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Методами рентгенографического анализа, измерения микротвердости и испы-
таний на изгиб исследовано влияние непрерывного нагрева со скоростью 10 K/min
на структуру и механические свойства серии новых аморфных сплавов (АС)
Al87–86(Ni,Co)8(Y,Gd)5–6. Установлено, что аморфные ленты, содержащие в каче-
стве переходных металлов (ПМ) только Ni, охрупчиваются на начальных стадиях на-
нокристаллизации, что связано с обогащением остаточной аморфной матрицы леги-
рующими элементами. В то же время переход в хрупкое состояние лент, содержащих
дополнительно Co, обусловлен процессами структурной релаксации: формированием
кластеров с повышенным содержанием редкоземельных металлов (РЗМ) и уменьше-
нием концентрации избыточного свободного объема в аморфной матрице.
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центрационные неоднородности, нанокристаллизация

1. Введение

Аморфные сплавы на основе Al, легированные ПМ и РЗМ, являются объек-
тами многочисленных исследований в последние 10 лет [1,2]. Этот интерес
обусловлен тем, что прочность Al-сплавов этого типа, достигающая 1000 MPa
в аморфном состоянии, возрастает до 1500 MPa [3] в Al-нанокомпозитах,
представляющих собой распределенные в аморфной матрице нанокристаллы
чистого Al. Такая прочность более чем в два раза превышает уровень проч-
ности промышленных Al-сплавов [4], и именно это обстоятельство выделяет
сплавы Al–ПМ–РЗМ с аморфной и нанокомпозитной структурами в новый
класс конструкционных материалов, потенциально перспективных для ма-
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шиностроения. Однако их практическое применение осложняется резким
снижением пластичности при термообработках [5,6].

Следует отметить, что термически индуцированное охрупчивание наблю-
дается во многих металлических стеклах и исследованию этого явления уде-
ляется большое внимание на протяжении многих лет [7–12], но механизмы
данного процесса до настоящего времени остаются дискуссионными. В ряде
АС переход в хрупкое состояние (вязкохрупкий переход) связан с формиро-
ванием кристаллических фаз [5–7], однако в большинстве металлических
стекол повышение температуры вязкохрупкого перехода до комнатной обу-
словлено релаксационными изменениями их атомной структуры. Относи-
тельно физической природы релаксационных процессов, приводящих к по-
тере пластичности, существуют две основные точки зрения. Согласно одной
из них охрупчивание металлических стекол является следствием образова-
ния обогащенных атомами металлоидов концентрационных неоднородно-
стей с пониженной пластичностью [8,9]. Другая, более распространенная
точка зрения потерю пластичности АС связывает с уменьшением концен-
трации избыточного свободного объема, фиксируемого в процессе быстрого
охлаждения расплава [10,11], или с его перераспределением с образованием
микропор [11].

Экспериментальное подтверждение находят оба подхода, однако каждый
из них в отдельности, будучи применимым к одним АС, не объясняет экспе-
риментальных данных по охрупчиванию в других. Это означает, что струк-
турные изменения, обусловливающие вязкохрупкий переход, могут быть раз-
личными в зависимости от химического состава сплавов. Ввиду недостаточ-
ной изученности этого явления, в частности, для аморфных сплавов на основе
Al и того обстоятельства, что синтез объемных высокопрочных образцов из
этих сплавов возможен лишь при повышенных температурах [13,14], в на-
стоящей работе были проведены исследования характера изменения пластич-
ности при термообработке группы аморфных сплавов Al–ПМ–РЗМ различно-
го химического состава, а также структурных изменений, сопровождающих
охрупчивание. Цель этих исследований состоит в определении механизмов
охрупчивания и выборе сплавов, которые сочетали бы высокий уровень
прочности и пластичности в частично закристаллизованном (нанокомпозит-
ном) состоянии.

2. Материалы и методы исследования

Исходные сплавы номинальных составов Al87Ni8Gd5, Al87Ni8Gd1Y4,
Al86Ni6Co2Gd6 и Al86Ni2Co6Gd6 готовили из химически чистых компонентов
(Al – 99.99 wt%, легирующие элементы чистотой не ниже 99.95 wt%). На
первом этапе в предварительно откачанной камере дуговой печи в атмосфе-
ре очищенного аргона выплавляли обогащенные легирующими элементами
лигатуры, а затем в тех же условиях производили сплавление соответст-
вующих количеств чистого алюминия и лигатур.



