникших при охлаждении, практически от-
сутствуют. Поскольку субструктура мартенсита, образующегося при 

охлаждении и под влиянием приложенных напряжений, имеет не-
посредственное отношение к ЭПФ и степени восстанавливаемой при 

нагреве деформации, то более подробно тонкая структура мартен-
ситных кристаллов будет рассмотрена в соответствующем разделе. 
 Сплавы с изотермической кинетикой превращения могут быть 

переохлаждены до температур, расположенных существенно ниже 

температуры Мн, определенной при медленном охлаждении. При 

выдержке или при повышении температуры начинается МП, кото-
рое происходит в интервале Мк–Мн. Такой тип кинетики сначала 

был установлен только для сплавов на основе Fe. Однако позже изо-
термическое МП было обнаружено и в сплавах на основе меди 

(сплавы CuSn, легированные Ga) [19]. Изотермическое МП может 

протекать при постоянной температуре в течение времени от не-
скольких минут до десятков и сотен часов. Возникающие по изо-
термической кинетике кристаллы мартенсита чаще всего имеют 

такую же морфологию и тонкую структуру, как и мартенситные 

кристаллы, образовавшиеся по атермической кинетике. При нагре-
ве в интервале температур Ан–Ак происходит обратное МП и, как и в 

случае атермического МП в сплавах на основе Fe, образуется высо-
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кая плотность дислокаций. Подробные сведения об изотермической 

кинетике, ее особенностях и механизме изотермического МП в раз-
личных материалах изложены в работах [19, 20]. 
 Одной из важных характеристик МП, играющих, по-видимому, 
основную роль в ЭПФ и восстановлении формы, является обрати-
мость МП, под которой следует понимать протекание прямого пе-
рехода при охлаждении или при приложении внешних напряже-
ний и обратного превращения в исходную фазу при нагреве или при 

снятии напряжений. В результате обратного перехода может про-
исходить полное восстановление начального (до превращения) со-
стояния высокотемпературной фазы (в случае термоупругого МП) 
или мартенситная фаза переходит в исходную, существовавшую до 

превращения, однако состояние последней может измениться в ре-
зультате наследования из мартенсита и/или образования при об-
ратном переходе различного вида дефектов (высокой плотности 

дислокаций, их скоплений, двойников, вакансий и др.). Следует 

также отметить, что обратное превращение в большинстве практи-
чески важных сплавов (с точки зрения использования необычных 

механических свойств, обусловленных МП) происходит в такой об-
ласти температур (до 200–300С), где диффузионные процессы не 

происходят или существенным образом заторможены и не проте-
кают всякого рода концентрационные изменения, приводящие к 

изменению параметров превращения. 

ПЕРЕСТРОЙКА КРИСТАЛЛИЧЕСКИХ СТРУКТУР ПРИ МП.  
ВЗАИМНЫЕ ОРИЕНТИРОВКИ МЕЖДУ ФАЗАМИ.  
ОДНОРОДНЫЙ СДВИГ 

При МП кристаллическая структура исходной (высокотемператур-
ной) фазы ниже температуры начала перехода Мн перестраивается 

в кристаллическую структуру образующейся фазы, что происхо-
дит, как отмечал Г. В. Курдюмов, в результате закономерной пере-
стройки решетки исходной фазы при изменении внешних условий. 
Как правило, мартенситное превращение сопровождается образо-
ванием кристаллических структур с более низкой симметрией, чем 

симметрия исходной фазы. 
 Рассмотрим сначала кристаллическую структуру исходных и об-
разующихся (мартенситных) фаз, возникающих в различных мате-
риалах. В сплавах CuAl и CuAlNi (Mn, Zn, Fe, Co) исходная (высо-
котемпературная ) -фаза (ОЦК, a0,298 нм) в зависимости от со-
става и концентрации легирующего элемента упорядочивается по 

типу В2 (решетка типа CsCl, стехиометрический состав АВ), D03 

(решетка типа Fe3Al, стехиометрический состав А3В) или L21 (ре-
шетка типа Cu2MnAl, стехиометрический состав А2ВС) [12, 21]. Ре-
шетка упорядоченной 1-фазы в сплавах CuAl содержит 16 атомов и 
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имеет удвоенный параметр (a0,596 нм) по сравнению с решеткой 

неупорядоченной -фазы. Для сплавов с концентрацией близкой к 

Cu3Al ее можно представить как четыре гранецентрированные ку-
бические решетки, вставленные одна в другую. Одна из них занята 

атомами Al, а в остальных, сдвинутых относительно первой на 1/4, 
1/2, 3/4 большой диагонали, расположены атомы Cu. При МП в 

сплавах с исходной -фазой образуются плотноупакованные струк-
туры с гексагональной или орторомбической решеткой. В сплавах 

CuAlNi(Mn) при охлаждении после закалки возникают две мартен-
ситные фазы:  и . Кристаллические структуры этих фаз разли-
чаются механизмом образования, количеством плотноупакованных 

слоев в решетке (периодом вдоль оси «c»), величиной макроскопи-
ческого сдвига и видом неоднородного сдвига, который приводит к 

различию в субструктуре (тонкой структуре) мартенситных кри-
сталлов. Базисной плоскостью (001)м в мартенситной решетке ста-
новится одна из плотноупакованных плоскостей типа {110} исход-
ной структуры (1-фаза). 
 Мартенситные фазы типа  в сплавах на основе меди без учета 

упорядочения в мартенситной структуре имеют упаковку 9R. При 

такой упаковке вдоль направления [001]м расположено 9 слоев: 
АВСВСАСАВ, а с учетом упорядочения — 18 слоев (18R-структура). 
Фазы типа  имеют двухслойную (вдоль направления [001]м) упа-
ковку 2Н: АВ. В некоторых сплавах на основе Cu возможны также 

упаковки 12R, 4Н (соответственно, 12 и 4 плотноупакованных слоев 

вдоль направления [001]м) и др. [21]. Кристаллическая структура (и 

тип упаковки) мартенсита в легированных Ni, Mn, Zn или другими 

элементами сплавах CuAl зависит от концентрации Al. При содер-
жании Al более 26 ат.% (до 28 ат.%) при охлаждении возникает -
фаза, в области концентраций (22,5–26,5) ат.% Al образуется -
фаза, а в узком интервале содержания Al (около 0,5 ат.%) одновре-
менно возникают обе фазы  и . С учетом упорядоченного распо-
ложения атомов решетка -фазы является орторомбической с па-
раметрами a0,441 нм, b0,531 нм, c0,422 нм (для сплава Cu–
14,5 вес.% Al–3,0 вес.% Ni) [22]. Решетку упорядоченной -фазы, 

например, в сплаве Cu–11,7 мас.% Al можно представить как орто-
ромбическую из 18 слоев с параметрами a0,449 нм, b0,510 нм, 
c3,82 нм [22]. 

 В сплавах TiNi мартенситное превращение происходит в узкой 

области концентраций (примерно 0,5 ат.% при комнатной темпера-
туре) вблизи эквиатомного (50 ат.%) состава. Высокотемпературная 

-фаза имеет ОЦК-решетку с параметром a0,302 нм [23]. Ниже 

80С упорядоченная -фаза сплавов TiNi превращается в мартенсит-
ную фазу с более низкой симметрией. Кристаллическую структуру 

мартенсита в этих сплавах определяли во многих работах. Как было 

установлено, мартенситная фаза имеет плотноупакованную струк-
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туру, однако чередование и количество плотноупакованных слоев в 

одном периоде, определенное различными авторами, часто отлича-
ется. Не останавливаясь на отдельных результатах, отметим, что 

наиболее часто принимают, что мартенсит в сплавах TiNi имеет мо-
ноклинную структуру, обозначенную как , с параметрами решет-
ки (в Ti–48,5 ат.% Ni и Ti–49,25 ат.% Ni): a0,29 нм, b0,463 нм, 
c0,41 нм,  96,7 и упаковкой типа 2Н с моноклинным искаже-
нием [24]. При электроно-дифракционных исследованиях сплавов 

Ti–(50–51) ат.% Ni вблизи Мн наблюдали предмартенситные явле-
ния, то есть эффекты, протекающие до начала прямого МП: образо-
вание сначала диффузных тяжей, интенсивность которых умень-
шалась по мере приближения к температуре начала мартенситного 

превращения, а затем появление дополнительных рефлексов (са-
теллитов) [25]. Интенсивность сателлитов вблизи Мн сильно возрас-
тала, а ниже этой температуры резко уменьшалась. Таким дифрак-
ционным эффектам не соответствовала какая-либо микроструктура. 
Однако на зависимостях электросопротивления от температуры пе-
ред уменьшением сопротивления, связанным с образованием мар-
тенсита, наблюдается подъем, обусловленный теми же предмартен-
ситными явлениями, которые приводят к описанным выше ди-
фракционным эффектам. Такие эффекты объяснили предмартен-
ситной нестабильностью, вызывающей колебания атомов вдоль на-
правлений 111, которые вблизи Мн приводят к возникновению 

плоских волн и в результате — к появлению дифракционных мак-
симумов в положениях 1/3 между основными мартенситными реф-
лексами. Это состояние назвали R-фазой [26]. 
 Никель с железом образует непрерывный ряд твердых растворов. 
При охлаждении высокотемпературная ГЦК -фаза (a0,356 нм) 
превращается по мартенситному механизму в ОЦК -фазу (a0,289 

нм). При нагреве происходит полное обратное -превращение, 
гистерезис которого увеличивается с повышением концентрации Ni 
и может достигать 350–400С для Fe–32 мас.% Ni [27]. В сплавах 

Fe–Mn и Fe–Mn–Me (MeCr, Ni, Co, Si, C) происходят более слож-
ные фазовые переходы мартенситного типа. Исходная -фаза в этих 

сплавах также имеет ГЦК-структуру с параметром решетки a 

0,3609 нм. При охлаждении в зависимости от концентрации Мn 

образуется ОЦК -фаза (параметр решетки a0,2875 нм) или смесь 

ОЦК () и ГПУ () фаз (параметры гексагональной решетки: a 

0,2534 нм, c0,4121 нм, c/a1,62) [28, 29]. Существует несколь-
ко взглядов на то, как происходит МП в сплавах Fe–Mn(Me). В не-
которых работах на основании экспериментальных результатов по-
лагают, что МП в сплавах Fe–Mn происходит в последовательности 

, авторы других работ утверждают, что - и -фазы образу-
ются одновременно [30, 31]. 
 Для объяснения изменения кристаллических структур при МП 
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было предложено достаточно много схем перестройки для конкрет-
ных переходов в определенных сплавах и металлах. Одной из пер-
вых является схема Бейна, согласно которой решетку -железа по-
лучают из решетки -железа посредством простого сдвига [32]. В 

предложенной схеме вместо исходной ГЦК-решетки выбирают 

ОЦТ-решетку (рис. 1) с осевым отношением 2 1 1,41c a   . Для 

получения структуры с правильными параметрами решетки, отве-
чающими реальным, необходимо произвести определенное сжатие 

вдоль оси c и расширение вдоль оси a. При такой схеме перестройки 

габитусной плоскостью является плоскость типа {100}, а парал-
лельными направлениями в двух фазах являются 110 и 100. 
Однако при экспериментальных исследованиях ряда сплавов на ос-
нове железа были установлены иные ориентационные взаимосвязи 

и другие габитусные плоскости. Кроме того, по схеме Бейна из ка-
ждого кристалла исходной фазы могут возникать кристаллы мар-
тенсита лишь трех различных ориентировок, в то время как экспе-
риментально обнаружено 24 ориентировки [33]. На основании этих 

различий сделали заключение о том, что МП в Fe не может проис-
ходить по данной схеме (Бейна) и были предложены другие, более 

отвечающие наблюдаемым экспериментальным результатам. Од-
нако исторически модель Бейна является первой, в которой сделана 

попытка установить механизм перестройки из аустенита в мартен-
сит. Как оказалось впоследствии, такая деформация (деформация 

Бейна) практически всегда входит как первый элемент во все пред-
лагаемые механизмы перестройки аустенит–мартенсит. 
 Второй, на которой необходимо остановиться, является схема, 
предложенная Курдюмовым и Заксом для МП в стали с 1,4 мас.% C 

[33]. Она учитывает экспериментально определенную взаимную 

ориентировку между - и -фазами (известную как соотношение 

Курдюмова–Закса): 

111||110,  110||111. 

По этой схеме переход из - в -фазу осуществляется посредством 

двух сдвигов. Первый сдвиг происходит по одной из плоскостей ти-
па {111} в направлении [211] (рис. 2). Атомы, находящиеся на пер-

 

Рис. 1. Схема перестройки Бейна [32]. 
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вой от (111)-плоскости, сдвигаются на 0,057 нм (угол сдвига 

1515), а на второй — на 0,114 нм. Второй сдвиг согласно предло-
женной схеме происходит на плоскости (211 ) в направлении 

[111 ]. В результате такого сдвига угол при вершине увеличивается 

от 60 до 69 (см. рис. 2). Чтобы получить решетку -фазы с пра-
вильными параметрами необходимо немного изменить межплоско-
стные расстояния (рис. 2, в). Авторы схемы специально оговарива-
ют, что при перестройке кристаллической структуры исходной фа-
зы в мартенситную оба сдвига происходят одновременно. При про-
текании МП по этой схеме можно получить взаимную ориентиров-
ку между фазами, соответствующую экспериментальной, и 24 ва-
рианта взаимосвязи. Однако габитус мартенситного кристалла 

{111} (параллельно этой плоскости происходит главный сдвиг) не 

соответствует экспериментально определенному габитусу {225} 
[34]. По такому механизму может происходить МП в низкоуглеро-
дистых сталях (содержание углерода меньше 0,45 мас.%), в кото-
рых габитус мартенситных кристаллов соответствует {111}. В этом 

случае угол при первом сдвиге равен 1928, а при втором — угол 

при вершине увеличивается до 7032. 
 На монокристаллах сплава Fe–30% Ni была установлена не-
сколько иная взаимная ориентировка между исходной и мартен-
ситной фазами [35]: 

111||110,  211||110, 

названная соотношением Нишиямы. Таких ориентировок может 

быть только 12. В предложенном механизме перестройки исходной 

фазы в мартенситную сдвиг на угол 1928 происходит на плоскости 

{111} в направлении {111}, что соответствует первому этапу схемы 

Курдюмова–Закса. Затем, чтобы линейные размеры полученной 

решетки соответствовали наблюдаемым экспериментально, их не-
обходимо увеличить на 13,3% в направлении [011 ], уменьшить на 

 

Рис. 2. Схема перестройки Курдюмова–Закса для -превращения в 

стали Fe–1,4 мас.% C [33]. 
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7,5% вдоль [211] и на 1,9% вдоль направления, перпендикулярно-
го указанным двум. Эти изменения соответствуют увеличению угла 

между двумя направлениями [111 ] и [111 ] с 60 до 7032. Габи-
тусной плоскостью при такой схеме перестройки также является 

плоскость {111}, в то время как экспериментально наблюдается 

ориентировка габитуса {225}. 
 Схема перестройки для -перехода в Zr (переход ОЦКГПУ-
структура), соответствующая экспериментально наблюдаемой ори-
ентационной взаимосвязи  

{110}||{0001},  [111]||[1120 ], 

была предложена в [36]. Такое соотношение между - и -фазами Zr 

можно получить простым сдвигом вдоль плоскости (112) в направ-
лении [111], лежащим в этой плоскости, на величину s0,22, что 

соответствует углу сдвига 1225 (рис. 3). Угол в 7032 между двумя 

направлениями 111 в плоскостях {110}, перпендикулярных 

плоскости сдвига, изменяется до 60 между двумя направлениями 

типа [1120 ], расположенными в базисной плоскости {0001}. Одно 

из этих направлений совпадает с направлением сдвига [111]. Для 

завершения перестройки необходимо изменить размеры полученной 

решетки до размеров экспериментально наблюдаемой, что можно 

осуществить путем соответствующих сжатия и расширения полу-
ченной при указанных сдвигах решетки. Согласно предложенному 

механизму (названному по имени автора, предложившего данную 

 

Рис. 3. Схема перестройки при превращении  (ОЦКГПУ) в Zr [36]. 
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схему перестройки, механизмом Бюргерса) габитусом должна быть 

плоскость типа {112}, в то время как экспериментально наблюдае-
мая ориентировка межфазных границ {569} и {145} [37]. 
 Похожая схема перестройки для МП из упорядоченной ОЦК 1-
фазы в упорядоченную гексагональную -фазу в сплаве CuAl пред-
ложена в [38]. В ОЦК решетке исходной фазы выбирают новую цен-
трированную ячейку таким образом, чтобы осями координат были 

направления: [111 ], [111] и [101], а длина ребер: 3 2a , 3 2a , 
2a . Для получения гексагональной ячейки -фазы с правильными 

размерами угол в плоскости основания 10930 необходимо увели-
чить до 120, то есть выполнить сдвиг плоскостей типа 112, содер-
жащих направления типа 111 и 110, в направлении типа 111, 
а атомы из центров параллелепипедов сдвинуть в соответствующие 

центры треугольников (рис. 4). При такой схеме перестройки базис-
ная плоскость гексагональной решетки (0001) параллельна плоско-
сти (110) исходной структуры, а параллельными направлениями бу-
дут [1120 ]гекс. и [101]ОЦК. Такое соотношение (12 вариантов) согласу-
ется с экспериментально определенным. 

