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Научная статья 
1.3.8. Физика конденсированного состояния (физико-математические науки) 
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ЗАРЯДОВЫЕ СОСТОЯНИЕ И ЭЛЕКТРИЧЕСКИЙ РЕЛЬЕФ ПОВЕРХНОСТИ В АЗИДАХ 
ТЯЖЕЛЫХ МЕТАЛЛОВ 

Фёдор Иванович Иванов1†, Юрий Александрович Захаров2, Елена Васильевна Исакова3
 

1, 3 Кузбасский гуманитарно-педагогический институт ФГБОУ ВО «Кемеровский государственный университет»,         
ул. Циолковского, 23, 654041, Новокузнецк, Россия 
2 Институт углехимии и химического материаловедения Федерального исследовательского центра угля и углехимии    
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1 ifi3@yandex.ru† 
2 zaharov@kemsu.ru, https://orcid.org/0000-0002-8141-7873 
3 iselva@yandex.ru 

Аннотация. В работе с использованием методов избирательной кристаллизации (декорирования) и оп-
тической микроспектрофотометрии, наблюдением эффекта Келдыша-Франца в нитевидных кристаллов ази-
дов тяжелых металлов (-PbN6, AgN3), исследована топография распределения зарядовых состояний, доме-
нов сильного поля (ДСП), и обсуждены возможные механизмы их образования. Использование методик де-
корирования на разных уровнях разрешения, выявляемых с помощью оптической и электронной микроско-
пии, позволило наблюдать электрически активную информационную структуру в азидах свинца и серебра, в 
которой локализуются процессы, протекающие при энергетических воздействиях радиации, электрического 
поля и температуры. Картины декорирования в НК АТМ позволили впервые визуализировать сложные эле-
менты электрического микро- и макрорельефа и установить связь электрического рельефа с полями упругих 
напряжений у дислокаций или в области полос скольжения и оценить напряженность электрических полей 
создаваемых в этих структурах. Обоснованно и доказано существование диффузионно-дрейфового меха-
низма формирования ДСП связанного с разделением заряженных точечных дефектов (вакансий, междо-
узельных атомов) в полях упругих напряжений, создаваемых структурными дефектами (дислокациями, по-
лосами скольжения или зародышами новой фазы). Исходя из диффузионно-дрейфового механизма форми-
рования доменной электрической структуры в НК -PbN6 вокруг дислокаций и полос скольжения, произве-
дена оценка концентрации ионов Pb+ или Pb2+ в области пространственного заряда краевой дислокации и 
величиныу напряженности электрического поля E106 В/м в ДСП. Оценена объемная концентрации заря-

женных частиц из теории Дебая-Хюккеля по формуле ( )2
D 0 iL kT 2q n  , в которой LD – Дебаевская дли-

на экранирования (определяемая экспериментально), дает величину приблизительно 1022 м-3, что соответст-
вует поверхностной плотности заряда 1014 м-2, наблюдаемой по картинам декорирования. Наличие ДСП под-
тверждает сегнетоэлектрическую природу азидов свинца и серебра. 

Ключевые слова: нитевидные кристаллы, азиды свинца и серебра, декорирование, зарядовые состояния, 
домены сильного поля, дислокации, полосы скольжения, сегнетоэлектричество. 
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Abstract. In the work using the methods of selective crystallization (decoration) and optical microspectro-
tomery, the observation of the Keldysh-Franz effect in filamentous crystals of heavy metal azides (-PbN6, AgN3), 
the topography of the distribution of charge conditions, strong field domains (CHIP) was investigated, and the pos-
sible mechanisms of their formation were discussed. The use of decorating techniques at different levels of resolu-
tion detected using optical and electron microscopy made it possible to visualize an electrically active information 
structure in lead and silver azides, in which the processes occurring under the energy effects of radiation, electric 
field and temperature are localized. Paintings of decoration in the ATM NC made it possible for the first time to 
visualize complex elements of the electrical micro- and macro-relief and to establish a connection between the elec-
tric relief and the elastic voltage fields at dislocations or in the region of sliding bands. The existence of a diffusion-
drift mechanism for the formation of chipboard associated with the separation of charged point defects (vacancies, 
internode atoms) in fields of elastic stresses created by structural defects (dislocations, sliding bands or embryos of a 
new phase) has been substantiated and proved. Based on the diffusion-drift mechanism of formation of the blast fur-
nace electrical structure in NК -PbN6 around dislocations and sliding bands), the concentration of Pb+ or Pb2+ ions 
in the region of the spatial charge of the marginal dislocation and the magnitude of the electric field strength     
E106 V/m in chipboard. The volumetric concentration of charged particles from the Debye-Hückel theory is esti-

mated using the formula ( )2
D 0 iL kT 2q n   in which LD is the Debaev shielding length (determined experimen-

tally), are estimated, gives a value of approximately 1022 m-3, which corresponds to a surface charge density of     
1014 m-2 observed in the decoration paintings. The presence of chipboard confirms the ferroelectric nature of lead 
and silver azides. 

Keywords: filamentous crystals, lead and silver azides, decoration, charge conditions, strong field domains, dis-
locations, sliding bands, ferroelectricity. 
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Введение 

Метод избирательной кристаллизации де-
корирующих веществ для визуализации элек-
трически активных элементов поверхности, 
нашел обоснованное экспериментальное и тео-
ретическое подтверждение[1, 2]. В методах де-
корирования основными источниками инфор-
мации о пространственном распределении ак-
тивных центров являются картины ранних ста-
дий кристаллизации, наблюдаемые с помощью 
электронной или оптической микроскопии. На 
более поздних стадиях осаждения – стадиях 
миграции и коалесценции декорирующих мик-
рокристаллов – картины декорирования дают 

представление об электрическом рельефе по-
верхности [1]. 