Физика и техника высоких давлений 2011, том 21, № 2

30

Быстрозакаленные аморфные ленты получали методом спиннингования
расплава из кварцевого сопла на медный закалочный валок в защитной ат-
мосфере гелия. Параметры процесса литья (линейная скорость валка 25 m/s,
давление эжекции 25 kPa, температура расплава 1223 K, зазор между соплом
и диском 0.2 mm) были подобраны таким образом, чтобы обеспечить полу-
чение однородных по толщине (30–50 μm) лент шириной до 15 mm без ви-
димых внешних дефектов. Химический состав быстроохлажденных лент
контролировали методом флуоресцентного рентгеновского анализа.

Структуру лент в исходном и термообработанном состояниях изучали
методами рентгенографического анализа (рассеяние под малыми и больши-
ми углами). Рентгенофазовый анализ проводили на автоматизированном
стандартном дифрактометре ДРОН-3М в фильтрованном Co Kα-излучении.
Для аморфных фаз по угловому положению гало θm с помощью уравнения
Эренфеста рассчитывали средние кратчайшие межатомные расстояния rA =
= 0.615λ/sin θm, где λ – длина волны рентгеновского излучения [15]. Дифрак-
тограммы образцов с частично кристаллической нанокомпозитной структу-
рой с помощью специальной программы раскладывали на кристаллическую
и аморфную составляющие [16], для которых определяли площади под кри-
вой рассеяния (Acr и Aa соответственно), угловые положения максимумов и
их полуширину B. По этим параметрам рассчитывали значения объемной
доли нанокристаллической фазы X = Acr/(Acr + Aa) [17], средний размер на-
нокристаллов алюминия L = λ/B cos θ [15] и их объемную плотность N =
= 6X/(πL3).

Для измерения угловых зависимостей интенсивности малоуглового рас-
сеяния (МУР) использовали фильтрованное Cu Kα-излучение и схему трех-
щелевой коллимации (КРМ-1). Образцы сканировали с шагом 0.02° и време-
нем выдержки 100 s в интервале от 0.1 до 2.0° (что соответствует диапазону
размеров рассеивающих частиц ~ 4–106 nm) в двух положениях (рассеи-
вающем и поглощающем), что позволило исключить вклад паразитного рас-
сеяния на воздухе и учесть временную нестабильность параметров системы.
Оценку степени неоднородности ленточных образцов по кривым МУР ис-
следуемых сплавов проводили путем расчета инварианта Порода [18] по со-

отношению 2

0

( ) dQ I k k k
∞

= ∫ , где k = 4πsinθ/λ – вектор рассеяния.

Изменения относительного электросопротивления образцов лент иссле-
дуемых сплавов измеряли in situ автоматизированным четырехзондовым ме-
тодом на постоянном токе; электрические контакты к исследуемым образ-
цам крепили точечной сваркой серебряных проволок диаметром ~ 50 μm.

Степень пластичности лент определяли по радиусу кривизны, при кото-
ром происходило разрушение образцов, зажатых между двумя плоскими
пластинами [8]. Образец изгибали в U-образную форму и помещали между
пластинами свободной поверхностью ленты наружу. Относительную де-
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формацию разрушения εf, при которой происходило разрушение образцов,
оценивали по формуле t/(d – t), где t – толщина ленточных образцов, d – рас-
стояние между пластинами в момент разрушения. Таким образом, для пла-
стичных образцов, которые не разрушались, d = 2t и εf = 1. Температуру на-
грева образцов, при которой фиксировали начало снижения пластичности,
обозначали как температуру начала вязкохрупкого перехода Tdb.

Микротвердость Hμ образцов измеряли на приборе ПМТ-3 под нагрузкой
0.29 N (30 g) с погрешностью ≤ 1.5% путем усреднения результатов 10 изме-
рений.