 Учет одних лишь ориентационных соотношений между исходной 

и мартенситной фазами не позволяет правильно описывать пере-
стройку кристаллических структур при МП. Любой предлагаемый 

механизм должен соответствовать наблюдаемой ориентационной 

взаимосвязи, экспериментальной габитусной плоскости и измене-
нию формы при превращении, то есть величине и направлению 

макроскопического сдвига, обуславливающего этот рельеф (на по-
верхности). Такой механизм, согласующийся со всеми эксперимен-
тальными результатами, предложили для МП, протекающего в 

сплаве Fe–22 мас.% Ni–0,8 мас.% C [39]. Была определена с высо-
кой точностью взаимная ориентировка между исходной - и обра-

 

Рис. 4. Схема ОЦКГПУ-перестройки в сплаве Cu–Al [38]. 
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зующейся при превращении -фазами, названная соотношением 

Гренингера–Трояно: 

(111) 1 от (101),  112 2 от [101 ],  110 2,5 от [111 ], 

и изучен рельеф, возникающий на полированной поверхности при 

МП. Если предположить, что сдвиг происходит на иррациональной 

плоскости {259}, то средний угол сдвига равен 10,75 и при таком 

сдвиге из ГЦК-решетки аустенита получается триклинная, а не 

тетрагональная решетка, как наблюдается экспериментально. По-
этому был сделан вывод о том, что для получения мартенситной 

структуры с правильной решеткой необходим второй сдвиг на 

плоскости мартенситной структуры (112) в направлении [111 ]. 
Таким образом, переход из одной структуры в другую можно пред-
ставить в виде двух этапов. На первом этапе на иррациональной га-
битусной плоскости происходит однородный (макроскопический) 
сдвиг, приводящий к появлению рельефа на полированной поверх-
ности. В результате такого сдвига образуется триклинная структу-
ра с межплоскостными расстояниями и расположением атомов та-
ким же, как и для мартенситной плоскости (112). На втором этапе 

происходит сдвиг, однородный лишь в небольших объемах, но мак-
роскопически неоднородный и поэтому не приводящий к измене-
нию формы превращающегося объема. Второй сдвиг преобразует 

промежуточную триклинную решетку в мартенситную ОЦТ-
решетку с параметрами, практически соответствующими экспери-
ментальным. В работе подчеркивают, что выбор плоскостей и на-
правлений для таких двух сдвигов должен определяться мини-
мальным углом сдвига и минимальным изменением (подгонкой) 

параметров. Все же для получения мартенситной решетки пра-
вильных размеров кроме двух сдвигов необходимо дополнительное 

расширение на 4,2% в направлении [100]. Поэтому предлагаемый 

механизм должен учитывать и объемные изменения, происходя-
щие при превращении. Взаимосвязь, установленная в этой работе, 
является промежуточной между ориентировками Курдюмова–
Закса и Нишиямы. Результаты работы [39] были так подробно из-
ложены в связи с тем, что предположение о двух сдвигах при МП 

оказалась очень плодотворным для разработки в дальнейшем меха-
низмов перестройки в других сплавах. Напомним, однако, что идея 

о необходимости двух сдвигов при перестройке исходной структуры 

в мартенситную впервые была выдвинута Г. В. Курдюмовым [38], 
причем он особо подчеркивал, что эти сдвиги происходят не после-
довательно один за другим, а одновременно, и это очень важно для 

понимания механизма МП. 
 В результате однородного и однонаправленного смещения атомов 

при перестройке кристаллической структуры исходной фазы в мар-
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тенситную на полированной поверхности образца появляется рель-
еф, что свидетельствует об изменении макроразмеров образца. Ве-
личина рельефа определяется механизмом перестройки для каждо-
го конкретного сплава и в значительной степени зависит от типа 

кристаллических структур исходной и образующейся фаз. Возник-
новение рельефа в результате образования кристалла мартенсита 

является одной из главных характеристик, определяющих пере-
стройку как мартенситную. 

 Таким образом, мартенситное превращение можно представить 

как некий деформационный процесс, поскольку при этом переходе 

изменяются макроскопические размеры (и субструктура материала), 
и рассматривать еще один особый вид деформации — деформацию 

по мартенситному механизму. Рассматривать такой тип деформации 

имеет тем более смысл, что мартенситная фаза (кристаллы) всегда 

содержат определенного типа дефекты: дислокации, их скопления, 
линии скольжения, ячеистую структуру, тонкие двойники, дефекты 

упаковки, вакансии, их различные ансамбли и комбинации. Воз-
никновение того или иного вида дефектной структуры, появление 

которой обусловлено самим механизмом МП, определяется видом 

МП (термоупругое или с большим гистерезисом), характером пере-
стройки и, соответственно, типом сплавов, в которых протекают МП. 
Более подробно о видах тонкой структуры (субструктуры) мартенси-
та и его морфологических особенностях будет сказано ниже. 

МОРФОЛОГИЧЕСКИЕ И МИКРОСТРУКТУРНЫЕ ОСОБЕННОСТИ 

МАРТЕНСИТА. АККОМОДАЦИЯ И РЕЛАКСАЦИЯ  

ВОЗНИКАЮЩИХ ПРИ МП НАПРЯЖЕНИЙ 

Морфология кристаллов мартенсита 

Результаты микроструктурных исследований морфологических осо-
бенностей мартенсита в различных металлах и сплавах свидетельст-
вуют об их большом разнообразии. Среди основных морфологиче-
ских форм можно выделить следующие: клиновидные, игольчатые, 
копьевидные кристаллы, тонкие и широкие пластины, различное 

сочетание этих форм, обеспечивающее определенную аккомодацию и 

релаксацию возникающих при превращении напряжений. На мор-
фологические особенности возникающих мартенситных кристаллов 

(все возможные морфологические формы мартенсита назовем кри-
сталлами) большое влияние оказывает состав сплава, вид МП, ско-
рость охлаждения, размер зерна исходной фазы (например, в моно-
кристаллах исходной фазы возможно МП с одной межфазной грани-
цей и образование монокристалла мартенсита), величина возни-
кающих при превращении или приложенных напряжений (если 

превращение происходит под влиянием напряжений). 
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 Морфологические особенности (формы) возникающих при охла-
ждении или под влиянием внешних напряжений кристаллов мар-
тенсита достаточно разнообразны и зависят от типа МП в конкрет-
ных сплавах. Особый интерес в связи с величиной достигаемой об-
ратимой деформации, полным возвратом формы и другими не-
обычными свойствами, обусловленными МП, представляют сплавы 

на основе меди: Cu–Al–Ме (где МеNi, Mn, Zn, Fe, Co) и сплавы Ti–
Ni, Ti–Ni–Me (Fe, Cr, Al, Cu). Для сравнения рассмотрим также не-
которые сплавы на основе Fe, в которых возможно как частичное 

восстановление исходной формы при нагреве выше Ак, так и почти 

полное. Наиболее интересными по ряду характеристик и особенно-
стей протекающего в них МП являются сплавы Fe–Ni и Fe–Mn. 
 Мартенситное превращение сопровождается появлением рельефа 

на предварительно полированной поверхности охлаждаемых образ-
цов. Эта особенность мартенситных превращений послужила перво-
начально критерием для установления мартенситного характера 

превращения во многих металлах и сплавах. Изменение формы пре-
вращающихся областей обусловлено самим характером перестройки 

кристаллической структуры, при котором атомы не обмениваются 

местами друг с другом (как происходит при диффузии и некоторых 

диффузионных фазовых переходах, например, старении, распаде и 

др.), а лишь смещаются на расстояния, не превышающие между-
атомные [11, 12]. При такой перестройке на границе раздела старой и 

новой фазы сохраняется сопряженность (чаще всего частичная). Са-
ма граница в процессе превращения постепенно (в случае термоупру-
гого МП) смещается в сторону исходной фазы. В результате происхо-
дит макроскопический сдвиг в превращенной области, направление 

и величина которого будут зависеть от типа кристаллической струк-
туры превращающейся и образующейся фаз, их взаимных кристал-
лографических ориентировок и ориентировки межфазной границы 

(вдоль которой происходит макроскопический сдвиг). При образова-
нии мартенситного кристалла исходная фаза будет препятствовать 

свободному перемещению превращающейся области и по мере уве-
личения размеров кристалла вокруг него накапливается упругая 

энергия, что может привести (и приводит) к прекращению роста 

данного кристалла. Для дальнейшего увеличения кристалла необхо-
димо дополнительное охлаждение или повышение приложенных 

напряжений. Возникновение упругой энергии не только прекраща-
ет, вызывает, ускоряет или замедляет образование мартенситных 

кристаллов, но влияет также и на их форму. Первые кристаллы, 
появившиеся в данном зерне исходной фазы, определяют дальней-
ший ход превращения не только в данном, но и в соседних зернах. На 

свободных поверхностях образца обычно возникают кристаллы бо-
лее правильной формы и больших размеров, чем внутри, в объеме. В 

средней части мартенситного кристалла обычно наблюдается хребет, 
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образовавшийся в результате различного макроскопического сме-
щения в двух составляющих его частях (половинах). Если в образце 

по ширине имеется всего одно зерно, то возникающий кристалл про-
резает образец по всему сечению и его форма перестает быть клино-
видной. Иногда на полированной поверхности мартенситные кри-
сталлы выглядят как полоски (пластины) определенной ширины, 
разделенные исходной фазой. Превращение в изолированном зерне 

(монокристалле) исходной фазы может происходить путем переме-
щения единичной межфазной границы от одного края зерна к его 

другому краю и в результате возникает монокристалл мартенсита. 

 Схемы наблюдавшихся в сплавах на основе меди мартенситных 

кристаллов представлены на рис. 5 [40]. Каждый кристалл имеет 

две плоскости роста, на которых сохраняется сопряженность с ис-
ходной фазой. Обычно в процессе роста форма кристаллов сохраня-
ется, но лишь до тех пор, пока он не встретит какое-либо препятст-
вие: границу зерна, другой кристалл мартенсита или какой-либо 

макроскопический дефект. 
 Как показали микроструктурные исследования, в сплавах на ос-
нове Cu–Al (легированных Ni, Mn, Fe, Co или др.) морфология мар-
тенсита зависит от концентрации Al, определяющей также тип 

кристаллической структуры мартенситной фазы. -фаза образует-
ся в виде тонких пластин (вытянутых иголок), а -фаза — чаще все-
го, в виде клиновидных с ровными границами кристаллов, разде-
ленных на две части некоторой границей (хребтом) посредине [40]. 
Две половины кристалла находятся в двойниковом положении друг 

относительно друга с плоскостью двойникования {110}1
. Клино-

видный кристалл можно рассматривать как некоторое самоаккомо-
дационное образование, обе части которого образуются одновре-
менно при охлаждении и исчезают при нагреве также одновремен-
но. Такая форма кристалла из двух частей (половин) обеспечивает 

 

Рис. 5. Схемы основных форм мартенситных кристаллов в сплавах 

CuAlNi[40]. 
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снижение общего уровня возникающей при термоупругом МП уп-
ругой энергии и практически полное отсутствие релаксации на-
пряжений. Как уже сообщалось, превращение в монокристалле или 

одном зерне может происходить путем перемещения одной меж-
фазной границы и это наблюдается экспериментально. 
 МП в двойных и тройных сплавах на основе меди (Cu–Al–Ме, Cu–
Zn–Ме, где МеNi, Co, Fe, Mn и др.) часто происходит путем образо-
вания самоаккомодационных групп мартенситных пластин (до 6 в 

одном зерне исходной фазы), состоящих из четырех вариантов, так 

что в сумме получается 24 варианта мартенситных пластин [41]. 
Границы между отдельными пластинами в группе могут иметь 

обычную, «габитусную», ориентировку, то есть такую же ориенти-
ровку, как между мартенситной пластиной и исходной фазой, и две 

двойниковых (между соседними пластинами). При сопряжении по 

габитусной плоскости происходит деформация (сдвиг), которая в 

двух соседних пластинах направлена не точно в противоположных 

направлениях, что приводит к некоторой результирующей деформа-
ции. Ее можно скомпенсировать за счет появления по соседству дру-
гой пары пластин. В результате такого процесса образуется самоак-
комодационная система (группа) мартенситных пластин с мини-
мальным общим уровнем напряжений, что является более предпоч-
тительным процессом, чем рост отдельных мартенситных кристал-
лов. Такой механизм образования мартенситных кристаллов обеспе-
чивает также некоторую квазиавтокаталитичность МП. Границы 

между отдельными пластинами в группе обладают низкой энергией 

и это, вместе с уменьшением общей деформации при возникновении 

такой самоаккомодационной группы, может частично обеспечивать 

термоупругое поведение [41]. Самоаккомодация, как уже сообща-
лось выше, происходит и в случае образования «обычного» клино-
видного кристалла мартенсита (-фаза) в сплавах Cu–Al–Ni, состоя-
щего из двух двойниковосвязанных частей (половин) [40]. 
 Метод электронной микроскопии позволяет исследовать самые 

ранние стадии образования мартенситных кристаллов, когда по со-
седству еще не возникли другие кристаллы, поля напряжений ко-
торых могут изменить и исказить процессы роста данного кристал-
ла. Этим методом были обнаружены некоторые особенности форми-
рования кристаллов мартенсита на ранних стадиях [42]. Оказалось, 
что наряду с появлением игольчатых кристаллов -фазы в сплаве 

Cu–Al–Ni (c мартенситной точкой вблизи комнатной температуры), 
ровные межфазные границы которых обычно перемещаются в одну 

или другую сторону при изменении температуры или уровня при-
ложенных напряжений, можно наблюдать и некоторый процесс 

формирования кристалла мартенсита: сначала возникают отдель-
ные тонкие (0,2 мкм) пластинки мартенсита, разделенные участ-
ками исходной фазы, которые превращаются в мартенсит при по-
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следующем охлаждении. Образующиеся на этом этапе мартенсит-
ные пластинки ориентированы в двойниковое положение относи-
тельно появившихся ранее. Процесс «заполнения» промежутков 

исходной фазы продолжается до тех пор, пока все участки между 

уже возникшими мартенситными пластинками не превратятся в 

мартенситную фазу. В результате этого процесса образуется мар-
тенситный кристалл с зубчатой или ступенчатой межфазной гра-
ницей. Такое формирование кристаллов мартенсита наблюдали и 

при МП в сплавах Cu–Sn [43]. По сути, формирование (а не рост) 

мартенситного кристалла обеспечивает минимальный уровень воз-
никающих при превращении напряжений, то есть уже на началь-
ных стадиях происходит в определенном роде самоаккомодация на 

уровне одного мартенситного кристалла. 
 Мартенсит в сплавах Ti–Ni часто образуется в виде чередующихся 

пластин двух ориентировок с общей границей по (111 )м [44, 45]. Од-
нако возможны и другие морфологические формы мартенсита в этих 

сплавах. Так, в Ti–50,1 ат.% Ni обнаружили три типа мартенсита, 
названные авторами пластинчатый, массивный и извилистый [46]. 
 На электронно-микроскопических изображениях мартенсит про-
является в виде зигзагообразных образований, что является типич-
ным для самоаккомодационных формирований [47]. Очень редко 

удавалось наблюдать изолированную мартенситную пластину. Это 

свидетельствует о том, что рост самоаккомодационных групп мар-
тенситных пластин в этих сплавах более предпочтителен, чем воз-
никновение отдельной мартенситной пластины. Он приводит к 

меньшей общей пластической деформации в случае образования 

группы пластин. Все границы внутри группы и между группами 

имеют ориентировку {111}м и сохраняют высокую подвижность при 

изменении температуры или изменении напряженного состояния. 
Как и в сплавах на основе меди, мартенситные кристаллы в сплавах 

Ti–Ni могут образовывать самоаккомодационные группы (треуголь-
ные образования — пирамиды), с минимальной макроскопической 

деформацией [48]. В этой работе рассмотрен механизм образования 

самоаккомодационных групп, в котором выдвигают требование вы-
полнения трех необходимых условий (критериев) для их возникно-
вения: 1) геометрический критерий (появление более чем двух вари-
антов мартенситных пластин); 2) макроскопический критерий (ми-
нимум деформации формы); 3) микроскопический (кристаллогра-
фический) критерий, определяющий необходимые плоскости сты-
ковки между вариантами пластин. Эти критерии приводят к появле-
нию 16 групп ориентировок треугольных образований вокруг каждо-
го полюса {100} и возникновению 48 комбинаций таких образова-
ний, что было подтверждено экспериментальными наблюдениями. 
 Концентрация никеля в сплавах Fe–Ni оказывает существенное 

влияние как на морфологические особенности образующихся при 
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охлаждении кристаллов мартенсита, так и на их тонкую структуру 

[27, 49–51]. Проведенными многочисленными исследованиями мик-
роструктуры мартенсита в сплавах на основе Fe установлено чрезвы-
чайное многообразие возникающих при охлаждении форм мартен-
ситных кристаллов и их образований. Обнаружены следующие мор-
фологические виды возникающих при охлаждении мартенситных 

образований в сплавах Fe–Ni, Fe–Ni–C, Fe–Mn, Fe–Ni–Mn, углеро-
дистых и нержавеющих сталях: рейки, тонкие и широкие пластины, 
планки, иглы, клино-, чечевице- и лентообразные. Такое разнообра-
зие форм связали с изменением химического состава исследованных 

сплавов [50]. В процессе превращения возникают различные комби-
нации мартенситных кристаллов: группы параллельных пластин 