В наших работах методы декорирования 
впервые применены для исследования электри-
ческого рельефа поверхности НК азидов сереб-
ра, свинца и таллия. Тождественность зарядо-
вых структур, выявляемых методами декориро-
вания, с доменами сильного поля [3, 4], созда-
ваемыми внешним электрическим полем в при-
электродных областях или на полосах скольже-
ния, нами была доказана путем прямого на-
блюдения в этих областях эффекта Келдыша-
Франца [5], заключающегося в сдвиге края соб-
ственного поглощения в сильном электриче-
ском поле в длинноволновую область. Оценка 
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напряженности электрического поля проведена 
по формуле [4] 
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Расчет напряженности электрического поля 
в области ДСП показал, что значение ее на 23 
порядка выше средней напряженности по кри-
сталлу. 

Близкие по порядку величины значения на-
пряженности электрического поля в области 
ДСП (107109 В/м) получаются из решения 
уравнения Пуассона [3] для разноименно заря-
женной границы домена. При этом плотность 
зарядов определяется визуально из концентра-
ции декорирующих центров и рассмотрения 
траектории заряженных декорирующих частиц, 
движущихся в поле периодического потенциа-
ла ДСП [3]. Как для первого, так и для второго 
случаев концентрация заряженных частиц на 
единицу площади поверхности составила 
10141016м–2. 

Методика декорирования и зарядовые 
структуры в нитевидных кристаллах -PbN6 

В качестве декорирующих агентов поверх-
ности -PbN6 использовались золото, серебро, 
хлористое серебро и антрахинон. 

Декорирование антрахиноном осуществля-
лось на воздухе при температуре сублимации 
400 К с последующим осаждением его на хо-
лодную поверхность кристалла. Наиболее мак-
роскопического пространственного заряда в НК 
-PbN6 при их выдержке в электрическом поле 
(рис.1). 

Тонкие элементы электрического рельефа 
поверхности и объема были выявлены при де-
корировании золотом, серебром и хлористым 
серебром в вакууме 10-7 Па. Напыление прово-

дилось на вакуумном посте ВУП-2К. Исполь-
зуемые материалы были марки ОХЧ. Распыле-
ние проводилось за счет электрического разо-
грева вольфрамового нагревателя в виде чаши 
из проволоки диаметром 0,510-3 м, через кото-
рую пропускался ток 15 А при напряжении 
12 В. Навески декорирующего материала под-
бирались опытным путем. Предварительно или 
одновременно с напылением НК подогревался 
до температуры 373393 К в течение несколь-
ких секунд за счет разогрева от дополнительно-
го нагревателя. Контроль за температурой на-
грева НК осуществлялся встроенной в керами-
ческий держатель хромель-копелевой термопа-
рой, соединенной с потенциометром КСП-4. 
Общее время нагрева НК не превышало 10 с. 
Время напыления декорирующего материала 
35 с. После декорирования поверхности НК на 
нее напылялась обычная углеродная реплика 
толщиной 1520 нм. НК с репликой растворял-
ся в соответствующем растворителе. Реплика 
отмывалась в дистиллированной воде и про-
сматривалась на электронном микроскопе. 

 

Рис.1. Поверхность НК -азида свинца, декориро-
ванная антрахиноном в электрическом поле 

Fig.1. Lead azide surface decorated with anthraquinone 
in an electric field 

Использования декорирования в вакууме и 
электронной микроскопии позволили выявить 
тонкие элементы электрического рельефа не 
только поверхности, но и объема, связанные с 
пространственными зарядами, локализованны-
ми в полях упругих напряжений как в области 
дислокационных полос скольжения (рис.2), так 
и у отдельных дислокаций (рис.3). Ориентация 
плоскостей скольжения, выявляемая методом 
декорирования (рис.4) и методом ямок травле-
ния, идентичны [001], [011], [010], а концен-
трация и топография распределения дислока-
ций коррелирует с плотностью зарядовых 
структур. 
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Рис.2. Декорированные полосы скольжения            
на поверхности [001] НК -азида свинца после             

выдержки в электрическом поле 

Fig.2. Decorated sliding strips on the surface [001]             
of NK -azide of lead after exposure in an electric field 

 

Рис.3. Области пространственного заряда, выявляе-
мые у отдельных дислокаций методом декорирова-

ния золотом на поверхности [100] НК -азида         
свинца. Увеличение в 14250 раз 

Fig.3. Areas of spatial charge revealed in individual  
dislocations by the method of decorating with gold             

on the surface [100] of NK -azide of lead. An increase    
of 14250 times 

 

Рис.4. Сдвиг границы спектра собственного погло-
щения в НК -азида свинца в электрическом поле:    

1 – НК без поля; 2 – в электрическом поле                   
напряженностью 105 В/м 

Fig.4. Shift of the boundary of the spectrum of proper 
absorption in NK -azide of lead in an electric field:     

1 – NК without field; 2 – in an electric field                    
with a voltage of 105 V/m 

Важным следствием наличия электрически 
активного рельефа реальной поверхности НК 
АТМ являются дальнодействующие эффекты, в 
которых проявляется поверхностный характер 
объемных явлений. Следствием поверхностно-
го характера объемных явлений является обна-
ружение методами декорирования золотом и 
серебром в НК -PbN6 [6] источников типа 
Франка-Рида или Бардина-Херринга в плоско-
сти [100], эффективно взаимодействующих с 
точечными дефектами в кристалле. Дальнодей-
ствующее влияние электрически активных эле-
ментов объема кристалла осуществляется, как 
это следует из рассмотренного эксперимента, 
через граничный слой по поляризационному 
механизму и несет информацию о зарядовых 
состояниях в объеме. Дистлером И.Г. и др. [1] 
было показано, что расстояния между декори-
рующими частицами в группировках на внеш-
ней стороне граничного слоя имеют тот же по-
рядок величины, как и расстояние между деко-
рирующими частицами в группировках, воз-
никших непосредственно на поверхности или в 
объеме, т.е. дальнодействующая передача 
структурной информации происходит линейно. 