3. Экспериментальные результаты и их обсуждение

Дифрактограммы всех исследованных в работе быстроохлажденных лент
имели вид, типичный для аморфных структур, как показано на рис. 1 для
сплавов Al87Ni8Gd5 и Al86Ni2Co6Gd6. Более того, интенсивность МУР всех
образцов (за исключением Al86Ni2Co6Gd6) не зависела от угла, что свиде-
тельствует о высокой однородности аморфных фаз.

Значения микротвердости аморфных лент лежат в диапазоне 3000–3400 МРа
(таблица). Приближенная оценка предела текучести σy этих АС (из соотно-
шения H = ασy, где α ≈ 3.3 [13]) дает значения 910–1030 МРа, которые хоро-
шо согласуются с известными из литературы экспериментальными оценка-
ми данной характеристики для аморфных сплавов Al–РЗМ–ПМ [3]. Это сви-
детельствует о том, что исследованные в работе АС перспективны для раз-
работки на их основе высокопрочных объемных материалов.
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Рис. 1. Рентгенограммы аморфных лент сплавов Al87Ni8Gd5 (а) и Al86Ni2Co6Gd6 (б)
в исходном состоянии (кривая 1) и после нагрева с постоянной скоростью 10 K/min
до температур начала (кривая 2) и окончания (кривая 3) вязкохрупкого перехода



Физика и техника высоких давлений 2011, том 21, № 2

32

Таблица
Химический состав, толщина, микротвердость, температуры вязкохрупкого

перехода Tdb и начала кристаллизации аморфных лент Tons

Tdb ΔTdb Tons
Химический

состав Толщина, µm Hμ, МPа
K

Al87Ni8Gd5 44 ± 3 3000 36 440
Al87Ni8Gd1Y4 45 ± 5 3080 437 22 430
Al86Ni6Co2Gd6 51 ± 3 3280 414 21 496
Al86Ni2Co6Gd6 27 ± 3 3400 415 32 545

Измерения относительной пластичности аморфных лент, подвергнутых
нагреву со скоростью 10 K/min, показали, что повышение температуры на-
грева приводит к охрупчиванию. При этом, как видно из рис. 2, резкое
уменьшение относительной деформации разрушения εf от единицы практи-
чески до нуля инициируется структурными перестройками, происходящими
в относительно узком (21–35 K) диапазоне температур нагрева, начальные
значения которых приведены в таблице. Отметим, что наблюдаемый харак-
тер перехода из пластичного состояния в хрупкое является типичным не
только для аморфных сплавов на основе Al [5,6], но и металлических стекол
на основе Fe и Ni [9,12].

Сопоставление изменений εf с изменениями производных электросопро-
тивления по температуре, характеризующими переход АС в кристаллическое
состояние, показывает, что охрупчивание аморфных сплавов Al87Ni8Gd5 и
Al87Ni8Gd1Y4 происходит в процессе первой стадии кристаллизации (рис. 2,а),
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Рис. 2. Изменения относительной деформации разрушения εf и производной изме-
нения электросопротивления dR/dT при нагреве с постоянной скоростью 10 K/min до
разных температур аморфных сплавов: а – Al87Ni8Gd5 (○, ---), Al87Ni8Gd1Y4 (●, ─);
б – Al86Ni2Co6Gd6 (□, ---), Al86Ni6Co2Gd6 (■, ─)
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в то время как ленты сплавов Al86Ni2Co6Gd6 и Al86Ni6Co2Gd6 теряют пла-
стичность после нагрева до температур существенно ниже начала кристал-
лизации (рис. 2,б).

Для анализа структурных изменений, обусловливающих вязкохрупкий
переход в исследованных аморфных сплавах, были проведены рентгеногра-
фические исследования образцов, подвергнутых нагреву до температур на-
чала и завершения процесса охрупчивания (см. рис. 1). Как видно из рис.
1,а, полностью хрупкий образец сплава Al87Ni8Gd5 имеет нанокомпозитную
структуру, состоящую из нанокристаллов Al и остаточной аморфной матри-
цы (кривая 3). Анализ этой дифракционной картины показал, что доля кри-
сталлической фазы в данном образце составляет примерно 0.25, средний
размер нанокристаллов – 7.8 nm, а их объемная плотность – 9.3·1023 m–3.
Аналогичный вид имела дифрактограмма полностью охрупченного сплава
Al87Ni8Gd1Y4, в котором доля кристаллической фазы, размеры нанокристал-
лов и их объемная плотность составляли соответственно 0.25, ~ 9 nm и
6.6·1023 m–3. Этот результат согласуется с результатами, полученными для
сплавов Al90Ni4Ce6 [5] и Al–Y–Ni–Cu [20], которые остаются пластичными в
частично кристаллическом (нанокомпозитном) состоянии, если объемная
доля нанокристаллов Al не превышает 0.2–0.4.