или игл, фермы, зигзагообразные образования (молнии). В сплавах 

Fe–Ni, содержащих 10–29 ат.% Ni, образуется мартенсит в виде не-
регулярных областей с зубчатыми границами и рельефом на полиро-
ванной поверхности [49]. Такую структуру назвали «массивным» 

мартенситом. При концентрации более 29 ат.% Ni мартенсит образу-
ется в виде иголок, границы которых становятся все более ровными 

по мере увеличения концентрации никеля в сплаве [50]. Необходимо 

отметить, что часто нельзя провести строгой границы между некото-
рыми морфологическими формами и их название определяется фан-
тазией и вкусом соответствующего автора. 
 Многочисленными микроструктурными исследованиями устано-
вили, что та или иная форма мартенситных кристаллов и их форми-
рований в сплавах на основе железа определяется химическим соста-
вом (концентрацией углерода, никеля и легирующих добавок), тем-
пературой и скоростью превращения (охлаждения), энергией дефек-
тов упаковки. Морфологические формы мартенсита в сплавах на ос-
нове железа, хотя и имеют кристаллическую структуру -фазы (ОЦК 

или ОЦТ), различаются также структурой межфазных границ (ров-
ные, рваные, с дислокациями), взаимным расположением, кристал-
лографическими характеристиками (взаимной ориентировкой с ис-
ходной фазой, ориентировкой межфазных границ, величиной мак-
роскопического сдвига) и видом тонкой структуры. 
 Некоторые особенности в морфологии мартенсита наблюдаются в 

нержавеющих и марганцевых сталях, что связано с механизмом 

МП в этих соединениях и низкой энергией дефектов упаковки. В 

этих материалах в зависимости от содержания хрома или марганца 

возможны такие виды мартенситных переходов при охлаждении: 
 (ГЦКОЦК), , (ГЦКГПУОЦК),  и . 
Мартенситная -фаза возникает в виде иголок, пластин или реек 

(по данным различных авторов [51–54]), а -фаза — в виде полос 

различной толщины [53]. -фаза образуется как внутри -пластин, 
так и на их пересечении или между ними. Тот или иной способ воз-
никновения -фазы определяется температурой, скоростью охлаж-
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дения и механизмом превращения, во многом зависящим от вели-
чины энергии дефектов упаковки в данном материале. Морфология 

мартенсита в таких сплавах также характеризуется большим раз-
нообразием. Например, в сплаве Fe–20 Ni–5 Mn (мас.%) при охла-
ждении возникает мартенсит в виде планок [55]. С одной стороны 

планка имеет ровную межфазную границу, с другой — нерегуляр-
ный вид. Отдельные планки образуют пакеты, которые в одной 

группе имеют одну и ту же ориентировку, хотя между планками в 

этой группе может наблюдаться разориентировка до 2. Самоакко-
модация при образовании пакета (группы) мартенситных планок не 

происходит, что приводит к достаточно высокому уровню напряже-
ний, как в мартенсите, так и в окружающей ее (еще не превратив-
шейся) исходной фазе, последующей релаксации этих напряжений 

и изменению субструктуры как мартенситных кристаллов, так и 

высокотемпературной фазы. 

Тонкая структура мартенсита 

Исследования, проведенные различными методами, показали, что в 

мартенсите всегда наблюдаются определенного типа дефекты. Их 

природа была установлена только при использовании такого высо-
коинформативного метода, как электронная микроскопия, позво-
ляющего определять конкретный тип дефектов. Бездефектные кри-
сталлы мартенсита не образуются; всегда, с самих ранних стадий 

превращения, в мартенситной фазе наблюдается дефектная струк-
тура (субструктура). Вид возникающей тонкой структуры (суб-
структуры) определяется механизмом перестройки, характером 

превращения (термоупругое, взрывное, изотермическое), интерва-
лом температур, при которых происходит превращение, механиче-
скими свойствами исходной и мартенситной фаз, определяющими 

возможность и скорость релаксации напряжений, которая в какой-
то мере (частично) влияет на конечную субструктуру мартенсита. 

Изменение тонкой структуры данного кристалла мартенсита может 

происходить лишь при дальнейшем превращении еще не превра-
тившихся близлежащих участков исходной фазы или при внешних 

воздействиях. 
 При исследовании микроструктуры мартенситных кристаллов в 

сплавах Cu–Al–Ni методами световой микроскопии была обнаруже-
на полосчатость на их поверхности, обуславливающая размытие Ла-
уэ-рефлексов или разделение рефлексов на отдельные пятна [56]. 
Как показали электронно-микроскопические исследования, в кри-
сталлах мартенсита могут образовываться следующие виды дефек-
тов: тонкие двойники, дефекты упаковки или антифазные границы 

(поскольку из упорядоченной исходной фазы возникает упорядочен-
ная мартенситная фаза). Тонкая структура мартенситных кристал-
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лов зависит от типа кристаллической структуры образующейся фа-
зы, определяющей механизм перестройки. В сплавах Cu–Al–Ni мар-
тенситная -фаза содержит тонкие двойники (толщиной 0,01–0,04 

нм) по плоскостям {121}, в которых в ряде случаев расположены 

хаотические ДУ по плоскостям {001} [57]. Даже при превращении с 

одной межфазной границей (в монокристалле исходной фазы), когда 

нет препятствий для деформации по мартенситному механизму, в 

мартенсите образуются тонкие двойники по {121}, обеспечивающие 

инвариантность межфазной границы [58]. В -фазе возникают толь-
ко ДУ по {001} с очень высокой плотностью. Дислокации в мартен-
сите этих сплавов не были обнаружены, что обусловлено механизмом 

превращения и высокими механическими свойствами обеих (исход-
ной и образующейся) фаз. Кроме тонких двойников в мартенсите 

сплавов Cu–Al–Ni при МП могут возникать и широкие, макроскопи-
ческие, так называемые деформационные двойники по плоскостям 

{101}, образующиеся, по-видимому, в результате релаксации на-
пряжений [42, 57]. При нагреве мартенситные фазы переходят в ис-
ходную 1-фазу с той же ориентировкой, не содержащую дефектов. 
Необходимо отметить, что в процессе прямого МП ни вблизи мартен-
ситных кристаллов в исходной фазе, ни на удалении от них, как пра-
вило, никаких дефектов (например, дислокаций, двойников, ДУ) не 

образуется. 
 В других сплавах на медной основе (Cu–Zn, Cu–Zn–Me, Cu–Sn) при 

охлаждении в зависимости от концентрации также могут возникать 

две мартенситные фазы с тонкой структурой кристаллов мартенсита 

в виде ДУ или тонких двойников. Эти дефекты имеют такие кри-
сталлографические характеристики, что при нагреве они исчезают, и 

полностью восстанавливается исходное состояние и ориентировка 

высокотемпературной фазы. Об этом будет сказано в разделе о не-
обычных механических свойствах, обусловленных МП. 

 Мартенсит, образующийся при охлаждении в других -фазных 

сплавах с ОЦК-структурой, упорядоченных по типу В2, также со-
держит ДУ и тонкие двойники. Например, в сплавах Ti–Ni возника-
ет мартенситная фаза 2Н с тонкими двойниками по (111)м, (011)м и 

(010)м, границы которых очень подвижны; в мартенсите типа 12R и 

4H образуются дефекты упаковки на расстояниях 3–6 нм друг от 

друга [45, 59]. При обратном превращении в исходной фазе может 

появляться высокая плотность дислокаций, расположенных в опре-
деленных плоскостях скольжения [25]. Таким образом, состояние 

исходной фазы в этих сплавах не восстанавливается после цикла 

прямого — обратного МП или восстанавливается лишь частично. 
 В сплавах Fe–Ni в зависимости от концентрации Ni при охлаж-
дении возникает два морфологических типа мартенситных кри-
сталлов, которые различаются тонкой структурой. В реечном мар-
тенсите наблюдается высокая плотность дислокаций. При увеличе-
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нии концентрации Ni субструктура изменяется от одиночных дис-
локаций или их групп (в сплавах, содержащих до 20 мас.% Ni) к 

ячеистой структуре (в Fe–25 мас.% Ni) [60]. В мартенсите, образо-
вавшемся в виде планок (концентрация Ni более 30 мас.%), при 

увеличении содержания Ni происходит изменение тонкой структу-
ры от дислокаций и тонких двойников (в средней части кристаллов) 
к преимущественно двойниковой [61, 50]. Однако даже в сплаве Fe–
35 мас.% Ni мартенсит не полностью двойникован. Двойники в 

мартенсите образуются по системе 112111. Наблюдающиеся 

на периферии кристалла мартенсита дислокации являются винто-
выми и также принадлежат к системе 112111. Кроме тонких 

двойников («двойники превращения») в мартенсите наблюдаются и 

широкие, так называемые «деформационные двойники» по той же 

системе двойникования 112111 [62]. Деформационные двой-
ники в мартенсите образуются вследствие релаксации напряжений, 

возникающих при мартенситном превращении. В мартенсите спла-
ва Fe–31,5 мас.% Ni обнаружено два типа дислокаций с различны-
ми векторами Бюргерса [63]. Вектор Бюргерса дислокаций первого 

типа совпадает с направлением двойникования в средней области 

кристалла и эти дислокации, по-видимому, генерируются двойни-
ками превращения. Второй тип дислокаций возникает только на 

периферийной части кристалла, возможно в результате релаксации 

напряжений на межфазной границе. В остаточном аустените при 

мартенситном превращении плотность дислокаций повышается до 

109–1010
 см

2, а после обратного превращения она достигает 1011
 см

2
 

и возникают сложные дислокационные сплетения и клубки [64]. В 

результате обратного превращения состояние и ориентировка ис-
ходной -фазы в сплавах Fe–Ni не восстанавливается. 
 В мартенсите сплавов Fe–Mn и Fe–Mn–Si(Ме) образуются ДУ (в -
фазе) или дислокации и двойники (в -фазе) [29]. 

МАРТЕНСИТНОЕ ПРЕВРАЩЕНИЕ ПОД ВЛИЯНИЕМ ВНЕШНИХ 

НАПРЯЖЕНИЙ. ДЕФОРМАЦИЯ ПО МАРТЕНСИТНОМУ  

МЕХАНИЗМУ 

Высокотемпературная фаза ниже температуры равновесия Т0 явля-
ется нестабильной. Поэтому приложение напряжений вблизи этой 

температуры вызывает мартенситное превращение. Так как МП со-
провождается изменением размеров и обязательным появлением 

рельефа на поверхности, то такие изменения можно определить как 

деформацию по мартенситному механизму. Деформация по мар-
тенситному механизму является обратимой, поскольку при нагреве 

за счет протекания обратного перехода восстанавливается исходное 

состояние и размеры. При обычной пластической деформации про-
исходит изменение размеров и субструктуры в деформируемом об-
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разце в результате образования леса дислокаций и их скоплений, 

ячеистой дислокационной структуры, линий скольжения и двой-
ников. Такая деформация является необратимой, поскольку при 

снятии напряжений размеры и возникшая при нагружении суб-
структура не изменяются. 
 Можно выделить три температурных интервала ниже темпера-
туры равновесия двух фаз Т0, в которых деформация по мартенсит-
ному механизму протекает по разному: 
1. Интервал между Т0 и температурой начала прямого превраще-

ния Мн. В этой температурной области возможно протекание МП 

и образование предпочтительных вариантов мартенситной фазы. 
2. В интервале температур Мн–Мк продолжается МП и при опре-

деленном уровне напряжений возможна пластическая дефор-
мация мартенсита, передвойникование в мартенситной фазе, 
переориентация ранее возникшего мартенсита и переход одной 

мартенситной фазы в другую. 
3. Ниже Мк превращение завершено и в зависимости от уровня 

прикладываемых напряжений могут возникать двойниковые 

ориентировки в мартенсите, происходить переход между мар-
тенситными фазами (например, в сплавах на основе меди) и де-
формация мартенситной фазы. 

 Обычно при небольших (1–5%) деформациях возникают те же 

мартенситные фазы, что и при охлаждении. Однако при увеличе-
нии напряжений или степени деформации кристаллическая струк-
тура, морфология кристаллов мартенсита и их тонкая структура 

могут значительно отличаться от таковых в мартенсите, образо-
вавшемся при понижении температуры. Возникающие изменения 

зависят от величины прикладываемых напряжений и от темпера-
туры нагружения. В ряде случаев уже при средних деформациях 

(до 10–20%) могут образовываться новые мартенситные фазы и 

происходить переход одной мартенситной фазы в другую. При 

больших деформациях возможна пластическая деформация мар-
тенсита, и в большинстве случаев невозможно отличить структуру 

мартенсита деформации (по другой терминологии — «мартенсита 

напряжений») и деформированного мартенсита. 
 Обычно в поле напряжений возникают не все варианты мартен-
ситной фазы, а только энергетически выгодные, для которых фак-
тор Шмидта наиболее благоприятен, то есть при превращении под 

влиянием приложенных напряжений уменьшается число возмож-
ных ориентировок мартенситных кристаллов, определяемых ори-
ентационным соотношением между исходной и образующейся фа-
зами. Переориентация уже возникших кристаллов мартенсита про-
текает в результате того, что их ориентировка не всегда соответст-
вует оптимальным ориентировкам кристаллов, которые возникли 

бы под влиянием приложенных напряжений, то есть наиболее 
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энергетически выгодным. 
 Возможность протекания МП при деформации впервые была ус-
тановлена еще в 1938 г.: в сплавах Cu–(13–13,2) мас.% Al, в которых 

при охлаждении образуется 1-фаза, уже при небольших нагруже-
ниях из 1-фазы возникает как 1-, так и -фаза [65]. Переход одной 

мартенситной фазы в другую под влиянием приложенных напряже-
ний в сплавах Cu–Al обнаружен Г. В. Курдюмовым в 1936 г. [11]. 
 Исследования процессов МП в сплавах Cu–Al–Ni в поле внешних 

напряжений показали, что при их увеличении происходит переме-
щение межфазных границ и рост мартенситных кристаллов [66, 67]. 
При постоянной нагрузке рост кристаллов прекращается, а при по-
нижении величины напряжений МФГ двигаются в обратном на-
правлении, в сторону мартенситной фазы, и кристаллы мартенсита 

уменьшаются. Изменение направления приложения нагрузки вы-
зывает образование мартенситных кристаллов другой ориентиров-
ки и исчезновение появившихся первыми [66]. 
 Возникающие при МП напряжения могут играть значительную 

роль, как в процессах превращения, так и в формировании (измене-
нии) субструктуры кристаллов мартенсита. Например, за счет появ-
ляющихся при превращении напряжений удалось наблюдать изме-
нение ориентировки ранее возникших мартенситных кристаллов 

(переориентацию) в сплавах Cu–Al–Ni и прорастание одних кри-
сталлов мартенсита через образовавшиеся первыми, рис. 6 [57, 68, 
69]. На рис. 6, а представлена микрофотография, полученная мето-
дом световой микроскопии, с пересечением большого мартенситного 

кристалла меньшим, возникшим позже, на которой хорошо видно 

изменение наклона в области пересечения. На рис. 6, б приведено 

    
а      б 

Рис. 6. Переориентация кристалла мартенсита в сплаве: а) Cu–Al–Ni (све-
товая микроскопия [68]), б) Cu–Al–Mn (электронная микроскопия [57]). 
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электронно-микроскопическое изображение области мартенситного 

кристалла с двумя переориентированными участками (светлые), 
возникшими под влиянием внешней нагрузки. При нагреве исход-
ная ориентировка кристаллов, возникших первыми, и их состояние 

полностью восстанавливаются. Приложение нагрузки в мартенсит-
ном состоянии (-фаза в сплаве Cu–14,0 мас.% Al–1,5 мас.% Mn) 
приводит к росту одних пластин мартенсита за счет других, находя-
щихся в двойниковом положении относительно первых [70]. 
 Деформация может также приводить к изменению кинетики 

МП. При растяжении монокристаллов сплава Cu–27,8 ат.% Al–2,7 

ат.% Ni сначала по термоупругой кинетике возникали тонкие пла-
стинки -фазы (исчезающие с малым гистерезисом при снятии на-
пряжений), а затем с очень высокой скоростью появлялись широ-
кие пластины мартенсита, образующие зигзагообразные формиро-
вания [67]. Эти пластины возникали по взрывной кинетике и в за-
висимости от температуры нагружения (выше или ниже Т0) могли 

исчезать или сохраняться при снятии нагрузки. Особенностью та-
кого взрывного мартенсита является и отличие ориентировки его 

габитуса от ориентировки габитуса термоупругого мартенсита. 
 При точечной деформации монокристаллических образцов сплава 

Cu–14,2 мас.% Al–4,3 мас.% Ni (Мн30–40С) возникает как 

1(18R)-, так и (2H)-фаза [71–73]. Температура деформации оказы-
вает существенное влияние и на кристаллическую структуру мар-
тенситной фазы: при растяжении при температуре 60,5С, распо-
ложенной выше Ак (90С) в сплаве Cu–14,5 мас.% Al–4,4 мас.% Ni 
(Мн140С), образуется 1-фаза, а нагружение при 98С (немного 

ниже Ак) приводит к возникновению -фазы [74]. Приложение на-
пряжений в промежуточной области температур вызывает 1-
переход, а при охлаждении под нагрузкой ниже Ак из 1-фазы обра-
зуется -фаза [75, 76]. 
 Приложение напряжений в определенной области температур (но 

ниже Т0) может приводить как к появлению новых мартенситных 

фаз, не возникающих при охлаждении, так и к ряду фазовых пере-
ходов. Например, в сплавах Cu–Sn деформация вызывает образова-
ние новой мартенситной фазы с удвоенным (по оси «c») параметром 