Копирование электрической структуры 
твердых тел с помощью граничных слоев мо-
жет быть осуществлено на разных уровнях, в 
том числе и на элементарном уровне точечных 
дефектов. Так, в работе [7] Баймаханов А., Лу-
щик Ч.Б. и др., изучая топографию радиацион-
ных дефектов, возникающих при распаде элек-
тронных возбуждений в KCl и KBr, методами 
декорирования показали, что образование де-
фектов происходит статистически равномерно 
по объему. В НК -PbN6 избирательная кри-
сталлизация золота происходит и на более мел-
ких активных центрах и их скоплениях, как это 
представлено на рис.5. Хаотические скопления 
золота на поверхности недеформированного 
НК -PbN6 сменяются в НК, подвергнутом од-
ноосному растяжению, их упорядочением в на-
правлении растяжения. Плотность таких про-
дольных упорядочений на единицу длины со-
ставляет 40 мкм-1, при поверхностной плотно-
сти центров кристаллизации (3,4-17,0)1014 м-2. 
Действительная концентрация активных цен-
тров, связанных с точечными дефектами, может 
превосходить наблюдаемую, поскольку кри-
сталлизация происходит на нескольких близко 
расположенных активных центрах, образую-
щихся по механизму поляризационных мости-
ков, предложенному в работе [1]. Выходы дис-
локаций в полосе скольжения являются места-
ми, где рост зародышей золота происходит 
наиболее интенсивно (рис.5). 
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                                                  а)                                                                                   б) 

Рис.5. Декорирование золотом поверхности [100] НК -азида свинца, деформированных одноосным          
растяжением в направлении [010]: а – свежедеформированные НК; б – НК, состаренные 7 суток. 

Увеличение в 20550 раз 

Fig.5. Decoration with gold of the surface [100] of NK -azide of lead, deformed by uniaxial stretching                     
in the direction [010]: a – freshly deformed NК; b – NK, aged 7 days. Magnification by 20550 times 

Природа зарядовых состояний и механизм 
образования доменов сильного поля в азидах 

тяжелых металлов 

Исследование картин декорирования в НК 
-PbN6 позволило впервые визуализировать 
сложные элементы электрического микро- и 
макрорельефа [5] и установить связь электри-
ческого рельефа с полями упругих напряжений 
у дислокаций или в области полос скольжения 
(см. рис.3, 5). Светлые отдекорированные об-
ласти на фотографии соответствуют положи-
тельному пространственно закрепленному за-
ряду, темные – отрицательному, т.е. даже в от-
сутствие электрического поля кристаллы         
-PbN6 представляют собой систему электриче-
ски заряженных доменов, охватывающих всю 
толщину кристалла. 

Механизмы образования таких доменов 
могут быть различными. Диффузионно-
дрейфовый механизм связан с разделением за-
ряженных точечных дефектов (вакансий, меж-
доузельных атомов) в полях упругих напряже-
ний, создаваемых структурными дефектами 
(дислокациями, полосами скольжения или за-
родышами новой фазы). Существование данно-
го механизма можно считать установленным 
[3], так как при декорировании свежей полосы 
скольжения (рис.5а) пространственного разде-
ления зарядов не наблюдается в отличие от со-
старенных кристаллов -PbN6 (рис.5б). 

Не исключена возможность спонтанной из-
бирательной поляризации областей кристаллов 
-PbN6 по одному из механизмов [8]. Ряд обна-

руженных эффектов, связанных с проявлением 
пьезоэлектричества [9], пиротоков, а также 
электрокалорического эффекта [10], свидетель-
ствует в пользу сегнетоэлектрической природы 
кристаллов -PbN6 [15]. 

Исходя из диффузионно-дрейфового меха-
низма формирования доменной электрической 
структуры в НК -PbN6 вокруг дислокаций и 
полос скольжения, а также топографических 
особенностей образования зародышей метал-
лического свинца в области положительного 
заряда [3], указывающих на обогащенность об-
ластей ионами свинца Pbi

2+ или Pb+, произведе-
на оценка концентрации этих ионов в области 
пространственного заряда краевой дислокации. 

Энергия упругого взаимодействия атома 
или иона с дислокацией краевого типа опреде-
ляется выражением [11] 

r
rb

1

1
W 0y.b








sin3

3

4
,             (2) 

где  – коэффициент Пуассона (для хруп-
ких тел  = 0,2 [11]),  – модуль сдвига, равный 
примерно 1010 Н/м2 [12]; b – вектор Бюргерса, 
принимаемый равным минимальному расстоя-
нию между атомами в кристаллической решет-
ке -PbN6, b=510-10 м [13];  – дилатация; r0 – 
радиус растворенного атома в кристалле;  – 
угловая координата; r – расстояние от ядра 
дислокации. 

Максимальное значение энергии упругого 
взаимодействия, равное приблизительно 2 эВ, 
найдем, принимая b  r0  r,  = 0,2,  = 0,1, 
sin=1. Поскольку формула (2), получаемая из 
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теории упругости, только качественно описы-
вает состояние вблизи ядра дислокаций, ре-
зультат, вероятно, завышен примерно в два 
раза. Тем не менее, если энергию взаимодейст-
вия надо учитывать для определения соответ-
ствующего дрейфового члена в диффузионном 
уравнении, учет угловой зависимости совер-
шенно не сказывается на получающейся кине-
тике. Следовательно, размерное взаимодейст-
вие можно представить упрощенным выраже-
нием 

r

B
Wy.b  ,                         (3) 

где B – некоторая усредненная величина. 
Энергия взаимодействия дислокации с вне-

дренным атомом линейно уменьшается с рос-
том расстояния, при некотором расстоянии L 
она будет сопоставима с энергией теплового 
движения kT, и возможность сегрегации вне-
дренных атомов размывается тепловым движе-
нием. Расстояние L изменяется с учетом анизо-
тропии постоянных решетки -PbN6 от 10-8 до 
10-7 м. Расчетное максимальное значение L 
совпадает с минимальным значением наблю-
даемых областей зарядовой гетерогенности 
(доменов). Существование заряженных доме-
нов у отдельных дислокаций или в полосе дис-
локационного скольжения размерами примерно 
10-6 м может быть объяснено либо суперпози-
цией упругих полей отдельных дислокаций, 
либо дополнительным электростатическим 
притяжением поля нарушенных или ненасы-
щенных связей в ядре дислокации, энергия ко-
торого также убывает обратно пропорциональ-
но расстоянию [11]. Существование отрица-
тельного заряда в ядре дислокации непосредст-

венно следует из наблюдения картин декориро-
вания, декорируются выходы дислокаций на 
плоскость [100] НК -PbN6. Известно [1], что 
преимущественная кристаллизация при деко-
рировании протекает на отрицательно заряжен-
ных дефектах. 