Поскольку формирование объемной доли 0.25 нанокристаллов Al в спла-
вах Al87Ni8Gd5 и Al87Ni8Gd1Y4 приводит к обогащению остаточной аморф-
ной матрицы легирующими элементами до ~ 19%, именно этот фактор мож-
но рассматривать в качестве причины охрупчивания. Обращает на себя вни-
мание тот факт, что тип редкоземельного элемента в качестве легирующей
добавки (частичная замена Gd на Y) практически не влияет на температуру
начала перехода Tdb, но незначительно сужает температурный интервал пе-
рехода с ~ 36 K (437–473 K для сплава Al87Ni8Gd5) до ~ 22 K (437–459 K для
сплава Al87Ni8Gd1Y4) (таблица).

В отличие от рассмотренных сплавов вязкохрупкий переход в аморфных
лентах Al86Ni2Co6Gd6 и Al86Ni6Co2Gd6 происходит при температурах соот-
ветственно 415–447 и 414–435 K, которые, как видно из рис. 2,б, значитель-
но ниже, чем температуры начала кристаллизации. Отсутствие кристалличе-
ских фаз в образцах этих сплавов, нагретых до температур завершения вяз-
кохрупкого перехода, подтверждается также результатами рентгенострук-
турного анализа, как показано на рис. 1,б на примере ленты Al86Ni2Co6Gd6.
Этот результат означает, что охрупчивание лент сплавов Al86Ni2Co6Gd6 и
Al86Ni6Co2Gd6 обусловлено процессами структурной релаксации в аморф-
ной матрице, что типично для большинства металлических стекол металл–
металлоид [8–12]. Как отмечалось выше, потеря пластичности в таких
случаях объяснялась уменьшением концентрации избыточного свободного
объема [8,9] или фазовым расслоением с формированием неоднородностей,
обогащенных атомами металлоидов [10,11].
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Как видно из рис. 1,б, дифрактограммы аморфного сплава Al86Ni2Co6Gd6
содержат относительно слабый максимум (препик) под углом 2θ ≈ 22°. Ана-
логичный дифракционный эффект под углом 2θ ≈ 22.1° наблюдался и на ди-
фрактограммах исследованных в работе [20] лент аморфного сплава
Al86Ni6Co2Gd6, а также ряда других аморфных сплавов [21]. По мнению ав-
торов работы [21], препик обусловлен наличием в структуре аморфных фаз
обогащенных атомами РЗМ-кластеров, в которых каждая пара более круп-
ных атомов РЗМ разделена двумя атомами Al. Выполненные по угловому
положению препиков на дифрактограммах сплавов Al86Ni2Co6Gd6 и
Al86Ni6Co2Gd6 и соотношению Эренфеста оценки средних кратчайших меж-
атомных расстояний составляют 0.575 и 0.574 nm соответственно и совпа-
дают с приведенным в работе [21] значением 0.575 для кластеров, обога-
щенных Y. Трактовка природы препика [21] представляется разумной, по-
скольку более ранние исследования процесса кристаллизации аморфного
сплава Al86Ni6Co2Gd6 [20] показали, что на месте препика формируется ди-
фракционная линия интерметаллического соединения.