решетки по сравнению с параметром решетки мартенсита охлажде-
ния [77]. При растяжении монокристаллов Cu–14,0 мас.% Al–4,2 

мас.% Ni обнаружили следующую последовательность фазовых пе-
реходов:  (6R) [78, 79]. При таких переходах базисная 

плоскость во всех мартенситных фазах остается одной и той же, с 

тем же расположением атомов, однако изменяется количество и че-
редование плотноупакованных слоев вдоль оси «c». Так, 1-фаза (с 

6-тислойной упаковкой) при растяжении может возникать непо-
средственно из -фазы [79]. Этот переход происходит после пере-
ориентации возникших при охлаждении кристаллов -фазы в мо-
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нокристалл мартенсита. При снятии напряжений 1-фаза перехо-
дит в монокристалл -фазы. 
 Существенное влияние на кристаллическую структуру возни-
кающей под влиянием внешних напряжений мартенситной фазы 

имеет направление приложения напряжений. При растяжении при 

температуре выше Ак монокристаллов сплава Cu–Al–Ni (с Мн 

10,8С и 5С) вдоль направления 1001 сначала образуется 1-
фаза, которая при увеличении напряжений переходит в ГЦК (1R) 
мартенсит [78, 80]. Растяжение монокристалла с Мн8С приводит 

к образованию монокристалла -фазы, который при росте напря-
жений переходит в монокристалл 1-фазы, а затем, при дальней-
шем повышении напряжений, в 15R-структуру с дефектом упаков-
ки после каждого 14-го слоя. При разгрузке из 15R-структуры воз-
никает сначала 3R-структура, а при полном снятии напряжении из 

нее образуется -фаза (2Н). Таким образом, в сплавах Cu–Al–Ni 
при растяжении монокристаллов исходной фазы происходит ряд 

мартенситных переходов с образованием фаз, которые обычно не 

возникают в процессе охлаждения. При снятии напряжений чере-
дование межмартенситных переходов не всегда сохраняется и воз-
можна иная последовательность образования мартенситных фаз. 
 При МП в деформированной исходной фазе может возникать 

мартенсит не только с другой кристаллической структурой, но и с 

измененной субструктурой. Например, в сплаве Cu–Al–Ni при то-
чечной деформации образуется -фаза с упаковкой 2Н, но с дефек-
тами упаковки, которые обычно не наблюдаются в -фазе, возник-
шей при охлаждении [73]. В мартенсите сплавов Cu–Al–Mn при де-
формации сжатием кроме тонких двойников образуются также ДУ, 
широкие двойники (деформации) с плоскостями двойникования 

{121} и {101} и дислокации [81]. В процессе деформации чаще воз-
никают мартенситные кристаллы с зубчатыми межфазными гра-
ницами. Изменение субструктуры образующегося при нагружении 

мартенсита наблюдали и в сплавах Cu–Al–Ni: 1-фаза возникает с 

тонкими двойниками и дислокациями, а -фаза — с дефектами 

упаковки [82, 83]. 
 Похожие особенности мартенситного превращения, происходя-
щего под влиянием приложенных напряжений, наблюдали и в дру-
гих сплавах на медной основе. В сплаве Cu–38,9 мас.% Zn при рас-
тяжении ниже Мк на 4,5% наблюдали рост одних групп мартенсит-
ных пластин за счет других, ориентированных менее благоприятно 

по отношению к направлению приложенных напряжений [84]. При 

нагреве после снятия напряжений последними исчезали те мартен-
ситные пластины, которые возникли при переориентации. Для 

протекания полного обратного перехода необходим нагрев на 10 К 

выше температуры Ак, соответствующей превращению без напря-
жений. Нагружение ниже Мк вызывает также образование в мар-



 ДЕФОРМАЦИОННЫЕ ЯВЛЕНИЯ ПРИ МАРТЕНСИТНЫХ ПРЕВРАЩЕНИЯХ 81 

тенсите тонких полос деформации (по терминологии автора), исче-
зающих только при нагреве. При деформации более 5% растут 

лишь пластины вдоль определенных кристаллографических на-
правлений, которые затем объединяются в одно образование без 

внутренних следов (границ), представляющее собой мартенситный 

монокристалл. При дальнейшем увеличении напряжений происхо-
дит возникновение монокристалла новой (другой) мартенситной 

фазы. В этом случае обратное мартенситное превращение происхо-
дит при температурах выше 200С. Деформация выше Мн вызывает 

образование пластин мартенсита преимущественной ориентировки 

(по отношению к направлению приложенных напряжений), кото-
рые с ростом величины напряжений уширяются и объединяются в 

более крупные пластины. Дальнейшее повышение напряжений 

приводит к появлению пластин другой ориентировки, часто пере-
секающих ранее возникшие. Однако при нагреве выше Ак всегда 

происходит полное обратное превращение. Мартенситные пласти-
ны, возникшие под влиянием приложенных напряжений, при ох-
лаждении ниже Мн больше не растут, возникает лишь атермиче-
ский мартенсит. 
 В сплаве Cu–39,8 мас.% Zn (Мн120С) при растяжении зака-
ленных или закаленных и охлажденных образцов из нескольких 

ориентировок мартенситных пластин возникает монокристалл 

мартенситной 1-фазы, который при увеличении напряжений пре-
вращается в ГЦТ-фазу [85]. При снятии напряжений превращение 

идет обратимо через 1-фазу, однако до температуры Мн ГЦТ-фаза 

сохраняется. 
 На основании результатов исследований влияния напряжений на 

протекание МП можно сделать вывод о том, что деформация при 

МП осуществляется за счет таких видов, которые включены в сам 

процесс превращения: образование той же мартенситной фазы, ее 

переориентация, возникновение двойников (или других дефектов) 
и передвойникование, переход в монокристальное состояние и об-
разование новых мартенситных фаз. Тот или иной вид деформаци-
онного поведения зависит от таких факторов, как фактор Шмидта 

(ориентационный), величины приложенных напряжений и темпе-
ратурной области их приложения, величины напряжений двойни-
кования, энергетической стабильности каждой структуры в данной 

температурной области и при данных напряжениях, монокристал-
лического или поликристаллического состояния исходной фазы 

(что определяет возможный уровень приложенных напряжений). 
Например, широкий спектр морфологических особенностей мар-
тенсита, возникающего под влиянием приложенных напряжений, 
наблюдали при исследовании особенностей МП в поликристалличе-
ском сплаве Cu69,3Zn14,6Al16,1 с Мн340 К и Мк296 К [86]. При уве-
личении величины деформации от 0 до 12,3% морфология мартен-
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сита изменялась следующим образом: ленточный мартенсит с внут-
ренней полосчатостью и без полосчатости (пластины без полосчато-
сти возникали в результате вызванного напряжениями перехода 

одной мартенситной фазы (18R) в другую (2H)), пересекающиеся 

пластины, образующие «решетку» (появились в результате двой-
никования в областях с 18R или 2H мартенситной фазой), игольча-
тые (возникшие в результате взаимодействия с пластинами из дру-
гих групп мартенситных кристаллов) и «волнистый» («wavy») мар-
тенсит со структурой 2H (образовавшийся при самых больших при-
ложенных напряжениях в результате определенного преобразова-
ния ленточного мартенсита). Кроме того, в 18R мартенсите появля-
ются также области с высокой плотностью двойников и скопления-
ми дислокаций. Однако обратное превращение после снятия на-
пряжений и в этом случае всегда завершается восстановлением ис-
ходного состояния высокотемпературной фазы. 
 Деформация -фазы сплава Cu–25,3 мас.% Sn на 10% приводит к 

образованию пластин -фазы, в которой вместо двойников возни-
кают дефекты упаковки [77]. При увеличении степени деформации 

почти 20% -фазы полностью превращается в -фазу или смесь 

()-фаз. В мартенсите происходит также переориентация — 

двойникование по плоскостям {101}. При таких деформациях в ис-
ходной и мартенситной фазах повышается плотность дислокаций и в 

мартенсите возможна фрагментация — образование субграниц и ра-
зориентированных участков. Кроме того, под влиянием приложен-
ных напряжений в сплавах Cu–Sn происходит возникновение новых 

мартенситных фаз с другой упаковкой. Так, в Cu–25,3 мас.% Sn при 

деформации образуется мартенситная фаза, кристаллическая ре-
шетка которой по двум осям «a» и «b» имеет параметры такие же, 
как и -фаза, а по оси «c» в два раза больший [77]. Определить тип 

упаковки, гексагональная Н или ромбическая R, авторы этой работы 

по полученным микроэлектронограммам не смогли. Для установле-
ния расположения плотноупакованных слоев (и типа упаковки) не-
обходимы дифракционные картины с осью c в плоскости сечения об-
ратной решетки, то есть наличие рядов рефлексов в плотноупако-
ванном направлении [111]ГЦК или [001]ГПУ, вдоль которых происхо-
дит расщепление основных рефлексов исходной фазы. Расположе-
ние рефлексов в проходящем через нулевой рефлекс плотноупако-
ванном ряде показывает тип упаковки, гексагональная Н или ром-
бическая R, а количество дополнительных рефлексов, расположен-
ных между основными в плотноупакованном ряде, определяет число 

слоев вдоль оси с. Получить такие микроэлектронограммы с осью зо-
ны [100]м или [010]м авторам работы [77] не удалось, что, по-
видимому, связано с ориентировкой новой фазы, возникающей в -
фазе под действием приложенных напряжений (образцы для элек-
тронно-микроскопических исследований вырезали перпендикуляр-
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но направлению деформации). Таким образом, в сплавах медь–олово 

при деформации на 10–20% наряду с мартенситным превращением 

и последующей переориентацией и двойникованием (макроскопиче-
ским) возможно образование новой мартенситной фазы (с удвоенным 

параметром по оси «c») и протекание необратимой пластической де-
формации, сопровождающейся повышением плотности дислокаций 

и фрагментацией (в мартенсите) с углом разориентировки до 10. 
Появление дислокаций в мартенсите (в сплавах Cu–Sn) возможно 

также вследствие релаксации напряжений, происходящей при вы-
держке под нагрузкой. Заторможенные на каких-либо препятствиях 

границы двойников также могут служить источниками дислокаций. 
Нагрев выше интервала температур Ан–Ак вызывает обратное мар-
тенситное превращение. Однако в результате пластической дефор-
мации в мартенсите (образование дислокаций и фрагментация) ин-
тервал обратного превращения может повыситься до таких темпера-
тур, при которых начинают протекать интенсивные процессы распа-
да и исходное состояние высокотемпературной фазы уже не восста-
навливается. 
 Таким образом, в сплавах на основе меди в поле напряжений 

(внешних и возникающих при превращении) может происходить 

ряд процессов, играющих важную роль при деформации по мартен-
ситному механизму: образование мартенситных фаз, переориента-
ция (двойникование) той же мартенситной фазы, переход между 

мартенситными фазами. Реализация того или иного механизма за-
висит от состава сплава (концентрации элементов), температуры 

нагружения, величины и ориентации приложенных напряжений. В 

поле напряжений могут реализоваться не все возможные (согласно 

ориентационному соотношению между фазами) варианты, а наибо-
лее энергетически выгодные, то есть при превращении под нагруз-
кой уменьшается число возможных ориентировок мартенситных 

кристаллов. При изменении условий нагружения (увеличении на-
пряжений или понижении температуры) может происходить пере-
ориентация мартенситных кристаллов, возникших при охлажде-
нии, так как в ряде случаев их ориентировка не соответствует оп-
тимальной для данного направления приложения напряжений. 
 В некоторых сплавах (например, Cu–Sn) восстановление исход-
ного состояния при снятии нагрузки и нагреве происходит не все-
гда. Это обусловлено тем, что в процессе выдержки под нагрузкой 

или же непосредственно в процессе деформации протекает релакса-
ция напряжений, приводящая к необратимому изменению суб-
структуры мартенситных кристаллов — возникновению дислока-
ций вблизи переориентированных участков [77]. 
 В случае подавления процессов релаксации возможно сохранение 

упругой энергии (напряжений), возникающей при прямом МП, что 

позволяет влиять на параметры превращения и степень восстановле-
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ния исходного состояния и формы при нагреве. Следует различать 

два типа релаксационных процессов: динамическую релаксацию, 
протекающую во время МП, и статическую релаксацию, происхо-
дящую при остановке МП или после его завершения и обусловлен-
ную термически активированными процессами (возникновением 

дислокаций и других дефектов, их перемещением и взаимодействи-
ем друг с другом и с мартенситными кристаллами). Динамическая 

релаксация во многом определяется типом и механизмом мартен-
ситного перехода; статическая релаксация зависит от прочностных 

характеристик материала, температуры и времени выдержки после 

завершения МП, а также от скорости нагрева до температуры конца 

обратного перехода. Путем резкого увеличения скорости нагрева от 

комнатной температуры до температур обратного мартенситного 

превращения можно существенно уменьшить релаксационные про-
цессы и сохранить уровень возникших при прямом переходе напря-
жений (упругой энергии) и таким образом повлиять на температуры 

обратного превращения. Так, при исследовании влияния термообра-
ботки на параметры МП в сплаве Fe–30 мас.% Ni было показано, что 

при повышении скорости нагрева от 30 до 500 Кс температура нача-
ла обратного перехода Ан понижается от 360 до 270С, а температура 

конца перехода Ак — от 420 до 360С [87]. Если нагрев производить 

от температуры жидкого азота со скоростью 600 Кс, температуры 

обратного превращения смещаются дополнительно еще на 30–40 К. 

Похожие результаты были получены и при исследовании влияния 

скорости нагрева на параметры МП в сплавах Cu–Sn [88]. На рис. 7 

представлены графики изменения электросопротивления в зависи-
мости от температуры для трех циклов «охлаждение–нагрев», полу-
ченных при одной скорости охлаждения (4 Кс) и различных скоро-
стях нагрева: для первого и третьего цикла скорость составляла 100 

Кс, а для второго цикла скорость была 90 Кс в области температур 

ниже 20С и увеличена до 100 Кс при температурах возможного рас-
пада выше 150С. При скоростях 100 Кс (первый и третий циклы) 
процессы релаксации были практически подавлены, а во втором — 

релаксация протекала, но без существенного влияния на температу-
ры прямого МП (Мн и Мк оставались практически без изменений для 

всех циклов). В то же время наблюдались значительные изменения 

температур обратного МП: в первом и третьем циклах Ан и Ак состав-
ляли 125 и 15С, а во втором 10 и 30С, соответственно. 
 В сплавах с термоупругим мартенситом (Cu–Al–Ni, Cu–Zn–Al и 

др.) превращение под влиянием приложенных напряжений может 

протекать посредством образования предпочтительных вариантов 

мартенситных кристаллов, роста уже существующих пластин или 

их переориентации. Скольжение или образование дислокаций при 

превращении под нагрузкой в таких сплавах обычно не происходит, 
однако может протекать двойникование и передвойникование ра-
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нее возникших в мартенсите макроскопических двойников. При 

нагреве после снятия напряжений полностью восстанавливается 

исходное (до МП) состояние. 
 В эквиатомных и легированных сплавах Ti–Ni под влиянием при-
ложенных напряжений (ниже Т0) возможно образование мартенсит-
ных кристаллов, их рост или увеличение ранее возникших, переори-
ентация в предпочтительную (для данных условий нагружения) ори-
ентировку, изменение ширины двойников или появление новых 

(иначе ориентированных) двойников [44]. Все границы (мартенсит-
ных кристаллов и двойников) сохраняют высокую подвижность. 
При МП в предварительно деформированных образцах границы 

двойников в кристаллах мартенсита становятся искривленными. 
Деформация на 10% и больше в сплавах Ti–Ni может протекать и 

путем образования дислокаций (их скоплений) и линий скольжения. 
Образование такой сложной микроструктуры при деформации про-
каткой на 5–40% образцов эквиатомного сплава Ti–Ni приводит к 

стабилизации мартенсита (повышению температур обратного пре-
вращения Ан и Ак), но основной вклад в стабилизацию дает образую-
щаяся в мартенсите при деформации дислокационная субструктура 

и, возможно, вакансии. Эти дислокации препятствуют перемещению 

межфазных границ. При нагреве выше температур обратного пре-
вращения (250С) в результате B19B2-перехода возникшая при 

деформации субструктура (кроме дислокаций) исчезает. При после-
дующем МП при охлаждении температуры прямого–обратного-
перехода восстанавливаются (к первоначальному состоянию) и обра-

 

Рис. 7. Графики зависимости электросопротивления от температуры в 

сплаве Cu–Sn при скорости нагрева 100 К/c (1,3) и 90 К/c в области темпе-
ратур ниже 20С и 100 К/c при температурах выше 150С (2) [88]. 
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зуется мартенсит с обычной морфологией и микроструктурой. Ско-
рость прямого превращения все же существенно понижается по 

сравнению с переходом в недеформированном материале. 
 При исследовании влияния деформации на МП в сплавах Fe–Ni 
установили, что при нагружении выше Мн происходит образование 

дислокаций, дислокационных скоплений и клубков, ячеистой дис-
локационной структуры и двойников [89]. Двойники в -фазе воз-
никают по плоскостям {111}, а в -фазе — по {58 11} и {101 } [90, 

91]. По мере повышения содержания никеля длина двойников в ис-
ходной фазе уменьшается. Кристаллы мартенсита, образовавшиеся 

при охлаждении деформированной -фазы, имеют меньшие, чем в 

отожженном аустените, размеры, искаженные границы и практи-
чески полностью наследуют дефектную структуру исходной фазы 

[89]. Если при охлаждении появляются мартенситные кристаллы с 

тонкими двойниками, то после деформации аустенита даже на 5% 

образуются кристаллы мартенсита лишь с дислокационной суб-
структурой. Однако деформация в мартенситном состоянии приво-
дит к повышению плотности двойников, дислокаций и искривле-
нию межфазных границ. 
 Возникающие в деформированном аустените сплавов Fe–Ni ско-
пления и дислокационные клубки наследуются мартенситными 

кристаллами [92]. Примерно 80% мартенситных пластин проходит 

через дислокационные субграницы, лишь немного изменяя свое 

направление. При электронно-микроскопических исследованиях 

структуры мартенсита, возникающего в деформированном при 

500С аустените сплава Н30Ф2, было обнаружено, что созданные в 

процессе деформации аустенита дислокационные границы продол-
жаются в мартенсите [93]. 