Оценка объемной концентрации заряжен-
ных частиц из теории Дебая-Хюккеля [14] по 
формуле 

n2q

kT
L

2

i

0

D


 ,                        (4) 

в которой LD – Дебаевская длина экранирова-
ния, дает величину приблизительно 1022 м-3, со-
ответствующую поверхностной плотности за-
ряда 1014 м-2, близкую наблюдаемой по карти-
нам декорирования, и величину напряженности 
электрического поля E106 В/м. 

Важным следствием наличия электрически 
активного рельефа реальной поверхности НК -
PbN6 являются дальнодействующие эффекты, в 
которых проявляется объемный характер по-
верхностных явлений. Уже упомянутая воз-
можность наблюдения в объеме НК -PbN6 ис-
точника типа Франка-Рида методом декориро-
вания [12] не ограничивается азидом свинца. В 
НК азида серебра (рис.6), также удается на-
блюдать методиками декорирования за поло-
жительными осевыми доменами, ориентиро-
ванными в направлении роста. Плотность дис-
локаций в данном направлении, определяемая 
по методикам [2], совпадает с плотностью об-
ластей декорирования, т. е. наблюдается при 
декорировании копирование электрической 
объемной дислокационной структуры НК АТМ. 

 

                                                        а)                                                                     б) 

Рис.6. Декорирование золотом НК азида серебра: а – положительные осевые домены;                                            
б – осевые отрицательные домены в деформированных НК. Увеличение в 14100 раз 

Fig.6. Silver azide NDT decoration with gold: a – positive axial domains; b – axial negative domains in deformed 
NDT. 14100x magnification 
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Выводы 

1. Использование методик декорирования 
на разных уровнях разрешения позволило ви-
зуализировать электрически активную инфор-
мационную структуру АТМ, в которой локали-
зуются процессы, протекающие при энергети-
ческих воздействиях радиации, электрического 
поля и температуры. 

2. Наличие ДСП [15] с совокупностью все-
го круга явлений, связанных с изменением по-
ляризации кристаллов при изменении темпера-
туры [10], пьезополяризации позволило под-
твердить сегнетоэлектрическую природу АТМ. 
Изучению пьезоэлектрического эффекта [9, 16] 
и его роли в процессах инициирования детона-
ции -PbN6 нами было уделено особое внима-
ние. 
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1,2-ДИТРЕТ-БУТИЛЭТАНДИИМИНА АМИНОУКСУСНОЙ КИСЛОТОЙ 
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Аннотация. В данной работе представлены результаты компьютерного моделирования реакции пере-

иминирования 1,2-дитрет-бутилэтандиимина в среде водного ацетонитрила с образованием 2,4,6,8,10,12-

гексаацетил-2,4,6,8,10,12-гексаазатетрацикло-[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]додекана. На уровне теории функционала плот-

ности с использованием функционала BP86 и базисного набора def2-SVP был смоделирован предположи-

тельный механизм реакции переиминирования в континуальной модели растворителя CPCM при 298,15 К. 

Проведено сравнение изменения функций Гиббса G при 298,15 К и внутренней энергии U при 0 К для всех 

стадий предположительного механизма. Установлено, что способом переиминирования 1,2-дитрет-

бутилэтандиимина в среде водного ацетонитрила аминоуксусной кислотой возможно образование целевого 

цикличного продукта. Из-за значительного влияния энтропийного фактора промежуточных стадий сниже-

ние температуры должно способствовать проведению синтеза. 

Ключевые слова: N,N’-дитрет-бутил-1,2-этандиимин, аминоуксусная кислота, 2,4,6,8,10,12-

гексакарбоксиметил-2,4,6,8,10,12-гексаазатетрацикло-[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]додекан, теория функционала плотно-

сти, компьютерное моделирование. 

Благодарности: Работы по определению влияния состава амина на способность образования производ-

ных гескаазаизовюрцитана были выполнены по базовой тематике № FUFE – 2021 –0004 при использовании 

приборной базы Бийского регионального центра коллективного пользования СО РАН (ИПХЭТ СО РАН, 

г. Бийск). Компьютерное моделирование систем сделано в сетевой лаборатории квантовых технологий ма-

териалов АлтГУ. 

_____________________________________________________________________________________________ 

Для цитирования: Рябых А.В., Маслова О.А., Безносюк С.А., Чикина М.В. Квантово-химический расчет 

реакции переиминирования 1,2-дитрет-бутилэтандиимина аминоуксусной кислотой // Фундаментальные 

проблемы современного материаловедения. 2022. Т. 19, № 2. С. 157–164. doi: 10.25712/ASTU.1811-

1416.2022.02.002. 
_____________________________________________________________________________________________ 
 

 

 

 

 

 

 



А.В. Рябых, О.А. Маслова, С.А. Безносюк, М.В. Чикина 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2022. Т. 19. № 2. С. 157–164 

158 

Original article 

QUANTUM-CHEMICAL CALCULATION OF THE REIMINATION 
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Abstract. This paper presents the results of computer simulation of the reamination reaction of 1,2-ditert-

butylethanediimine in aqueous acetonitrile to form 2,4,6,8,10,12-hexaacetyl-2,4,6,8,10,12-hexaazatetracyclo-

[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]dodecane. At the level of density functional theory, using the BP86 functional and the def2-SVP ba-

sis set, a hypothetical mechanism of the reimination reaction was modeled in the continual solvent model CPCM at 

298.15 K. The change in the Gibbs functions G at 298.15 K and the internal energy U at 0 K were compared for all 

stages of the putative mechanism. It has been established that the formation of the target cyclic product is possible 

by the method of reimination of 1,2-ditert-butylethanediimine in an aqueous acetonitrile medium with aminoacetic 

acid. Due to the significant influence of the entropy factor of intermediate stages, a decrease in temperature should 

facilitate the synthesis. 