Анализ дифрактограмм образцов аморфного сплава Al86Ni2Co6Gd6,
нагретых до различных температур, показал, что интегральная интенсив-
ность препика S изменяется немонотонно и имеет максимум в диапазоне
температур охрупчивания (рис. 3). Аналогичным немонотонным образом в
зависимости от температуры нагрева изменяется также и интенсивность МУР
(рис. 4), указывающая на наличие в структуре аморфной фазы концентраци-
онных неоднородностей. Рассчитанный по этим данным инвариант Порода Q,

300 350 400 450 500
0

1

2

3

4

5

6

0.6

0.7

0.8

0.9

1.0

1.1

Q
/Q

0

Th, K

Tdb

S/
S 0

   
10 20 30 40 50

In
te

ns
ity

, a
rb

. u
ni

ts

2θ, min

Рис. 3. Изменения относительного значения инварианта Порода Q/Q0 и приведен-
ной площади препика S/S0 на дифрактограммах аморфного сплава Al86Ni2Co6Gd6 в
зависимости от температуры нагрева

Рис. 4. Интенсивность МУР аморфных лент Al86Ni2Co6Gd6 в исходном состоянии
(□) и после нагрева до температур, K: ○ – 457 (завершения вязкохрупкого перехо-
да), △ – 463, ◇ – 523
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представляющий собой интегральную характеристику степени неоднород-
ности аморфной структуры, также имеет максимум в диапазоне температур
охрупчивания (рис. 3). Однако, если температура максимума интенсивности
препика соответствует температуре завершения охрупчивания, то максимум
параметра Q достигается после нагрева до температуры начала охрупчива-
ния Tdb. Отмеченные различия в поведении параметров S и Q, вероятнее все-
го, связаны с различиями масштаба неоднородностей, которые характери-
зуются этими параметрами. Действительно, оценки размеров концентраци-
онных неоднородностей, обогащенных атомами РЗМ, по ширине препиков
дают значения 1.8–2.0 nm, в то время как радиусы гирации, оцененные по
наклону угловых зависимостей интенсивности МУР (ln[I(k)] от k2 [18]), су-
щественно выше и составляют около 30–40 nm.

Природа концентрационных неоднородностей, формирующихся в аморф-
ном сплаве Al86Ni2Co6Gd6, в настоящей работе не исследовалась, но предпо-
ложительно более крупные из них возникают в результате топологических
перестроек структуры аморфной фазы, обусловленных релаксацией зака-
лочных напряжений [12], присутствующих в быстроохлажденных лентах,
полученных методом спиннингования. По всей видимости, кластеры с раз-
мерами ~ 2 nm, которые формируются в процессе охлаждения заэвтектиче-
ского расплава в двухфазной области, имеют ближний порядок, характер-
ный для высокотемпературной модификации интерметаллида на основе Al,
вследствие чего они имеют тенденцию к распаду при повышении темпера-
туры нагрева. Отметим, что аналогичный немонотонный характер эволюции
кластеров фазы FeSi, приводящих к охрупчиванию аморфного сплава
Fe78Si9B13, в котором равновесной фазой является Fe3Si, наблюдали авторы
работы [9].

Анализ дифрактограмм аморфного сплава Al86Ni2Co6Gd6, приведенных
на рис. 1,б, показал, что средние межатомные расстояния rA монотонно
уменьшались от 0.2883 nm в исходных лентах до 0.2878 и 0.2875 nm в об-
разцах, нагретых до температур 415 и 447 K соответственно. Это означает,
что в диапазоне температур вязкохрупкого перехода дополнительно к про-
цессам формирования концентрационных неоднородностей происходит уп-
лотнение аморфной структуры. Аналогичный эффект (незначительное
уменьшение среднего кратчайшего межатомного расстояния), который обу-
словлен уменьшением концентрации избыточного свободного объема, на-
блюдался во всех исследованных в работе образцах. Как показано в [8,9],
повышение плотности аморфной структуры снижает ее пластичность, по-
скольку препятствует размножению полос сдвига, по которым происходит
деформация. Таким образом, из полученных результатов следует, что ох-
рупчивание лент сплавов Al86Ni2Co6Gd6 и Al86Ni6Co2Gd6 обусловлено по-
вышением плотности и степени микронеоднородности аморфной структуры.