СТРУКТУРА, СОСТОЯНИЕ И ПОДВИЖНОСТЬ МЕЖФАЗНЫХ 
ГРАНИЦ 

Результаты экспериментальных наблюдений свидетельствуют о 

том, что при мартенситном превращении возникают два типа меж-
фазных границ (МФГ) — подвижные и неподвижные (или малопод-
вижные). Они соответствуют двум типам мартенситных превраще-
ний: термоупругому и протекающему со значительным гистерези-
сом (больше 50–100 К). Увеличение количества мартенситной фазы 

при изменении температуры или величины приложенных напря-
жений в случае термоупругого МП происходит как путем образова-
ния новых кристаллов, так и посредством роста ранее образовав-
шихся. При изменении внешних условий термоупругие кристаллы 

мартенсита могут увеличивать или уменьшать свои размеры пере-
мещением уже существующих МФГ. Высокая подвижность МФГ 

термоупругих кристаллов сохраняется на всех стадиях превраще-
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ния. Об этом свидетельствует тот факт, что после остановки пре-
вращения или выдержки при постоянной температуре для даль-
нейшего роста или уменьшения кристалла необходимо очень ма-
ленькое изменение температуры (иногда на десятые доли градуса) 

или величины напряжений, то есть релаксация возникающих при 

МП напряжений не происходит. 
 Мартенситные кристаллы с высокоподвижными межфазными 

границами образуются в сплавах на основе Cu–Al (легированных 

Ni, Mn, Fe, Co и др.), Cu–Sn, Cu–Zn (легированных Al, Ni и др.), Ti–
Ni (и легированных Сu, Al, Cr, Fe и др.), Au–Cd и некоторых дру-
гих. В сплавах Fe–Ni (и легированных Мn, C), Fe–Mn (и легирован-
ных Si, Cr, Ni), нержавеющих сталях, Co–Ni, Со–Fe при охлажде-
нии ниже Мн кристаллы мартенсита сразу вырастают до своих ко-
нечных размеров и при дальнейшем понижении температуры или 

увеличении величины приложенных напряжений практически не 

изменяют своих размеров, то есть границы кристаллов в этих спла-
вах не перемещаются при изменении внешних условий. Увеличе-
ние количества мартенсита в этих сплавах происходит лишь за счет 

образования новых кристаллов. 
 Установлено несколько видов структуры МФГ мартенситных 

кристаллов. 
 При микроструктурных исследованиях, проведенных на сплавах 

Cu–Al–Ni, Cu–Al–Mn, Cu–Sn, обнаружили, что в ряде случаев следы 

МФГ на полированных поверхностях не всегда являются прямыми 

линиями [40, 94–96]. Уже при небольших увеличениях в этих спла-
вах с термоупругим МП кроме ровных границ кристаллов наблюда-
ются также зубчатые, пилообразные или изогнутые. На основании 

этих наблюдений было сделано заключение о том, что сопряжение 

двух фаз в случае таких границ происходит по нескольким кристал-
лографическим плоскостям, принадлежащим к одной системе плос-
костей. Однако на ранних стадиях превращения, как показывают 

электронно-микроскопические исследования, мартенситные кри-
сталлы, возникающие в тонких пленках под влиянием термических 

напряжений, имеют протяженные ровные границы [57]. 
 При определенных условиях ступенчатые или зубчатые МФГ 

между мартенситными кристаллами и исходной фазой в сплавах 

Cu–Al–Ni возникают в результате образования мартенситных кри-
сталлов путем их формирования, которое происходит следующим 

образом. Сначала при охлаждении появляются отдельные мартен-
ситные пластинки, разделенные промежутками исходной фазы. При 

дальнейшем понижении температуры эти промежутки превращают-
ся (возникают новые пластины) и в результате образуются мартен-
ситный кристалл со ступенчатыми границами [42]. Однако и такие 

МФГ могут сохранять высокую подвижность. Например, в деформи-
рованных кристаллах латуни (Cu–42 мас.% Zn) при изменении тем-
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пературы в интервале 160–320С наблюдали в электронном микро-
скопе перемещение ступенчатой МФГ между - и -фазами [97]. Вы-
сота ступенек на МФГ составляла 2–10 нм. Ступенька перемещалась 

как вдоль границы, так и перпендикулярно к ней. 
 На основании обнаружения ступенек на МФГ «мартенсит–исход-
ная фаза» в -латунях Cu–Zn–Al было сделано заключение о том, 

что эти ступеньки соответствуют нерегулярной дефектной структу-
ре в мартенситных пластинках с не эквивалентными и не парал-
лельными МФГ [98]. В таких образованиях только граница с нере-
гулярной структурой перемещается при увеличении пластинки, а 

прямая граница — остается неподвижной. Подобное строение МФГ 

имеет мартенсит, возникший при низкой температуре. Термоупру-
гий мартенсит в этих сплавах образуется с обычной для данного ти-
па МП морфологией, структурой МФГ и поведением при изменении 

температуры или уровня напряжений. 
 Ступенчатое строение МФГ может также свидетельствовать о не-
точном соответствии между кристаллическими структурами мар-
тенситной и исходной фаз вдоль габитусной плоскости в макро- и 

микроскопическом масштабе. Поскольку возникающие при термо-
упругом МП напряжения меньше предела упругости исходной фа-
зы, дислокации в этой фазе не образуются, однако могут появлять-
ся в мартенсите, то есть, в процессе образования мартенситной фа-
зы превышается ее предел упругости. 
 Возникновение дислокаций на МФГ свидетельствует о частичном 

или полном нарушении сопряженности (когерентности) на границе 

двух фаз. При частичной когерентности МФГ разбивается на коге-
рентные участки определенной протяженности, разделенные дис-
локациями. Однако и такие МФГ могут также сохранять высокую 

подвижность при изменении температуры или уровня приложен-
ных напряжений. Системы дислокаций на МФГ были обнаружены 

при электронно-микроскопических исследованиях МП в сплавах на 

основе Cu [43, 99–101]. Например, в сплаве Cu–25 мас.% Sn мар-
тенситный кристалл состоит из пластинок, которые на МФГ окан-
чиваются системой параллельных дислокаций [43]. Подобная сис-
тема дислокаций может быть также следствием релаксации на-
пряжений, возникающих в процессе превращения. Расстояние ме-
жду дислокациями на не когерентных МФГ между - и -фазами в 

сплаве Cu–42 мас.% Zn составляло 9–100 нм [101]. Они являются 

дислокациями несоответствия между почти параллельными плос-
костями (111) и (110) (угол между этими плоскостями 2). Как 

показали расчеты, одна лишняя плоскость {110} появляется через 

каждые 42 плоскости {111}. 
 На ровной МФГ мартенситного кристалла 2Н-фазы, возникшего в 

тонкой фольге монокристалла сплава Cu–6,4 ат.% Zn–23,5 ат.% Al, 
обнаружили выходы дислокационных линий [102]. Среднее рас-
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стояние между дислокациями на МФГ составляло 18020 нм и за 

счет таких дислокаций можно на 18% уменьшить величину искаже-
ний между двумя кристаллическими структурами. Для аккомода-
ции вдоль направления [110 ] дислокации располагаются на рас-
стояниях 2–22 нм одна от другой. Вектор Бюргерса каждой дислока-
ции на МФГ составляет примерно 0,4 нм, то есть близок параметру 

решетки с 2H-структурой (c0,429 нм). 
 Системы дислокаций на МФГ обнаружены и в других сплавах. В 

сплаве Cu–37,65 мас.% Zn при электронно-микроскопических ис-
следованиях состояния 3R- и 9R-мартенситных фаз на МФГ наблю-
дали близко расположенные дислокации [103]. Прямые дислокации 

на межфазной границе оказались параллельными пересечению 

плоскостей, в которых расположены двойники, с МФГ. Расстояние 

между дислокациями и между двойниками в мартенситной фазе 

было одинаковым и равнялось 25 нм. При обратном МП в результате 

движения МФГ в противоположном направлении по отношению к 

прямому переходу в исходной фазе возникают дислокации, распо-
ложенные вдоль двух 111 направлений. Дислокации одной из 

этих групп и дислокации на МФГ параллельны. Похожие дислока-
ции наблюдали на МФГ мартенситных кристаллов и в сплавах Cu–
Zn–Al [104]. Вектор Бюргерса таких дислокаций близок к [100]9R. 
 В случае термоупругого 1-мартенситного превращения в 

тонких пленках сплавов Cu–Al–Ni рост кристаллов мартенсита 

может происходить путем перемещения их боковых граней [57]. 

Вдоль границ кристаллов никаких дефектов не наблюдали. Однако 

впереди кристалла, на некотором удалении от него, обнаружили 

плоские скопления дислокаций, образовавшихся, по-видимому, за 

счет напряжений, возникающих при МП. 
 Несмотря на то, что МП в сплавах Cu–Sn протекает с большим 

гистерезисом и на межфазных границах могут возникать системы 

дислокаций, эти границы все же сохраняют высокую подвижность 

при изменении температуры или величины напряжений. Однако в 

окружающих мартенситный кристалл участках исходной фазы по-
являются значительные искажения, о чем свидетельствует форма и 

размер Лауэ-пятен на лауэграммах, полученных на разном удале-
нии от МФГ [56]. В близлежащих к МФГ областях наблюдается 

наибольшее размытие рефлексов, а при удалении от границы (в ис-
ходную или мартенситную фазу) размер пятен уменьшается в связи 

с понижением величины искажений. 
 Состояние границ и сопряжение на МФГ, образующихся при МП, 
в ряде случаев выяснили методом электронной микроскопии высо-
кого разрешения (прямое разрешение решетки). На сплаве Ti–50% 

Ni в случае образования тонкого мартенситного кристалла наблюда-
ли непрерывный (прямой) переход плоскостей исходной фазы в 

плоскости мартенсита через МФГ (габитус) и затем опять в плоскости 
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исходной фазы (через вторую МФГ) [105]. Перед мартенситным кри-
сталлом не возникало значительных деформаций, о чем свидетельст-
вовало состояние (непрерывность) атомных плоскостей исходной фа-
зы перед кристаллом мартенсита. Поэтому не было причин для оста-
новки роста пластины в процессе охлаждения. Однако когерентность 

(сопряженность) на МФГ сохраняется только вблизи вершины кри-
сталла, а на некотором удалении от нее для аккомодации возникаю-
щего в процессе роста несоответствия между кристаллическими 

структурами исходной и мартенситной фаз (обусловленного, по сути, 
различием в межплоскостных расстояниях стыкующихся на грани-
це плоскостей обеих фаз) все же образуются так называемые меж-
фазные дислокации. 
 При исследовании методами электронной микроскопии высокого 

разрешения структуры МФГ мартенситных кристаллов, образо-
вавшихся в монокристалле сплава Cu–Zn–Al, установили, что каж-
дая плоскость (011 ) переходит без искажений в плоскость 

(00 18)18R, однако поворачивается при этом на угол 4 [106]. Без по-
ворота плоскость (110 ) переходит в (12 10)18R, а (101) в (128 )18R. 

Эти результаты позволили сделать заключение о том, что плоскости 

габитуса мартенситных кристаллов в этом сплаве являются совер-
шенными когерентными границами, несмотря на наличие дефектов 

в мартенсите. Таким образом, не подтвердились результаты работы 

[104] о наличии дислокаций несоответствия на выходах дефектов 

упаковки на МФГ. Однако для получения неискаженной габитус-
ной плоскости необходимо возникновение дефектов упаковки гек-
сагонального типа. Вывод работы [106] о когерентности межфазной 

границы, по-видимому, не является правильным, поскольку в ра-
боте исследовали очень небольшие участки границы (это особен-
ность метода электронной микроскопии высокого разрешения), а 

вся граница, а только ее нужно характеризовать как когерентную 

или не когерентную, может состоять из небольших когерентных 

участков, разделенных, например, дислокациями несоответствия. 

Такие участки, по-видимому, и наблюдали в [106]. Для когерентно-
сти (полной сопряженности на границе двух фаз) необходимо, что-
бы межплоскостные расстояния соответствующих плоскостей в ис-
ходной и мартенситной фазе были равны. Однако подобрать две та-
кие плоскости в этих фазах практически невозможно. 

 На МФГ между ГЦК -фазой (ориентировка [011 ]) и ОЦК -
фазой (ориентировка [001]) в сплавах Fe–Ni также обнаружили 

дислокации несоответствия, расположенные на расстояниях 2,6 нм 

друг от друга [107]. Ориентировка МФГ изменялась по длине кри-
сталла, а близлежащие к МФГ участки содержали соответствую-
щие плоскости, не параллельные в обеих фазах. На таких участках 

появлялись регулярные дислокации с расстояниями между ними 

3,5 нм и вектором Бюргерса b1/3 [111 ]. В случае параллельности 
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плотноупакованных плоскостей в обеих фазах и принадлежности 

МФГ этим плоскостям на межфазных границах возникает регуляр-
ное множество дислокаций несоответствия с вектором Бюргерса 

1/2 [101] (1/2 [111]), расстояние между которыми 2,2 нм. Такие 

дислокации расположены в плоскости габитуса, а их векторы Бюр-
герса наклонены к линии дислокации. Для аккомодации несоответ-
ствия между двумя фазами необходимы дислокации с краевой ком-
понентой и вектором Бюргерса 1/4 112. Определенное с помо-
щью расчетов расстояние между дислокациями оказалось равным 

2,4 нм, что близко к экспериментальному значению. В случае со-
стыковки двух фаз на межфазных границах, не параллельных 

плотноупакованным плоскостям в двух фазах, их сопряжение про-
исходит за счет регулярного множества дислокаций, подобного то-
му, которое образует наклонную границу. В таком множестве век-
тор Бюргерса дислокаций b1/3 [111 ] перпендикулярен плоско-
сти МФГ, а измеренное расстояние между ними совпадает с вычис-
ленным при использовании соотношения Франка db/. При зна-
чениях b1/3 [111 ]0,208 нм и 3,5 расчетное расстояние меж-
ду дислокациями равно 3,4 нм. 
 При деформации по мартенситному механизму существенную 

роль играют межмартенситные границы, то есть границы между 

мартенситными кристаллами, их структура, состояние и подвиж-
ность. В случае нагружения в мартенситной фазе деформация может 

происходить посредством роста одного варианта мартенсита за счет 

другого (переориентацией мартенсита), переходом одной мартенсит-
ной фазы во вторую при охлаждении под нагрузкой или под влияни-
ем внешних напряжений и передвойникованием (макроскопических 

двойников) в мартенситной фазе при температурах ниже Мк. 
 В сплаве Cu–14,6 ат.% Zn–16,1 ат.% Al при охлаждении образу-
ется мартенситная фаза типа M18R со структурными дефектами, со-
ответствующими 2H-упаковке [108]. При исследовании методом 

электронной микроскопии высокого разрешения структуры меж-
мартенситных границ были обнаружены два типа таких границ с 

разной подвижностью. В случае состыковок мартенситных пластин 

по типу, обозначенному как АC, границы с ориентировкой (128)18R 

на атомном уровне совершенно прямые и хорошо сопряжены даже в 

участках со структурными дефектами, а в участках ступенчатого 

строения их сегментов с ориентировкой (128 )18R отклонены от ли-
нейности. По обе стороны от границы может наблюдаться несоответ-
ствие в порядке упаковки плоскостей как в бездефектной области, 
так и в области с дефектами. Такое строение МФГ ограничивает их 

подвижность. В случае состыковок мартенситных пластин по типу, 
обозначенному как AD, прямая в среднем граница между мартен-
ситными пластинами с ориентировкой (1 0 10)18R в микроскопиче-
ском масштабе состоит из коротких прямых и изогнутых участков. 
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 При изменении температуры и напряженного состояния можно 

наблюдать переориентацию мартенситных кристаллов методами 

световой и электронной микроскопии [68, 82]. Хотя в этих сплавах 

(Cu–Al–Ni) границы между мартенситными вариантами и сами пе-
реориентированные области имеют сложную структуру, границы 

сохраняют такую же высокую подвижность, как и границы между 

исходной (ОЦК, 1) и мартенситной (орторомбическая структура, ) 
фазами. При обратном МП исходная структура и состояние высоко-
температурной фазы полностью восстанавливаются. 
 Несмотря на высокую подвижность, МФГ в сплавах с термоупру-
гим мартенситом являются достаточно несовершенными: они часто 

являются изогнутыми, зубчатыми, содержат в ряде случаев дисло-
кации. О несовершенстве МФГ свидетельствуют также результаты 

изучения ориентации границ между исходной и мартенситной фа-
зами. Проведенные на больших мартенситных кристаллах (до 7 мм 

в длину) и с высокой точностью 0,5–1 экспериментальные иссле-
дования на сплавах Cu–Al–Ni позволило обнаружить большой раз-
брос ориентировок габитуса, достигающий 2–4, что намного пре-
вышает экспериментальную ошибку [40, 94, 109]. На основании 

этих результатов был сделан вывод о том, что такой большой раз-
брос ориентировок является реальным и обусловлен искажениями, 
возникающими в исходной и мартенситной фазах при росте мар-
тенситных кристаллов и несовершенством самих МФГ. О несовер-
шенстве МФГ свидетельствуют также результаты рентгенографи-
ческих, методом Лауэ, исследований состояния обеих фаз вблизи 

межфазных границ [56]. Как показали микроструктурные наблю-
дения, при увеличении размеров кристаллов мартенсита происхо-
дит искривление их границ, сопровождающееся изменением их 

структуры и состояния фаз вблизи границы [68, 69]. 
 При исследовании МП в тонких пленках непосредственно в элек-
тронном микроскопе обнаружено, что уже на самых ранних стади-
ях превращения образуется мартенситный кристалл (в виде тонкой 

пластины) с полосчатостью, обусловленной дефектами упаковки, и 

ровными границами. Эти наблюдения позволили сделать заключе-
ние о том, что образование дефектов в мартенсите обусловлено са-
мим механизмом превращения. Ступенчатость на границах появ-
ляется на более поздних стадиях превращения, при объединении 

нескольких тонких пластин в один макрокристалл по механизму, 
описанному в [42]. Только в том случае, когда мартенситная пла-
стина состоит из 4–6 плотноупакованных плоскостей, она не со-
держит дефектов (упаковки). Эти результаты были установлены 

при исследовании структуры, состояния МФГ и строения мартен-
ситных пластин в сплаве Со–32 мас.% Ni методом электронной 

микроскопии высокого разрешения [110]. При таких размерах гра-
ница между исходной и мартенситной фазами, расположенная в 
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плоскости {111} ({0001}), является полностью когерентной (со-
вершенной). 