Keywords: N,N'-ditert-butyl-1,2-ethanediimine, aminoacetic acid, 2,4,6,8,10,12-hexacarboxymethyl-

2,4,6,8,10,12-hexaazatetracyclo-[5,5 ,0,0
3,11

,0
5,9

]dodecane, density functional theory, computer simulation. 
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Введение 

Производные гексаазаизовюрцитана – пер-

спективные биологически активные вещества 

[1-3], которые получают двумя путями: 

- конденсацией различных аминов с глиок-

салем; 

- реакцией переиминирования производных 

1,2-этандииминов аминами [4, 5]. 

В литературе отсутствуют сведения о про-

изводных гексаазаизовюрцитана, полученных 

реакцией конденсации глиоксаля с аминокис-

лотами, либо реакцией переиминирования про-

изводных 1,2-этандииминов аминокислотами. 

Аминоуксусная кислота является биологи-

чески активным соединением, поэтому в дан-

ном исследовании она была выбрана в качестве 

модельного соединения.  Полученный на ее ос-

нове 2,4,6,8,10,12-гексакарбоксиметил-2,4,6,8, 

10,12-гексаазатетрацикло-

[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]додекан по расчетным данным 

программы PASS обладал бы рядом биологиче-

ски активных свойств. Ниже приведены наибо-

лее значимые [6]: 

- pa 0,923 ингибитор АДФ-тимидинкиназы 

(для предотвращения повторных инсультов и 

приступов ишемии, связанных с тромбозом); 

- pa 0,904 лечение фобических расстройств; 

- pa 0,850 ингибитор протеиназы (лечение 

бактериального пародонтоза; 

- pa 0,839 антигипоксические свойства 

(снимают кислородное голодание мозга). 

Целью данного исследования является вы-

явление возможности образования N, N’-
дикарбоксиметил-1,2-этандиимина реакцией 

переиминирования N,N’-дитрет-бутил-1,2-

этандиимина аминоуксусной кислотой и его 

дальнейшей циклотримеризации до 2,4,6,8, 

10,12-гексакарбоксиметил-2,4,6,8,10,12-гексаа-

затетрацикло-[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]додекана. 
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Методика компьютерного моделирования 

1. Моделирование механизма реакции. 
Предположительный механизм образования 

производных гексаазаизовюрцитана был пред-

ложен А.Т. Нильсоном в работе [7]. Данные ре-

акции (рис.1) моделировали при изучении спо-

собности N,N’-диарбоксиметил-1,2-этанди-

имина к способности образовывать каркас гек-

саазаизовюрцитана. Изначальными реагентами 

являются N,N’-дитретбутил-1,2-этандиимин и 

аминоуксусная кислота. На первой стадии ме-

ханизма происходит замещение трет-

бутилиминных группировок на ацетилимин-

ные. Дальнейшие взаимодействия аналогичны 

рассмотренному нами ранее механизму в рабо-

те [8]. 
2. Параметры расчета. Компьютерное 

моделирование проводили в программном па-

кете Orca версии 5.0.3 [9]. Расчет термодина-

мических функций состояния для приведенного 

выше механизма проводили на уровне теории 

функционала плотности с использованием 

GGA-функционала BP86 и базисного набора 

def2-SVP [10]. Так как чистая теория функцио-

нала плотности недостаточно точно учитывает 

тонкие дисперсионные взаимодействия, ис-

пользовали алгоритм поправки атомной парной 

дисперсии на основе жестко связанных частич-

ных зарядов D4 [11]. 

Учет влияния диэлектрической среды учи-

тывали с помощью Conductor-like Polarizable 

Continuum Model (CPCM). Тип поверхности – 

Gaussian VdW. При данном алгоритме создания 

полости в континууме размытие зарядов осу-

ществляется с помощью распределения Гаусса, 

а поверхность создается на границе ван-дер-

ваальсовых радиусов [12]. 

Для получения сведений о термодинамиче-

ских потенциалах рассматриваемого механизма 

рассчитывали гармонические частоты колеба-

ний оптимизированных структур, изображен-

ных на рис.1. Изменения функций Гиббса ΔG
0
, 

энтальпии ΔH
0
 и энтропии ΔS

0
 при Т = 298,15 К 

и p = 1 атм рассчитывали программным паке-

том Orca через стандартные алгоритмы стати-

стической термодинамики. Кроме того, чтобы 

учесть влияние температуры на проведение 

синтеза, провели сравнение изменения функций 

Гиббса ΔG
0

298 с изменением внутренней энер-

гии ΔU
0

0 при Т = 0 К. 

 

Результаты и их обсуждение 

На рис.2 представлены изменения термо-

динамических потенциалов ΔU
0

0 и ΔG
0

298 для 

каждой из пяти приведенных на рис.1 стадий 

синтеза 2,4,6,8,10,12-гексакарбоксиметил-2,4, 

6,8,10,12-гексаазатетрацикло-[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]до-

декана. 

Компьютерное моделирование показало, 

что термодинамически благоприятно протека-

ние замещение трет-бутильных групп в изна-

чальном реагенте на карбоксиметильные. Ана-

лизируя численные значения изменения термо-

динамических потенциалов, можно указать две 

«запирающие» стадии механизма. 