Дополнительно к структурным исследованиям в работе было проведено
сопоставление изменений характера разрушений образцов с изменениями
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микротвердости (рис. 5). Как видно из рисунка, аморфные сплавы
Al87Ni8Gd5 и Al87Ni8Gd1Y4 теряют пластичность на восходящей ветви роста
микротвердости, обусловленного формированием нанокристаллов в аморф-
ной матрице. Что касается сплавов Al86Ni2Co6Gd6 и Al86Ni6Co2Gd6, которые
теряют пластичность в процессе структурной релаксации, то, как видно из
рис. 5, их микротвердость в интервале температур вязкохрупкого перехода
изменяется немонотонно, аналогично тому, как наблюдалось и для лент АС
Fe78Si9B13 [9]. Сопоставление этих данных с приведенными выше результатами
структурных исследований позволяет сделать вывод, что снижение микротвер-
дости образцов, нагретых до температур ниже 400 K, связано с процессами ре-
лаксации закалочных напряжений, а последующее увеличение Hμ обусловлено
повышением плотности и степени структурной неоднородности.
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Примечательно, что независимо от механизмов процессов, обусловли-
вающих охрупчивание, а также от химического состава микротвердость всех
исследованных сплавов при температуре начала перехода в хрупкое состоя-
ние Tdb приблизительно одинакова и составляет 3060–3150 MPa (рис. 5). Как
отмечалось выше, значения Hμ пропорциональны пределу текучести σy [13].
Это означает, что следствием структурных перестроек, приводящих к
охрупчиванию, является более быстрый рост предела текучести, чем преде-
ла прочности σf, и при значениях σy ~ 1000–1050 MPa он становится выше,
чем σf.

Как показано в работе [7], склонность аморфных сплавов к термически
индуцированному охрупчиванию зависит от химического состава. Прове-
денные в настоящей работе исследования показали (см. рис. 2 и таблицу),
что более высокой склонностью к охрупчиванию характеризуются сплавы
Al86Ni2Co6Gd6 и Al86Ni6Co2Gd6, которые содержат добавки Co и общая
концентрация легирующих элементов (ПМ + РЗМ) в которых на 1 at.%
выше. Очевидно, что оба эти фактора влияют на пластичность, однако, как
видно из таблицы, аморфный сплав Al86Ni2Co6Gd6 обладает более высокой

Рис. 5. Изменения микротвердости
аморфных сплавов Al86Ni6Co2Gd6 (■),
Al87Ni8Gd5 (□), Al87Ni8Gd5 (○) и
Al87Ni8Gd1Y4 (●), нагретых до различ-
ных температур со скоростью 10 K/min.
Заштрихованной полосой на рисунке
отмечены диапазоны значений Hμ, со-
ответствующие температурам начала
вязкохрупкого перехода
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микротвердостью, более высокой температурой начала кристаллизации и
существенно более низкой температурой Tdb относительно Tons по сравне-
нию со сплавом Al86Ni6Co2Gd6. Это означает, что частичная замена никеля
кобальтом играет более существенную роль в процессе термически инду-
цированного охрупчивания в исследованных сплавах по сравнению с из-
менением общей концентрации легирующих элементов. По всей видимо-
сти, атомы кобальта с незаполненной 3d-оболочкой усиливают тенденцию
к кластеризации расплава, что наблюдалось экспериментально (см. рис.
1,б), и увеличивают долю ковалентных связей, снижающих уровень пла-
стичности. Для проверки корректности последнего утверждения и универ-
сальности установленных в работе закономерностей в настоящее время
проводятся экспериментальные исследования на более широком круге АС
на основе Al.

4. Выводы

1. Показано, что термическое охрупчивание аморфных сплавов Al–ПМ–РЗМ,
которые содержат в качестве переходного металла лишь Ni (Al87Ni8Gd5 и
Al87Ni8Gd1Y4), является следствием нанокристаллизации, тогда как потеря
пластичности АС, содержащих Co (Al86Ni6Co2Gd6 и Al86Ni2Co6Gd6), обу-
словлена процессами структурной релаксации.

2. Основными релаксационными процессами, приводящими к потере пла-
стичности аморфных сплавов Al86Ni6Co2Gd6 и Al86Ni2Co6Gd6, являются
формирование концентрационных неоднородностей и уменьшение концен-
трации свободного объема.