ДЕФОРМАЦИЯ ПО МАРТЕНСИТНОМУ МЕХАНИЗМУ И 

ПЛАСТИЧЕСКАЯ ДЕФОРМАЦИЯ, ИХ ПОДОБИЕ И РАЗЛИЧИЕ 

Результаты длительных исследований механизма МП, структурно-
го состояния мартенситной фазы, проведенные различными мето-
дами (световой и электронной микроскопии, рентгеновской ди-
фракции, резистометрии, механических испытаний), свидетельст-
вуют о том, что это превращение можно представить как опреде-
ленный деформационный процесс. Действительно, мартенситное 

превращение сопровождается изменением макроразмеров образца, 
появлением макрорельефа на поверхности, изменением тонкой 

структуры (субструктуры) как мартенситной (кристаллов мартен-
сита), так и еще не превратившейся исходной фазы. В процессе пре-
вращения возникает достаточно высокий уровень напряжений и 

может происходить их релаксация, что приводит к дополнительно-
му изменению количества образующейся фазы (например, при изо-
термическом МП), ее состояния и субструктуры. Эти напряжения 

могут вызывать переориентацию кристаллов мартенсита, возник-
ших первыми, и изменение их тонкой структуры. В процессе пре-
вращения изменяется также структура и состояние межфазных 

границ. Хорошо также известна температурная зависимость МП: 
мартенситная фаза возникает только ниже некоторой определенной 

температуры, называемой температурой равновесия двух фаз, Т0; 
выше этой температуры образование мартенсита не происходит; 
количество мартенситной фазы зависит от температуры охлажде-
ния или величины приложенных (ниже Т0) напряжений, увеличи-
ваясь с понижением температуры или уровня напряжений; при по-
вышении температуры выше Т0 (выше Ан) начинается обратное МП, 
количество мартенситной фазы уменьшается, исходной фазы — 

растет. В результате цикла «прямого–обратного»-превращения в 

существовавшей до превращения фазе в ряде случаев (может быть, 
кроме МП в сплавах Cu–Al–Ni) значительно, на несколько поряд-
ков (например, в сплавах на основе Fe), повышается плотность дис-
локаций или других дефектов (двойников, вакансий и др.), то есть 

происходит явление, известное под названием «фазовый наклеп». 

 Таким образом, между деформацией по мартенситному механиз-
му и пластической деформацией наблюдается большое подобие. В 

обоих случаях происходит изменение макроскопических размеров 

превращающихся или деформируемых образцов, изменение мик-
роструктуры, наблюдается зависимость этих изменений от количе-
ства образующегося мартенсита (в случае МП), величины прило-
женной нагрузки (при МП и пластической деформации), темпера-
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туры (например, при понижении температуры механизм пластиче-
ской деформации может изменяться от деформации скольжением к 

деформации двойникованием, а при МП увеличивается количество 

мартенситной фазы, изменяется ее субструктура в результате, на-
пример, переориентации, возможен переход одной мартенситной 

фазы в другую), наблюдается ориентационная зависимость этих 

процессов, как при пластической деформации, так и при МП. 
 В ряде материалов с исходной ГЦК-структурой и низкой энерги-
ей дефектов упаковки (например, в сплавах Co–Ni) при изменении 

величины приложенных напряжений и температуры происходит 

смена механизма деформации от пластической (образование дефек-
тов упаковки и дислокаций) к деформации по мартенситному меха-
низму [111]. Это обусловлено тем, что в материалах с исходной 

ГЦК-структурой пластическая деформация осуществляется за счет 

скольжения частичных дислокаций, возникших при расщеплении 

полных, и образования дефектов упаковки. Скольжение в этом слу-
чае происходит в плотноупакованных плоскостях типа {111} в на-
правлении 112. Однако при понижении температуры уменьшает-
ся энергия дефектов упаковки и ниже температуры равновесия 

двух фаз Т0 может протекать МП, которое, если оно возможно, про-
исходит таким образом, что включает сдвиг по системе {111} 112, 

в результате которого ГЦК-структура перестраивается в гексаго-
нальную плотноупакованную структуру с достаточно высокой 

плотностью дефектов упаковки. Таким образом, в ГЦК-сплавах с 

низкой энергией дефектов упаковки при определенной температуре 

происходит переход от обычного механизма пластической дефор-
мации к деформации по мартенситному механизму (изменениям, 
обусловленным МП), что свидетельствует о достаточно большом по-
добии этих двух механизмов деформации. 
 Однако между этими двумя видами деформации существуют и 

принципиальные различия. Пластическая деформация — необра-
тимый процесс. Произошедшие в процессе нагружения изменения 

размеров и дефектной структуры сохраняются после снятия на-
пряжений. Для восстановления бездефектного (или мало дефектно-
го) состояния необходим высокотемпературный нагрев и протека-
ние процессов рекристаллизации, что в большинстве случаев со-
провождается значительными изменениями величины зерен, то 

есть происходит существенное изменение состояния материала по 

сравнению с исходным. При деформации по мартенситному меха-
низму (при обратимых МП) после снятия напряжений, вызвавших 

МП, в большинстве случаев необходим лишь небольшой нагрев для 

протекания обратного превращения (выше Ак) и восстановления 

исходного (до превращения) состояния. В случае термоупругого МП 

в результате обратного перехода происходит практически полное 

восстановление размеров и исходного состояния высокотемпера-
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турной фазы. Это связано с тем, что возникающие при прямом МП 

дефекты в мартенситной фазе (в основном, это тонкие двойники и 

дефекты упаковки) являются полностью обратимыми в том смысле, 
что они включены в механизм перестройки и имеют такие кристал-
лографические характеристики, которые обеспечивают их исчезно-
вение (а не наследование) при обратной перестройке в кристалличе-
скую структуру исходной фазы. Об этом более подробно будет ска-
зано в следующем разделе. 
 Полное восстановление исходного состояния происходит не всегда 

даже в случае обратимого МП. В сплавах на основе железа и в ряде 

других сплавов (в которых протекает не термоупругое МП) после об-
ратного превращения плотность дефектов (дислокаций) в -фазе мо-
жет повыситься на один–два порядка по сравнению с состоянием, 
существовавшим до превращения. Рост плотности дислокаций в 

сплавах на основе железа обусловлен как наследованием дефектной 

структуры при обратном переходе из мартенситной фазы в исход-
ную, так и особенностями механизма прямого–обратного-превраще-
ния в этих сплавах, в результате которого происходит образование 

новых (дополнительных) дефектов. Для восстановления низкоде-
фектного состояния, существовавшего до превращения, необходим 

нагрев до достаточно высоких температур, при которых возможны 

уже диффузионные процессы, например рекристаллизация. 

ЭФФЕКТ ПАМЯТИ ФОРМЫ, СВЕРХУПРУГОСТЬ,  
СВЕРХПЛАСТИЧНОСТЬ — ЯВЛЕНИЯ И СВОЙСТВА,  
ОБУСЛОВЛЕННЫЕ ДЕФОРМАЦИЕЙ ПО МАРТЕНСИТНОМУ  

МЕХАНИЗМУ 

Эффект памяти формы (ЭПФ), сверхупругость (СУ), сверхпластич-
ность (СП) и некоторые другие явления и свойства (двухпутевой или 

двухсторонний ЭПФ, высокое демпфирование, резиноподобное пове-
дение), обусловленные мартенситным превращением, наблюдаются 

во многих сплавах и чистых металлах. Единственным условием их 

проявления является обратимость МП. Однако степень восстановле-
ния исходного состояния после снятия напряжений и нагрева выше 

Ак в разных материалах может существенно отличаться. В материа-
лах, в которых протекает термоупругое МП, всегда происходит пол-
ное восстановление исходной формы. Во всех остальных случаях на-
блюдается частичное восстановление формы. Рассмотрим, в чем за-
ключаются эти явления и свойства, какими причинами они вызва-
ны, выполнение каких условий необходимо для проявления того или 

иного явления или свойства и каким причинами обуславливается 

степень восстановления исходной формы (размеров) и состояния. 
 Эффект памяти формы заключается в следующем. При нагру-
жении в интервале температур МП, но всегда ниже Т0, и при на-
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пряжениях, не превышающих предел текучести исходной фазы для 

предотвращения ее пластической деформации, происходит МП и 

деформация по мартенситному механизму за счет направленного 

образования мартенситных кристаллов. Возникающие кристаллы 

ориентированы закономерным образом относительно направления 

приложения напряжений, их макроскопические сдвиги складыва-
ются, что и приводит к изменению макроскопических размеров на-
гружаемого образца. При снятии нагрузки и нагреве выше Ак про-
исходит обратное мартенситное превращение и, поскольку при этом 

атомы перемещаются в обратном относительно их перемещений 

при прямом переходе направлении (и межфазная граница также 

перемещается в обратном по отношению к прямому превращению 

направлении — в сторону мартенситной фазы), исходная форма 

(размеры) и состояние, существовавшие до превращения, восста-
навливаются. Степень восстановления определяется многими при-
чинами. В сплавах, в которых происходит термоупругое МП, вос-
становление формы полное, хотя имеются и исключения. В мате-
риалах с нетермоупругим превращением (и чаще всего с большим 

гистерезисом) восстановление формы частичное. Причины этого 

будут рассмотрены немного позже. За меру восстановления обычно 

выбирают следующую величину: в п
( ) 100%,К      где п — пол-

ная деформация, обусловленная МП под влиянием приложенных 

напряжений, впост — деформация, восстанавливаемая при на-
греве выше Ак, ост — необратимая часть деформации, сохраняю-
щаяся после нагрева выше Ак. 
 К материалам, в которых происходит полное восстановление ис-
ходной формы при нагреве, относятся сплавы на основе меди, леги-
рованные некоторыми элементами (Cu–Al–(Ni, Mn, Co, Fe), Cu–Zn–
Al, Cu–Sn), сплавы Ti–Ni и Ti–Ni–(Cr, Al, Fe, Cu) и некоторые дру-
гие (Au–Cd, In–Tl). Неполное (частичное) восстановление происхо-
дит в сплавах на основе железа (Fe–Ni, Fe–Mn–(Si, Cr, Ni), Fe–Ni–
Cr), в Co–Ni и в ряде других сплавов (в которых возможно обрати-
мое МП). Величина полностью обратимой деформации, обуслов-
ленной МП под влиянием приложенной нагрузки, может состав-
лять 8–10%, а в некоторых сплавах, например Cu–Al, за счет всех 

возможных видов деформации, связанных с МП — до 28% [112]. На 

рис. 8 приведены зависимости деформации (прогиба, полученного 

методом трехточечного изгиба при охлаждении под нагрузкой, не 

превышающей предела упругости, и нагреве без нагрузки выше Ак) 
от температуры для сплавов Cu–Al–Mn, Ti–Ni, Cu–Sn и Fe–Ni [95]. 

Эти сплавы различаются величиной гистерезиса и температурными 

интервалами «прямого–обратного» превращения, морфологией и 

тонкой структурой кристаллов мартенсита. Как видно из рис. 8, в 

сплавах Cu–Al–Mn и Ti–Ni, в которых протекает термоупругое МП, 
при нагреве происходит полное восстановление исходной формы в 
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узком интервале температур, а в сплавах Fe–Ni — лишь частичное. 
В сплавах Cu–Sn, в которых МП протекает с гистерезисом до 100–
150С, полное восстановление наблюдается лишь при сохранении 

упругой энергии, возникшей при прямом превращении, что воз-
можно при высокой скорости нагрева для уменьшения процессов 

релаксации напряжений [100, 113]. 
 Необходимо отметить, что обратимое движение межфазных гра-
ниц под влиянием внешних напряжений впервые обнаружили еще 

в 1951 г. на сплавах Au–Cd [5], а затем и в Cu–Al–Ni [40, 66]. В этих 

работах установили, что мартенситные кристаллы при приложении 

нагрузки увеличивают свои размеры, а при ее уменьшении исчеза-
ют. Монокристальный (прямоугольного сечения) образец Au–Cd, в 

котором МП под влиянием приложенных напряжений происходило 

путем перемещения одной межфазной границы и возникал мартен-
ситный монокристалл, при образовании мартенсита изгибался на 

некоторый угол, а при уменьшении напряжений и исчезновении 

мартенсита в результате обратного движения межфазной границы 

выпрямлялся. В сплавах Cu–Al–Ni при полном снятии напряжений 

оставались некоторые мартенситные кристаллы (поскольку нагру-
жение производили при температуре ниже Ак) и для их исчезнове-
ния требовался дополнительный подогрев [66]. Под влиянием 

внешней нагрузки происходит ориентированный рост мартенсит-
ных кристаллов, благоприятно расположенных относительно на-
правления действующих напряжений. 
 Переориентация мартенситных кристаллов под влиянием внут-
ренних и внешних напряжений, наблюдавшаяся на сплавах Cu–
Al–Ni и Cu–Al–Mn, также может обуславливать накопление обра-
тимой деформации [72–74]. 
 В сплавах Cu–Al–Ni и Ti–Ni мартенситное превращение протека-
ет в упорядоченной исходной фазе, из которой образуется также 

упорядоченная мартенситная фаза, и при нагреве происходит пол-
ное восстановление исходной формы [114, 115]. Аналогичным обра-

 

Рис. 8. Графики зависимости прогиба  от температуры для сплавов Cu–
Al–Mn, Ti–Ni, Cu–Sn, Fe–Ni [95]. 
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зом ведут себя при нагреве и другие сплавы, например, Cu–Zn и 

Fe3Pt, в которых происходит термоупругое МП, а исходная и мар-
тенситная фазы упорядочены [116]. В этих материалах ОЦК-
решетка (если не учитывать упорядочение) исходной фазы при МП 

перестраивается в решетку мартенситной фазы с более низкой сим-
метрией (орторомбическую, моноклинную). Однако необходимо 

отметить, что во всех этих сплавах образуются мартенситные кри-
сталлы с тонкими двойниками иили дефектами упаковки. 