Во-первых, это стадия № 2, где два имина 

I1 объединяются в малоустойчивый комплекс с 

разделением зарядов I2. Разница ΔG
0

298–ΔU
0

0 

для этой точки составляет 78,06 кДж/моль. При 

реальной температуре существенный вклад в 

функцию Гиббса вносит энтропийный фактор 

TΔS
0
. Объединение двух иминов I1 происходит 

с большим уменьшением энтропии системы со 

значением ΔS
0

298 = –216,9 Дж/(моль∙К). Учиты-

вая зависимость функции Гиббса от температу-

ры, можно сделать вывод о том, чтобы умень-

шить величину «запирающего» термодинами-

ческого барьера стадии № 2, синтез нужно про-

водить при температуре ниже комнатной. Но 

при этом придется искать баланс между термо-

динамической возможностью протекания реак-

ции и скоростью самого процесса. 

Во-вторых, это стадия № 5, означающая 

образование каркаса гексаазаизовюрцитана C3 

– конечного продукта конденсации. Естествен-

но, каркас гексаазаизовюрцитана C3 является 

более упорядоченной структурой, чем цикл C2. 

Поэтому имеем отрицательное изменение эн-

тропии ΔS
0

298 = –20,0 Дж/(моль∙К). Малое зна-

чение энтропийного фактора показывает незна-

чительное влияние температуры на способ-

ность C2 образовывать C3. На рис.3 изображе-

ны изменения энтропии для каждой из пяти 

стадий синтеза. 

В целом, вид зависимости изменения эн-

тропии от номера стадии с участием аминоук-

сусной кислоты аналогично таковым для дру-

гих аминов при их взаимодействии с глиокса-

лем, которые мы рассматривали в статье [8]. 

Зависимость касаемо функций Гиббса также 

имеет сходный вид, поэтому имеет смысл срав-

нить аминоуксусную кислоту и различные 
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амины по способности образовывать каркас 

гексаазаизовюрцитана. 

Рассмотрим суммарное изменение термо-

динамических функций за все пять протекаю-

щих стадий механизма (Табл.1). Для удобства 

сравнения вместо непосредственно изменения 

энтропии при 298,15 К приведем энтропийный 

фактор функции Гиббса, полученный умноже-

нием ΣΔS
0

298 на 298,15 К. 

Суммарное изменение функции Гиббса для 

полного механизма свидетельствует о том, что 

реакция термодинамически возможна в стан-

дартных условиях. Но, существенное суммар-

ное изменение энтропии может указывать на 

то, что синтезу благоприятствует низкая темпе-

ратура. 

1.
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Рис.1. Предположительный механизм образования 2,4,6,8,10,12-гексакарбоксиметил-2,4,6,8,10,12-

гексаазатетрацикло[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]додекана [5]. Принятые сокращенные обозначения: Ac – карбоксиметиль-

ная группа –CH2–COOH; I1 – диимин, первый продукт конденсации; I2 – промежуточный продукт присое-

динения одной молекулы I1 к другой; C1 – линейно-циклическая структура, образованная из I2; C2 – линей-

но-циклическая структура, образованная из реакции C1 с I1; C3 – циклический конечный продукт конденса-

ции – 2,4,6,8,10,12-гексаацетил-2,4,6,8,10,12-гексааза-тетрацикло[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]додекан 

Fig.1. Proposed mechanism of formation of 2,4,6,8,10,12-hexacarboxymethyl-2,4,6,8,10,12-

hexaazatetracyclo[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]dodecane [5]. Accepted abbreviations: Ac is the carboxymethyl group –CH2–

COOH; I1 is diimine, the first condensation product; I2 is an intermediate product of the addition of one I1 molecule 

to another; C1 is a linear-cyclic structure formed from I2; C2 is a linear-cyclic structure formed from the reaction   

of C1 with I1; C3 is a cyclic end product of condensation - 2,4,6,8,10,12-hexaacetyl-2,4,6,8,10,12-hexaaza-

tetracyclo[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]dodecane 
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Рис.2. Изменение функций Гиббса и внутренней энергии для стадий 1-5 предположительного механизма, 

который изображен на рис.1 

Fig.2. Changes in the Gibbs functions and internal energy for stages 1-5 of the hypothetical mechanism,                            

which is shown in Fig.1 
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Рис.3. Изменение энтропии для стадий 1 – 5 предположительного механизма, который изображен на рис.1 

Fig.3. The change in entropy for stages 1 - 5 of the proposed mechanism, which is shown in Fig.1 
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Таблица 1. Суммарное изменение термодинамических функций механизма 

Table 1. The total change in the thermodynamic functions of the mechanism 

Функция ΣΔU
0

0 ΣΔG
0

298 T∙ΣΔS
0

298 

Суммарное изменение, 

кДж/моль 
–277,98 –74,84 –162,16 

 
Опираясь на данные [8], сравним аминоук-

сусную кислоту, аллиламин, фурфуриламин и 

бензиламин по способности к созданию ГАВ. 

По значениям ΣΔG0
298  данные вещества обра-

зуют ряд: фурфуриламин < аллиламин < бен-
зиламин < аминоуксусная кислота. Значение 

для аминоуксусной кислоты сходно со значе-

нием для трет-бутиламина, который не приво-

дит к образованию гексаазаизовюрцитана. От-

личительной чертой аминоуксусной кислоты в 

данном механизме является наличие «запи-

рающей» стадии № 2, которой нет для осталь-

ных рассмотренных выше веществ. По значе-

ниям ΔG0
298 (2)  данные вещества образуют ряд: 

фурфуриламин < аллиламин ≈ бензиламин < 
аминоуксусная кислота. Ряд по значениям 

ΔG0
298 (5) – «запирающей» стадии для всех реа-

гентов – наблюдается иная картина: аллила-
мин < аминоуксусная кислота < фурфурила-
мин < бензиламин. Имеем, что аминоуксусная 

кислота способна из структуры C2 образовы-

вать C3 с одинаковой эффективностью, как 

фурфуриламин и бензиламин. Таким образом, 

имеется двойственность в физико-химическом 

характере аминоуксусной кислоты при данных 

взаимодействиях. 