3. Установлено, что независимо от состава и механизма структурных из-
менений вязкохрупкий переход в исследованных АС происходит при значе-
ниях микротвердости, лежащих в диапазоне 3060–3150 MPa.
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В’ЯЗКОКРИХКИЙ ПЕРЕХІД У АМОРФНИХ ТА НАНОКРИСТАЛІЧНИХ
Al87–86(Ni,Co)8(Y,Gd)5–6 СПЛАВАХ ПРИ НЕПЕРЕРВНОМУ НАГРІВІ
Методами рентгенографічного аналізу, вимірювання мікротвердості та випробову-
вання на згин досліджено вплив неперервного нагріву зі швидкістю 10 K/min на
структуру та механічні властивості серії аморфних сплавів Al87–86(Ni,Co)8(Y,Gd)5–6.
Встановлено, що аморфні стрічки, що в якості перехідних металів містять тільки
Ni, окрихчуються на початкових стадіях нанокристаллізації, що пов’язано зі збага-
ченням залишкової аморфної матриці легуючими елементами. В той же час перехід
у крихкий стан стрічок, що додатково містять Co, обумовлений процесами струк-
турної релаксації: формуванням кластерів з підвищеним вмістом рідкоземельних
елементів і зменшенням концентрації надлишкового вільного об’єму в аморфній
матриці.

Ключові слова: аморфні сплави, окрихчування, структурна релаксація, кри-
сталізація, концентраційні неоднорідності

V.V. Maslov, V.I. Tkatch, V.K. Nosenko, S.G. Rassolov, V.V. Maksimov, T.N. Moiseeva,
K.А. Svyrydova, V.I. Krysov

DUCTILE-BRITTLE TRANSITION IN AMORPHOUS AND
NANOCRYSTALLINE Al87–86(Ni,Co)8(Y,Gd)5–6 ALLOYS
AT CONTINUOUS HEATING
The effect of continuous heating at 10 K/min on the structure and mechanical properties
of a series of Al87–86(Ni,Co)8(Y,Gd)5–6 new amorphous alloys (AA) was investigated by
X-ray diffraction, measurements of microhardness and bend testing techniques. It has
been established that the amorphous ribbons which contain only Ni as a transition metal
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(TM) lose their ductility at the initial stages of nanocrystallization as a result of enrich-
ment of the residual amorphous matrix of the alloying elements. At the same time, the
transition into the brittle state of the ribbons containing additions of Co is caused by the
structural relaxation processes such as formation of clusters enriched of rare earth metals
(REM) and lowering of the excess free volume concentration in an amorphous matrix.

Keywords: amorphous alloys, embrittlement, structural relaxation, nanocrystallization,
concentration inhomogeneities

Fig. 1. X-ray diffraction patterns of amorphous Al87Ni8Gd5 (a) and Al86Ni2Co6Gd6 (б)
ribbons in as-prepared state (curve 1) and after heating at 10 K/min up to temperatures of
the onset (curve 2) and end (curve 3) of the ductile-brittle transition

Fig. 2. Variations of relative fracture strain εf and derivative of electrical resistance dR/dT
with heating up temperature at 10 K/min of amorphous alloys: a – Al87Ni8Gd5 (○, ---),
Al87Ni8Gd1Y4 (●, ─); б – Al86Ni2Co6Gd6 (□, ---), Al86Ni6Co2Gd6 (■, ─)

Fig. 3. Changes of the relative value of the Porod invariant Q/Q0 and reduced area of the
prepeak S/S0 at the X-ray diffraction patterns of amorphous Al86Ni2Co6Gd6 alloy as a
function of heating temperature

Fig. 4. Intensity of SAXS of amorphous Al86Ni2Co6Gd6 ribbons in as-prepared state (□)
and after heating up to temperatures, K: ○ – 457 (end of the ductile-brittle transition), △ –
463, ◇ – 523

Fig. 5. Changes of microhardness of amorphous Al86Ni6Co2Gd6 (■), Al87Ni8Gd5 (□),
Al87Ni8Gd5 (○) and Al87Ni8Gd1Y4 (●) alloys heated at 10 K/min up to different tem-
peratures. The dashed band shows the range of Hμ corresponding to the onset of ductile-
brittle transition temperatures