 Состояние матрицы оказывает существенное влияние на пара-
метры (гистерезис, интервалы и характеристические температуры) 
как прямого, так и обратного мартенситного превращения. Боль-
шинство материалов, в которых происходит МП, распадающиеся, 
особенно сплавы на основе меди. В этих сплавах уже в процессе за-
калки происходит образование частиц другой фазы и, соответствен-
но, изменение состава и температур превращения. Дополнительная 

термообработка (старение) усиливает процессы распада и приводит 

к значительным изменениям параметров МП. Так, например, в 

сплавах Cu–Sn в результате выдержки при температурах 150–300С 

и происходящего при этих температурах старения, в результате ко-
торого выделяются частицы -фазы, существенно уменьшается ве-
личина гистерезиса, повышаются температуры прямого–обратного-
переходов, растет прочность. Повышение прочности значительно 

понижает скорость релаксационных процессов и обуславливает уве-
личение степени восстановления в этих сплавах до 100% [100]. 
 В сплавах Ti–Ni (47–53 ат.% Ni) при приложении нагрузки в ин-
тервале температур мартенситного превращения также происходит 

полностью обратимое изменение формы и размеров образца. Любая 

обработка (предварительная деформация, термомеханическая, 
термоциклирование и др.), обуславливающая ряд структурных из-
менений и изменение состояния исходной фазы, оказывает сущест-
венное влияние как на характеристики МП (положение мартенсит-
ных точек, интервалы переходов, гистерезис), так и на величину 

обратимой деформации [117–120]. Например, полное восстановле-
ние исходной формы для сплава Ti–Ni с Мн57С наблюдали после 

деформации на 5% при 300С и после деформации на 4–10% при 

20С [121]. Выдержка в интервале температур 450–650С приводит 

к образованию в сплавах Ti–Ni длиннопериодной ГЦК -фазы с па-
раметром решетки а1,58 нм [122, 123]. Пластины -фазы оказы-
вают существенное влияние на последующее МП под нагрузкой и, 
следовательно, на ЭПФ и степень восстановления исходной формы 

при последующем нагреве. 
 ЭПФ был обнаружен, естественно, и в сплавах, в которых МП 

протекает с большим гистерезисом, например, в сплавах на основе 

железа, кобальта и др. Однако в этих сплавах исходная форма при 

нагреве восстанавливается лишь частично. Такое неполное восста-
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новление обнаружили в сплавах Fe–Ni [124, 125], Fe–Mn [125], Co–
Ni [125, 126], нержавеющей стали 1X18H10T [127]. В этих мате-
риалах при прямом превращении происходит перестройка из ГЦК-
структуры в ОЦК (Fe–Ni, Fe–Mn) или гексагональную (Co–Ni, 
1X18H10T), а в мартенситной фазе в результате неоднородного 

сдвига образуются дислокации, двойники и дефекты упаковки. 
 В сплавах Fe–Mn и легированных различными элементами (Si, Cr, 

Ni, Co) в зависимости от концентрации Mn может происходить не-
сколько видов мартенситных переходов: , и  

[29–31]. При всех этих превращениях возможно накопление обрати-
мой деформации, обусловленной МП под влиянием приложенных 

напряжений. Различие между ними состоит в степени восстановле-
ния исходной формы при снятии напряжений и нагреве. Восстанов-
ление формы при -переходе, как и в сплавах Fe–Ni, всегда час-
тичное и составляет 10–20%. В легированных сплавах Fe–Mn при 

определенных условиях нагружения (температуре и величине пред-
варительной деформации), термообработки, величины зерна исход-
ной фазы, количества существовавшего до приложения нагрузки 

мартенсита (возникшего при охлаждении), направления приложе-
ния напряжений (в случае монокристальных образцов) возможно 

восстановление формы 95–100%. Однако такая степень восстанов-
ления наблюдается только за счет -превращения, то есть при об-
разовании пластин -фазы при охлаждении под нагрузкой. 
 Существенное влияние на величину обратимой (восстанавливае-
мой) деформации оказывает и кристаллографическое направление 

приложения нагрузки. Например, при растяжении вдоль направ-
ления 414 восстановление формы в сплаве Fe–26,8 Mn–2,8 Si 
(мас.%) составляет 100%, а при нагружении вдоль 001 — всего 

20% [128]. Авторы связывают такую зависимость с тем, что при 

приложении напряжений вдоль направления 001 происходит 

множественное скольжение и возникает несколько ориентаций -
пластин по плоскостям {111}. Для наблюдения полного восстанов-
ления исходной формы необходимо, чтобы при образовании пла-
стин -фазы происходило движение только одного типа частичных 

дислокаций Шокли. Для этого деформация должна происходить в 

определенной температурной области, зависящей от концентрации 

Mn и Si и определяющей стабильность -фазы. 
 В поликристаллических образцах легированных сплавов Fe–Mn 

восстановление исходной формы возможно только при небольших 

(до 2%) предварительных деформациях. Рост величины деформа-
ции приводит к множественному скольжению и резкому уменьше-
нию степени восстановления. Например, в Fe–25 Mn–4 Si–2 Ni–1 Cr 

рост предварительной деформации от 1 до 5% приводит к уменьше-
нию степени возврата от 95 до 65%, соответственно [129]. 
 Сверхупругость (употребляются также термины: «псевдоупру-
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гость», сверхупругая деформация) обусловлена образованием пред-
почтительных вариантов мартенсита под влиянием приложенных 

напряжений выше Ак (температура конца обратного МП, проте-
кающего без приложения напряжений) и их исчезновением при 

снятии нагрузки, то есть наблюдается в области температур, где 

обычно мартенситная фаза, возникающая при охлаждении, неста-
бильна. Для проявления этого эффекта необходимо, чтобы напря-
жения всегда прикладывались на несколько градусов выше темпе-
ратуры конца обратного перехода, превращение было кристалло-
графически обратимо и «прямой–обратный»-переходы протекали с 

небольшим гистерезисом. В связи с этим, сверхупругость наблюда-
ется только в тех сплавах, в которых при охлаждении происходит 

термоупругое МП и величина гистерезиса небольшая (несколько 

десятков градусов). Такими сплавами являются: Cu–Zn, Cu–Zn–X, 
Cu–Al–Ni(Мn), Au–Cd, Ag–Cd, Ni–Ti, In–Tl и некоторые другие. 
Сверхупругое поведение может быть обусловлено не только перехо-
дами под влиянием приложенных напряжений «исходная фаза 

мартенсит» и обратным превращением при снятии нагрузки, но и 

межмартенситными переходами М1М2М3 при приложении 

напряжений в области температур Мн–Мк. 
 Величина сверхупругой деформации может достигать 10–12%. 
Рассмотрим несколько конкретных примеров. На рис. 9 приведен 

график зависимости удлинения от величины приложенных напря-
жений, полученный на монокристалле сплава Cu–14,1 мaс.% Al–
4,2 мaс.% Ni [130]. Первый участок на этом графике обусловлен 

обычной упругой деформацией. При увеличении напряжений (при 

температуре на несколько градусов выше Ак) наблюдается некото-
рое плато (похожее на плато, обусловленное легким скольжением 

на зависимостях «деформация–напряжения» для монокристал-

 

Рис. 9. График зависимости «удлинение–напряжение» при 11

-превра-

щении в сплаве Cu–14,1 мас.% Al–4,2 мас.% Ni [130]. 
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лов), вызванное образованием, как показали микроструктурные 

исследования, одинаково ориентированных пластин 1-фазы (один 

вариант). Конец плато соответствует завершению образования мар-
тенситной фазы. Дальнейшее повышение уровня напряжений вы-
зывает упругую деформацию мартенситной фазы. При уменьшении 

величины напряжений происходит обратное мартенситное превра-
щение (поскольку нагружение осуществлялось при температуре 

выше Ак, где обычно, без напряжений, мартенситная фаза неста-
бильна); полное снятие нагрузки приводит к восстановлению ис-
ходного состояния. Необходимо отметить, что приложение напря-
жений в интервале температур Ан–Ак обуславливает как сверхупру-
гость, так и эффект памяти формы. 
 В случае нескольких мартенситных (межмартенситных) перехо-
дов зависимости «удлинение–напряжение» имеют более сложный 

     
а      б 

 
в 

Рис. 10. Графики зависимости «удлинение–напряжение» в сплаве Cu–28,2 

ат.% Al–4,2 ат.% Ni (ориентировка [001]1
) при межмартенситных переходах 

[131]: а)  (при 273 К); б) (при 354 К); 
в)  (при 444,5 К). 
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вид. В качестве примера на рис. 10 приведены такие зависимости 

для сплава Cu–28,2 aт.% Al–4,2 aт.% Ni, в котором при охлаждении 

или под влиянием нагрузки возможно образование мартенситных 

фаз 1, 1, 1 и межмартенситные переходы между ними [131]. Как 

видно из этого рисунка, образование каждой фазы (под влиянием 

напряжений, приложенных при заданной температуре) сопровож-
дается деформацией (удлинением), за которой следует участок уп-
ругой деформации образовавшейся фазы и затем течение (плато) за 

счет возникновения другой мартенситной фазы. При снятии напря-
жений происходит обратный переход и восстановление исходного ( 
или 1) фазового состояния. В зависимости от температуры нагру-
жения можно выделить три типа различающихся между собой гра-
фиков, соответствующих определенным мартенситным (межмар-
тенситным) переходам под влиянием приложенных напряжений 

при постоянной температуре: 111 (а), 111 (б) и 

11 (в). При полном снятии напряжений в случае (а) восстанав-
ливается 1-фаза, а в случаях (б) и (в) — исходная 1-фаза. Суммар-
ная величина сверхупругой деформации в этом сплаве может дости-
гать 19%. 
 В сплавах Ti–Ni, Ti–Ni–Me (МеAl, Fe, Cu и др.) возможна свер-
хупругость как за счет перехода B2M, так и при протекании не-
скольких фазовых переходов, например, B2RM. Тот или иной 

вид сверхупругости зависит от температуры нагружения, опреде-
ляющей соответствующее фазовое превращение. На рис. 11 приве-
дены графики «напряжения–деформация» для сплава Ti–49,8 

ат.% Ni, отожженного при 673 К в течение 3,6 кс (отжиг необходим 

   
а     б 

Рис. 11. Графики зависимости «удлинение–напряжение» в сплаве Ti–49,8 

ат.% Ni для переходов: а) B2M; б) B2R [132]. 
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для получения R-фазы): (а) соответствует B2M-переходу, (б) — 

B2R-переходу [132]. Необходимо отметить, что гистерезис по на-
пряжению при сверхупругости, обусловленной B2M-переходом, 
достаточно большой, а при B2R-переходе практически отсутст-
вует. 
 Сверхпластичность заключается в повышенной пластичности, 
обусловленной течением материала за счет направленного образо-
вания мартенситной фазы под влиянием приложенных напряже-
ний в интервале МП. Сверхпластичность наблюдается во всех спла-
вах, в которых происходит МП. 
 Двухпутевой (двухсторонний, обратимый) ЭПФ (two-shape 

memory effect) состоит в следующем. За счет предварительной об-
работки (деформации, старения под нагрузкой и образования выде-
лений вдоль некоторых кристаллографических направлений, зада-
ваемых приложенной нагрузкой, или циклического МП при при-
ложенных напряжениях) создается некоторое распределение ста-
бильных дефектов (дислокаций, частиц) в определенных кристал-
лографических плоскостях и направлениях исходной фазы, вдоль 

которых при понижении температуры происходит направленное 

образование мартенситных кристаллов без приложения внешних 

напряжений и самопроизвольная деформация по мартенситному 

механизму, то есть накопление деформации при охлаждении и вос-
становление при нагреве выше Ак исходных (до превращения) раз-
меров образца, в котором происходит «прямое–обратное»-МП толь-
ко за счет изменения температуры. В сплавах с термоупругим МП 

такое накопление деформации и восстановление первоначальных 

(до превращения) размеров может происходить многократно без 

существенных изменений температур проявления этого эффекта. 
 Резиноподобное поведение (ферроупругость) обусловлено пере-
ходом одной мартенситной фазы в другую при приложении напря-
жений в интервале температур существования первой мартенсит-
ной фазы или наблюдается при переориентации (передвойникова-
нии) уже возникшего мартенсита под воздействием напряжений. 
 Высокое демпфирование при МП связано с повышенным рассея-
нием энергии при движении межфазных границ за счет трения и 

образования обратимых дефектов. 
 Причины полного восстановления исходной формы (факторы, 
влияющие на степень восстановления). Остановимся более подроб-
но на причинах разной степени восстановления исходной формы в 

различных сплавах при нагреве после мартенситного превращения, 
протекающего под влиянием приложенных напряжений. 
 Одно из первых объяснений разной степени восстановления бази-
руется на предположении о том, что необходимым условием для 

полного восстановления исходной формы является термоупругость 

мартенситного превращения [133]. Как показывает анализ имею-
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щихся экспериментальных результатов, это условие является необя-
зательным. Действительно, в ряде сплавов (Cu–Al–Mn, Ti–Ni, а так-
же в Cu–Sn при определенных условиях (быстром нагреве, отсутст-
вии релаксации напряжений, возникших при МП, в упрочненных 

выделениями -фазы состаренных образцах) МП протекает с не-
большим гистерезисом и восстановление формы полное. Однако из-
вестно, что в закаленных сплавах Cu–Sn МП не является термоупру-
гим, гистерезис превращения достигает 100С, а восстановление 

формы при нагреве при определенных условиях полное. С другой 

стороны, в сплаве Fe–31 мас.% Ni обнаружили термоупругое МП, 
протекающее с гистерезисом всего 65С [134]. Однако восстановле-
ние исходной формы в этом сплаве, как и в других сплавах Fe–Ni, 
частичное [119]. С другой стороны, почти полное восстановление ис-
ходной формы при нагреве наблюдали в состаренных сплавах Fe–Ni–
Ti(Co), в которых обычно МП протекает с большим гистерезисом, а 

обратное МП может происходить не путем движения МФГ в обрат-
ном (по отношению к прямому МП) направлении, а за счет образова-
ния в мартенсите участков исходной фазы и их последующего роста 

[17, 18]. Таким образом, требование термоупругости для проявления 

полного восстановления формы не является обязательным. 
 В ряде работ рассматривали другие предположения, выполнение 

которых для проявления полного восстановления является обяза-
тельным. К таковым относятся: упорядочение в исходной и мартен-
ситной фазах, гексагональный тип решетки мартенсита и двойнико-
вание как вид инвариантной (неоднородной) деформации в мартен-
ситной фазе [133]. Однако эти условия выполняются не во всех слу-
чаях (и не для всех сплавов) проявления полного восстановления ис-
ходной формы. Имеется ряд сплавов, в которых они не соблюдаются. 
Так, в сплавах CuSn неупорядоченная структура исходной фазы пе-
реходит при МП в неупорядоченную структуру образующейся фазы, 

и, тем не менее, восстановление исходной формы полное. Кроме того, 
в большинстве сплавов на основе Cu, в которых обычно наблюдается 

полное восстановление исходной формы, кристаллическая структу-
ра мартенситной фазы не является гексагональной. 
 Из анализа многочисленных случаев восстановления формы сле-
дует, что наиболее важным требованием (условием) является воз-
можность аннигиляции дефектов мартенситной фазы, возникших 

при прямом превращении и обусловленных механизмом МП, при 

нагреве, то есть полная кристаллографическая обратимость [95, 
111]. Таким образом, к виду тонкой структуры мартенситной фазы 

предъявляются определенные требования. Свойствами полной ан-
нигиляции при обратном МП обладают в ряде материалов тонкие 

двойники и дефекты упаковки, образовавшиеся при прямом МП. О 

большой подвижности дефектов, возникающих в высокотемпера-
турной фазе при ее образовании из мартенситной и восстановлении 
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исходного состояния, свидетельствуют результаты работ [56, 94], в 

которых было установлено, что в сплавах Cu–Al–Ni необходим пе-
регрев всего на несколько градусов выше Ак для того, чтобы разори-
ентировка появившейся при обратном превращении 1-фазы 

уменьшилась до начального состояния. На сплавах Cu–Al–Ni было 

также показано, что тонкие двойники в мартенситной фазе анниги-
лируют при обратном превращении в результате действия самого 

механизма превращения [133]. Двойникование в мартенсите (-
фазе) происходит по плоскостям {121} и {101}, а в исходной (1) 
фазе — по {121}1 [42, 57]. С помощью матрицы соответствия  
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можно показать, что плоскости {121}' переходят в плоскости 

{110}1
, а плоскости {101} — в {100}1

, то есть ни одна из плоскостей 

двойникования в мартенсите не становится плоскостью двойнико-
вания в исходной фазе и, таким образом, двойники в 1-фазе при об-
ратном превращении не возникают. 
 В случае образование мартенсита с дефектами упаковки (1-фаза 

в Cu–Al, Cu–Al–Ni, Cu–Zn–Al) также может происходить полное 

восстановление исходной формы. При таком механизме превраще-
ния в мартенсите возникают частичные дислокации, и не происхо-
дит обратимое скольжение полных дислокаций с выходом их на по-
верхность и образованием ступенек. Было предположено, что пла-
стинка мартенсита окружена петлями частичных дислокаций пре-
вращения, расположенных на каждой третьей базисной плоскости 

[135]. При обратном превращении петли стягиваются и полностью 

исчезают (аннигилируют). В случае же образования полных дисло-
каций в мартенсите часть из них может сохраняться при обратном 

превращении и переходить в исходную фазу, что приведет к необра-
тимой деформации и не полному восстановлению исходной формы 

и состояния матричной фазы. 
 Важная роль вида тонкой структуры мартенсита в степени вос-
становления исходной формы при нагреве была продемонстрирова-
на на примере сплавов Fe–Ni с содержанием 20–33 мас.% Ni [119]. 
В этих сплавах изменение концентрации никеля оказывает значи-
тельное влияние не только на положение интервалов МП, но и на 

морфологические особенности и тонкую структуру образующегося 

при охлаждении или под влиянием внешних напряжений мартен-
сита. При содержании 20 и 25 мас.% Ni мартенситная () фаза со-
стоит из вытянутых ячеек (фрагментов, лент) с высокой плотностью 

дислокаций. Тонкие двойники в мартенсите (при одновременном 

существовании дислокационной субструктуры) начинают появ-
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ляться только при концентрации более 25 мас.% Ni и при росте со-
держания Ni доля мартенсита с двойниками увеличивается. Одно-
временно изменяется морфология мартенсита от реечного (тонких 

пластин и их пачек) к широким пластинам, линзам и игольчатым 

кристаллам. Наибольшая плотность тонких двойников обнаружена 

в сплаве с 33 мас.% Ni. Однако и в этом сплаве двойники не зани-
мают всю область мартенситного кристалла: в участках вблизи гра-
ниц наблюдается высокая плотность дислокаций. Субструктура 

мартенситных кристаллов, образовавшихся под влиянием прило-
женных напряжений (ниже предела текучести), практически не 