Наличие термодинамических трудностей 

на стадии № 2 в случае с аминоуксусной кисло-

той можно объяснить с привлечением внутри-

молекулярных водородных связей. Ключевым 

моментом является присоединение атома угле-

рода к атому азота с последующим перераспре-

делением заряда между двумя соседними ато-

мами азота от разных молекул I1. У аминоук-

сусной кислоты имеется карбоксильная группа 

–СООН, водород которой посредством сильных 

внутримолекулярных водородных связей взаи-

модействует с ближайшим азотом, экранируя 

его от возможных взаимодействий. Азот с фор-

мальным насыщенным координационным чис-

лом 4 (с учетом водорода от –COOH) уже край-

не трудно взаимодействует с атомом углерода 

соседней молекулы I1, что и выражает большое 

численное значение изменения функции Гиб-

бса. Для других рассмотренных аминов такого 

внутримолекулярного водородного взаимодей-

ствия практически нет, и реакция образования 

интермедиата I2 идет легче. С другой стороны, 

такие же водородные связи стабилизируют 

структуру С2 и, что важнее, конечную структу-

ру С3. Это указывает на легкость образования 

гексаазаизовюрцитана на последней стадии с 

использованием аминоуксусной кислоты. 

Выводы 

На основе результатов компьютерного мо-

делирования можно сделать следующие выво-

ды. 

1. Реакция переиминирования N,N’-дитрет-

бутил-1,2-этандиимина аминоуксусной кисло-

той пройдет с образованием N,N’-
дикарбоксиметил-1,2-этандиимина; 

2. N,N’-диарбоксиметил-1,2-этандиимин 

при дальнейшей реакции циклотримеризации 

образует 2,4,6,8,10,12-гексакарбоксиметил-2,4, 

6,8,10,12-гексаазатетрацикло-[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]до-

декан, но реакцию нужно проводить при пони-

женных температурах. 

3. В отличие от аминов, аминоуксусная ки-

слота играет специфическую роль в механизме 

образования 2,4,6,8,10,12-гексакарбоксиметил-

2,4,6,8,10,12-гексаазатет-рацикло-

[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

]додекана ввиду наличия сильных 

внутримолекулярных водородных связей меж-

ду атомами азота и карбоксильными группами. 

Список литературы 

1. Пат. 2736936 Российская Федерация. 

4,10-ди(этоксиацетил)-2,6,8,12-тетраацетил-2,4, 

6,8,10,12-гексаазатетрацикло[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

] до-

декан в качестве анальгетического средства и 

способ его получения. № 2020121641, заявл. 

25.06.2020. опубл. 23.11.2020. 

2. Лопатина К.А., Крылова С.Г., Сафонова 

Е.А. Новый анальгетик на основе гексаазаизо-

вюрцитана: возможность использования в он-

кологической практике // Сибирский онкологи-

ческий журнал. 2020. Т. 19, № 2. С. 76–81. 

3. Aguero S., Megy S., Eremina V., 

Kalashnikov A., et al. Discovery of a Novel Non-

Narcotic Analgesic Derived from the CL-20 Ex-



Квантово-химический расчет реакции переиминирования 1,2-дитрет-бутилэтандиимина 

аминоуксусной кислотой 

 

BPMS. 2022; 2(19): 157–164 

163 

plosive: Synthesis, Pharmacology, and Target 

Identification of Thiowurtzine, a Potent Inhibitor 

of the Opioid Receptors and the Ion Channels 

// ACS Omega. 2021. V. 23, N 6. P. 15400–15411. 

4. Il'yasov S.G., Chikina M.V. A novel ap-

proach to synthesis of hexaazaisowurtzitane de-

rivatives // Tetrahedron Letters. 2013. V. 54, N 15. 

P. 1931–1932. 

5. Nielsen A.T., Nissan R.A., Vanderah D.J., 

et al. Polyazapolycyclics by Condensation of Al-

degides with Amines. Formation of 2,4,6,8,10,12-

Hexabenzyl-2,4,6,8,10,12-hexaazatetracyclo[5,5,0, 

05,9,03,11]dodecanes from Glyoxal and Ben-

zylamines // The Journal of Organic Chemistry. 

1990. V. 55, N 5. P. 1459–1466. 

6. http://way2drug.com/passonline/predict.php 

[Электронный ресурс]. Дата обращения 

13.04.2022. 

7. Рябых А.В., Маслова О.А., Безносюк 

С.А., Чикина М.В., Глухачева В.С. Влияние со-

става амина на способность образования произ-

водных гексаазоизовюрцитана // Фундамен-

тальные проблемы современного материалове-

дения. 2021. Т. 18, № 4. С. 478–484. 

8. Neese F. Software update: the ORCA pro-

gram system, version 4.0 // Wiley Interdisciplinary 

Reviews: Computational Molecular Science. 2017. 

V. 8. P. e1327. 

9. Weigend F., Ahlrichs R. Balanced basis sets 

of split valence, triple zeta valence and quadruple 

zeta valence quality for H to Rn: Design and as-

sessment of accuracy // Phys. Chem. Chem. Phys. 

2005. V. 7. P. 3297. 

10. Grimme S., Antony J., Ehrlich S., Krieg H. 

A consistent and accurate ab initio parametrization 

of density functional dispersion correction (DFT-

D) for the 94 elements H-Pu // J. Chem. Phys. 

2010. V. 132. P. 154104. 

11. Caldeweyher E., Bannwarth C., Grimme 

S. Extension of the D3 dispersion coefficient 

model // J. Chem.Phys. 2017. Vol. 147. P. 034112. 

12. Cossi M., Rega N., Scalmani G., et al. En-

ergies, structures, and electronic properties of 

molecules in solution with the CPCM solvation 

model // Chem. Phys. 2003. V. 24, N 6. P. 669–

681. 

Информация об авторах 

А. В. Рябых – аспирант и инженер кафед-

ры физической и неорганической химии Алтай-

ского государственного университета. 

О. А. Маслова – кандидат физико-

математических наук, доцент кафедры физи-

ческой и неорганической химии Алтайского го-

сударственного университета. 

С. А. Безносюк – доктор физико-

математических наук, профессор, заведующий 

кафедрой физической и неорганической химии 

Алтайского государственного университета. 