изменяется по сравнению с мартенситом, возникшим при охлажде-
нии. Проведенные исследования показали, что при изменении вида 

тонкой структуры мартенсита от дислокационной к почти двойни-
ковой степень восстановления исходной формы в сплавах Fe–Ni 
(рис. 12) увеличивается в три раза [119]. Зависимости степени вос-
становления (К) и вероятности двойниковых дефектов () в мартен-
сите этих сплавов хорошо коррелируют друг с другом. Как степень 

восстановления, так и указанная вероятность достаточно резко рас-
тут с увеличением концентрации никеля. 
 Еще одна причина не полного восстановления исходной формы в 

сплавах железа обусловлена протекающими уже в процессе пре-
вращения процессами релаксации напряжений, обусловленных 

МП. В сплавах Fe–Ni с концентрацией (20–25) мас.% Ni темпера-
тура начала прямого превращения лежит выше 100С, а обратного 

— превышает 450С. Поэтому в этих сплавах уже в процессе прямо-
го МП могут протекать значительные релаксационные процессы и 

упругая энергия, возникающая при превращении, рассеивается 

при образовании, перемещении и взаимодействии дислокаций, 
расположенных в разных (пересекающихся) плоскостях скольже-
ния. О большей релаксации в сплавах с меньшим содержанием ни-

 

Рис. 12. График зависимости степени восстановления формы (К) и вероят-
ности двойниковых дефектов () от концентрации Ni в сплавах Fe–Ni [119]. 
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келя свидетельствуют и результаты калориметрических исследова-
ний [136]. При МП в сплавах Н29, Н31 и Н32 тепловые эффекты со-
ставляли 2,92, 1,21 и 0,48 кДж/моль, соответственно (при учете 

поправки на количество остаточного аустенита). Расчетные вели-
чины энтальпий H





 для сплавов Н32 и Н29 — 5,07 и 5,45 

кДж/моль, соответственно, что значительно выше эксперимен-
тально полученных значений. Такое различие экспериментальных 

и расчетных величин связано с тем, что в процессе превращения в 

мартенсите запасается часть энергии, связанная с дефектами, по-
верхностями раздела фаз и тонких двойников, а часть энергии рас-
сеивается (релаксирует). В случае двойниковой тонкой структуры 

мартенситных кристаллов запасаемая энергия больше, а релакси-
руемая часть меньше. Запасаемая энергия оказывает значительное 

влияние на процессы (полноту) обратного мартенситного превра-
щения и, естественно, на восстановление исходной формы при на-
греве. 
 В мартенсите сплава Fe–31,2 мас.% Ni были обнаружены дисло-
кации двух систем скольжении [137]. В первой системе вектор Бюр-
герса дислокаций совпадает с направлением сдвига двойников пре-
вращения в средней части мартенситного кристалла и, по-видимо-
му, испускается ими. Дислокации второй системы обнаружены 

вблизи межфазной границы кристалла и могли возникнуть за счет 

релаксационных процессов на границе аустенит–мартенсит. В про-
цессе превращения происходит перестройка дислокационной суб-
структуры. Особенно интенсивно она протекает в сплавах с высокой 

мартенситной точкой за счет поперечного скольжения, в результате 

которого возникают малоподвижные сидячие дислокации. 
 Если путем специальной термообработки создать состояние, при 

котором происходит сохранение упругой энергии (напряжений), 
возникающей при прямом МП, то можно значительно сократить 

гистерезис превращения, подавить (или уменьшить) процессы ре-
лаксации и добиться значительного повышения степени восстанов-
ления накопленной при прямом МП деформации [87]. Например, в 

сплаве Fe–32,8 мас.% Ni, образцы которого очень медленно охлаж-
дали с печкой от температуры гомогенизации, в результате предва-
рительной термообработки (термоциклирование в интервале тем-
ператур Мн–Ан) удалось значительно сократить гистерезис пре-
вращения, а степень восстановления исходной формы достигла 

100%; рис. 13. 
 Таким образом, можно сделать вывод, что не полное (частичное) 
восстановление исходной формы и состояния в сплавах железо–
никель в значительной мере обусловлены релаксацией напряжений 

и образованием дислокаций в мартенсите при превращении. Уже 

при прямом МП некоторая часть возникающей упругой энергии 

рассеивается (например, за счет перемещения дислокаций, их 
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взаимодействия и образования сидячих дислокаций), а часть энер-
гии сохраняется в кристалле мартенсита, причем, в кристалле с 

двойниками больше, чем в кристаллах с дислокациями. При нагре-
ве восстанавливается только та часть деформации, которая обу-
словлена лишь макроскопическим сдвигом при прямом МП. 
 Необходимо также отметить различие в морфологии кристаллов 

мартенсита и их различного сочетания в группы в сплавах с разным 

характером превращения. В сплавах с термоупругим МП кристал-
лы растут постепенно, напряжения при их росте также увеличива-
ются постепенно, а общий уровень этих напряжений уменьшается 

за счет образования самоаккомодационных групп и не происходит 

пластическая релаксация. При МП с большим гистерезисом такие 

самоаккомодационные группы практически не образуются (неко-
торое их подобие — фермы, молнии в Fe–Ni), превращение проте-
кает очень быстро. Возникающие напряжения достигают сущест-
венных значений и могут релаксировать в случае их превышения 

предела текучести за счет возникновения дислокаций, что приво-
дит к необратимому рассеиванию энергии. 
 Таким образом, основным условием, определяющим степень вос-
становления исходной формы, является возможность аннигиляции 

дефектов мартенсита при обратном переходе. В тех случаях, когда 

при обратном превращении дефекты полностью аннигилируют в 

результате мартенситного механизма, происходит полное восста-
новление исходной формы. Если же часть дефектов при обратном 

мартенситном превращении переходит в исходную фазу, восста-
новление формы при нагреве всегда частичное. Этот вывод под-
тверждается многочисленными экспериментальными результата-

 

Рис. 13. График зависимости величины накопленной при МП обратимой 

деформации (прогиба, ) от температуры для сплава Fe–32,8 мас.% Ni [87]. 
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ми, полученными на сплавах с различным типом МП. 

ПРАКТИЧЕСКОЕ ПРИМЕНЕНИЕ СПЛАВОВ С НЕОБЫЧНЫМИ 

МЕХАНИЧЕСКИМИ СВОЙСТВАМИ, ОБУСЛОВЛЕННЫМИ МП 

Сплавы с описанными выше необычными явлениями и свойствами 

(особенно ЭПФ и сверхупругость), обусловленными протеканием 

МП под влиянием напряжений, приложенных в определенных 

температурных интервалах, находят широкое применение в раз-
личных областях техники и медицины. 
 Перед описанием самых ярких применений необходимо кратко 

остановиться на наиболее широко используемых сплавах. 
 Для многих практических применений в большинстве случаев 

используют сплавы, в которых протекают термоупругие МП. Это 

связано с тем, что только в этих материалах наблюдается полная 

обратимость и восстановление исходного состояния и размеров и 

только такие свойства необходимы при различных применениях в 

технике и медицине. Среди таких сплавов широко используют 

сплавы на основе меди (Cu–Al–Mn, Cu–Al–Ni, Cu–Zn–Al) и эквиа-
томные или легированные Cr, Al, Fe, Cu сплавы Ti–Ni. В последние 

годы прилагаются значительные усилия для улучшения свойств 

(параметров превращения и степени восстановления) сплавов на 

основе Fe, особенно легированных Si, Ni, Cr сплавов Fe–Mn из-за их 

относительной дешевизны. Сплавы на основе Cu и Ti–Ni имеют 

температуры прямого–обратного-МП в интервале 100–150С. 
Этот температурный интервал ограничивает область применения 

сплавов с ЭПФ и сверхупругостью. Часто необходимы сплавы, в ко-
торых указанные выше свойства проявляются при повышенных 

температурах (выше 400С). В ряде работ для этих целей были 

предложены сплавы (квазибинарные интерметаллиды) на основе Zr 

[138, 139]. Такие сплавы, несмотря на достаточно высокую стои-
мость, все же могут находить достаточно широкое применение в 

связи с тем, что их использование возможно при таких температу-
рах (до 1000 К), где другие материалы практически не работоспо-
собны, и в то же время они имеют достаточно высокий коэффициент 

восстановления исходной формы. 
Соединение типа Cryofit применяется для соединения двух труб. С 

этой целью используется полый цилиндр (муфта), изготовленный из 

сплава, в котором проявляется эффект памяти формы. Муфту соот-
ветствующего размера охлаждают до температуры начала МП (Мн) и 

при ее раздаче (нагружении) протекает МП, сопровождающееся уве-
личением размеров (диаметра) муфты. В муфту вводят концы труб, 
которые необходимо соединить, и нагревают выше температуры 

конца обратного МП (Ак). При отогреве за счет обратного МП диаметр 

муфты уменьшается и происходит жесткое соединение труб. Необхо-
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димым условием для получения такого соединения является прак-
тическое отсутствие расширения труб при их охлаждении до Мн. 
Наиболее часто для изготовления муфт используются сплавы Ti–
Ni. Муфты из таких сплавов позволяют многократное использова-
ние, что бывает необходимым, например, при замене вышедшего из 

строя (например, в связи с образованием трещин) участка трубы. Для 

одноразового использования возможно применение муфт из сплавов, 

например, Fe–Ni, являющихся более дешевыми, чем Ti–Ni, и более 

технологичными (проще в изготовлении). 
 Муфты из сплавов с памятью формы наиболее часто используют в 

гидравлических трубопроводах самолетов, кораблей и др. 
Соединение типа Cryocon применяется для электрического контак-
та, который состоит из штекера и соответствующего гнезда. Гнездо 

выполняется из частично разрезанной (на определенную длину) 
трубки c немного разведенными концами, на которую при комнат-
ной температуре (выше Ак) надевается кольцо из сплава с ЭПФ 

(наиболее часто применяют сплав Ti–Ni). После охлаждения сборки 

(гнезда) ниже Мк отверстие в гнезде расширяется и можно ввести 

штекер соответствующего диаметра. При нагреве выше Ак диаметр 

кольца уменьшается за счет протекания обратного МП, штекер 

плотно обхватывается гнездом и происходит хороший электриче-
ский контакт. При использовании таких соединений важным мо-
ментом является необходимость того, чтобы температура эксплуа-
тации была выше Ак. Описанное соединение имеет ряд преиму-
ществ: контакт не допускает проникновения газов, обладает высо-
кой прочностью, стабильным электросопротивлением, виброустой-
чив; штекер при необходимости легко удаляется из гнезда (при ох-
лаждении ниже Мк). 
Терморегуляторы (термореле). Элементы из сплавов с ЭПФ исполь-
зуются в различного рода терморегуляторах вместо обычно приме-
няемых элементов из биметаллов, что существенно повышает их 

эффективность: более высокую точность температуры срабатыва-
ния, надежность, простоту в изготовлении, дешевизну. 
Демпфирующие приспособления наиболее часто применяются для 

поглощения шума в различного рода вибрационных механизмах. 
Как правило, используются сплавы Ti–Ni и Cu–Al–Ni. Действие 

приспособлений основано на высокой подвижности межфазных 

(мартенсит — исходная фаза) границ при изменении внешних усло-
вий (температуры, величины напряжений в соответствующем тем-
пературном интервале, Мн–Мк). 
Применение в медицине. Используются сплавы на основе Ti–Ni. 
а) Приспособления (стержни) из сплавов с ЭПФ для лечения ско-

лиоза. Деформацией с помощью специальных штампов стерж-
ням задается определенная форма (один, два изгиба) при темпе-
ратуре в интервале Мн–Мк. Затем этот стержень крепится на 
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позвоночнике и при нагреве на несколько градусов выше Ак за 

счет обратного МП происходит распрямление стержня и растя-
жение искривленного позвоночника. 

б) Соединение поломанных костей. Стержни с разрезанными кон-
цами, разведенными при температуре выше Ак, которая должна 

быть ниже температуры человеческого тела, охлаждают под на-
грузкой ниже Мк. Происходит выравнивание стержня (его кон-
цов), после чего им соединяют две части поломанной кости. При 

нагреве (принятии температуры тела) разрезанные концы 

стержня изгибаются (принимают заданную до охлаждения фор-
му) и происходит прочное соединение этих двух частей поломан-
ной кости. 

в) Использование в хирургии сердца. Изготовление стентов в виде 

пружинок соответствующего диаметра для расширения крове-
носных сосудов, просвет в которых уменьшился за счет отло-
жения солей на их стенках. Изготовленная при температуре 

выше Ак (но ниже температуры человеческого тела) пружинка 

соответствующего диаметра охлаждается, растягивается и за-
тем вводится в соответствующее место кровеносного сосуда. 
При принятии температуры тела диаметр пружинки увеличи-
вается и происходит расширение просвета сосуда. 

г) Использование в стоматологии. Пластинки специальной фор-
мы (из сплавов Ti–Ni с памятью формы) применяются для вы-
правления неправильного расположения зубов. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ 

Активные исследования механизма и кинетики мартенситных пре-
вращений продолжаются уже более 60 лет. Огромное влияние на 

развитие этих исследований оказала опубликованная в 1948 г. ос-
новополагающая работа Г. В. Курдюмова [12], в которой он пред-
ложил теперь уже всемирно известную теорию таких фазовых пе-
реходов. В этой фундаментальной работе изложены основные по-
ложения о мартенситном превращении как бездиффузионном пре-
вращении, протекающем путем зарождения и последующего роста 

кристаллов новой (мартенситной) фазы. В процессе превращения 

происходят смещения атомов на расстояния, не превышающие 

межатомные, а между исходной и образующейся фазами сохраня-
ется строгое ориентационное соотношение. Огромным достоинст-
вом и преимуществом предложенной теории оказалось не только 

возможность правильно описать и понять все известные особенно-
сти МП в различных металлах и сплавах, но и предсказать такие 

новые типы МП, как термоупругое и изотермическое МП. Эти пред-
сказания были блестяще подтверждены проведенными экспери-
ментальными исследованиями, в которых было установлено термо-
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упругое превращение в сплавах Cu–Al–Ni и изотермическое — в 

сплавах Fe–Ni–Mn [14, 141]. Впоследствии изотермическое МП бы-
ло также обнаружено и в некоторых сплавах на основе меди [19]. 
 Особенно важным как с научной, так и c практической точки зре-
ния оказалось обнаружение термоупругого мартенситного превра-
щения не только на сплавах Cu–Al–Ni, но и на большом количестве 

сплавов, среди которых в первую очередь необходимо назвать Au–
Cd, Cu–Al–Mn, Cu–Al–Zn и Ti–Ni. Именно на сплавах Ti–Ni уста-
новлена возможность полностью обратимой деформации, обуслов-
ленной образованием мартенсита под влиянием внешних напряже-
ний и восстановлением исходных размеров при нагреве. Авторы этих 

работ дали такому явлению громкое название «эффект памяти фор-
мы» (shape memory effect). Следует, однако, отметить, что полно-
стью обратимую деформацию, обусловленную МП, наблюдали суще-
ственно раньше на монокристаллах сплава Au–Cd и на поликристал-
лических образцах сплава Cu–Al–Ni. Эти исследования в значитель-
ной мере повлияли на направленность последующих исследований 

механизма и кинетики МП. И хотя основной механизм, обуславли-
вающий эффект памяти формы (ЭПФ), был ясен практически с само-
го начала, интерес к исследованию особенностей мартенситных пре-
вращений значительно повысился и началось интенсивное изучение 

различных аспектов МП в ряде металлов и сплавов. Среди основных 

направлений необходимо назвать исследование кинетики превраще-
ния, структурных особенностей мартенситных и исходных фаз (мор-
фологических особенностей и тонкой структуры кристаллов мартен-
сита), кристаллографических характеристик новой фазы, возмож-
ного практического применения ЭПФ. Эти исследования привели к 

обнаружению и установлению основных закономерностей таких но-
вых эффектов, обусловленных МП, как сверхупругость, сверхпла-
стичность и некоторых других. 
 На основании проведенных исследований было показано, что ог-
ромную и, может быть, определяющую роль в восстановлении ис-
ходной формы и состояния, играют тонкая структура кристаллов 

мартенсита, возникновение которой обусловлено самим механиз-
мом МП, и протекающие (или отсутствующие) при превращении и 

после его завершения процессы релаксации. Было установлено, что 

только в случае кристаллографической обратимости дефектов, об-
разующихся в мартенсите при прямом превращении, возможно и 

действительно происходит полное (100%) восстановление исходной 

формы. В то же время, в случае возникновения в мартенсите таких 

дефектов как дислокации (их скоплений, комбинаций с другими 

видами дефектов) восстановление исходной формы всегда частич-
ное. Важным фактором, выполнение которого необходимо для на-
блюдения полного восстановления исходной формы, является со-
хранение возникающей при МП упругой энергии и отсутствие про-



 ДЕФОРМАЦИОННЫЕ ЯВЛЕНИЯ ПРИ МАРТЕНСИТНЫХ ПРЕВРАЩЕНИЯХ 113 

цессов релаксации. 
 Суммарная, обусловленная МП, обратимая деформация (вместе 

со сверхупругой) в некоторых сплавах (например, Cu–Al–Ni) может 

достигать 25–28%. 
 И последнее, что необходимо отметить, это достаточно широкое 

использование обнаруженных явлений и свойств (ЭПФ и сверхуп-
ругости), обусловленных обратимыми мартенситными превраще-
ниями, в различных областях науки, техники и медицины. 
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