М. В. Чикина – кандидат химических наук, 

научный сотрудник лаборатории синтеза вы-

сокоэнергетических соединений Института 

проблем химико-энергетических технологий 

СО РАН. 

References 

1. Pat. 2736936 Russian Federation. 4,10-

di(ethoxyacetyl)-2,6,8,12-tetraacetyl-2,4,6,8,10,12-

hexaazatetracyclo[5,5,0,0
3,11

,0
5,9

] dodecane as an-

algesic agent and method of its production. 

No. 2020121641, claim. 06/25/2020. Publ. 

11/23/2020 (In Russ.). 

2. Lopatina, K. A., Krylova, S. G. & 

Safonova, E. A. et al. (2020). A new analgesic 

based on hexaazaisowurtzitane: the possibility of 

using it in oncological practice. Siberian journal of 

oncology, 2(19), 76-81. (In Russ.). 

3. Aguero, S., Megy, S., Eremina, V. & 

Kalashnikov, A. et al. (2021). Discovery of a 

Novel Non-Narcotic Analgesic Derived from the 

CL-20 Explosive: Synthesis, Pharmacology, and 

Target Identification of Thiowurtzine, a Potent In-

hibitor of the Opioid Receptors and the Ion Chan-

nels. ACS Omega, 6(23), 15400–15411. 

4. Il'yasov, S. G. & Chikina, M. V. (2013). A 

novel approach to synthesis of hexaazaisowurtzi-

tane derivatives. Tetrahedron Letters, 15(54), 

1931–1932. 

5. Nielsen, A. T., Nissan, R. A. & Vanderah, 

D. J. et al. (1990). Polyazapolycyclics by Conden-

sation of Aldegides with Amines. Formation of 

2,4,6,8,10,12-Hexabenzyl-2,4,6,8,10,12-hexaazate-

tracyclo[5,5,0,0
5,9

,0
3,11

]dodecanes from Glyoxal 

and Benzylamines. The Journal of Organic Chem-

istry, 5(55), 1459–1466. 

6. http://way2drug.com/passonline/predict.php 

[Electronic resource]. Retrieved 13.04.2022. 

7. Ryabykh, A. V., Maslova, O. A., Bezno-

syuk, S. A, Chikina, M. V. & Glukhacheva, V. S. 

(2021). Influence of the Amine Composition on the 

Ability of Formation of Hexaazoisowurtzitane De-

rivatives. Fundamental’nye problemy 

sovremennogo materialovedenia (Basic Problems 



А.В. Рябых, О.А. Маслова, С.А. Безносюк, М.В. Чикина 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2022. Т. 19. № 2. С. 157–164 

164 

of Material Science (BPMS)), 4(18), 478–484. (In 

Russ.). 

8. Neese, F. (2017). Software update: the 

ORCA program system, version 4.0. Wiley Inter-

disciplinary Reviews: Computational Molecular 

Science, 8, e1327. 

9. Weigend, F. & Ahlrichs, R. (2005). Bal-

anced basis sets of split valence, triple zeta valence 

and quadruple zeta valence quality for H to Rn: 

Design and assessment of accuracy. Phys. Chem. 

Chem. Phys., 7, 3297. 

10. Grimme, S., Antony, J., Ehrlich, S. & 

Krieg, H. (2010). A consistent and accurate ab ini-

tio parametrization of density functional dispersion 

correction (DFT-D) for the 94 elements H-Pu. J. 

Chem. Phys., 132, 154104. 

11. Caldeweyher, E., Bannwarth, C. & 

Grimme, S. (2017). Extension of the D3 dispersion 

coefficient model. J. Chem.Phys., 147, 034112. 

12. Cossi, M., Rega, N. & Scalmani, G., et al. 

(2003). Energies, structures, and electronic proper-

ties of molecules in solution with the CPCM solva-

tion model. Chem. Phys., 6(24), 669–681. 

Information about the authors 

A. V. Ryabykh – Graduate Student and Engi-

neer of the Department of Physical and Inorganic 

Chemistry, Altai State University. 

O. A. Maslova – Candidate of Physical and 

Mathematical Sciences, Associate Professor of the 

Department of Physical and Inorganic Chemistry, 

Altai State University. 

S. A. Beznosyuk – Doctor of Physical and 

Mathematical Sciences, Professor, Head of the 

Department of Physical and Inorganic Chemistry, 

Altai State University. 

M. V. Chikina – Candidate of Chemical Sci-

ences, Research Scientist at the Laboratory of 

High-Energy Compounds Synthesis, Institute for 

Problems of Chemical and Energetic Technologies 

SB RAS. 
 

Авторы заявляют об отсутствии конфликта интересов. 

The authors declare that there is no conflict of interest. 

Статья поступила в редакцию 16.04.2022; одобрена после рецензирования 22.04.2022; принята к публикации 

27.04.2022. 

The article was received by the editorial board on 16 Apr. 22; approved after reviewing on 22 Apr. 22; accepted for publica-

tion on 27 Apr. 22. 

 



Фундаментальные проблемы современного материаловедения том 19 №2 (2022) 

 

____________ 

© М.П. Кащенко, Н.А. Скорикова, А.Г. Семеновых, А.В. Нефедов, Н.М. Кащенко, В.Г. Чащина, 2022 

165 

Фундаментальные проблемы современного материаловедения. 2022. Т. 19. № 2. С. 165–171 
Fundamental’nye problemy sovremennogo materialovedenia (Basic Problems of Material Science (BPMS)). 2022; 2(19): 165–171 

Научная статья 

1.3.8. Физика конденсированного состояния (физико-математические науки) 
УДК 538.91 

doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2022.02.003 

КРИСТОННАЯ МОДЕЛЬ ФОРМИРОВАНИЯ ТИПИЧНЫХ КОМПОНЕНТ ТЕКСТУРЫ 
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Аннотация. В процессе пластической деформации прокаткой поликристаллические образцы с первона-

чально хаотической ориентацией кристаллических решеток зерен, как правило, текстурируются, то есть по-

является несколько выделенных вариантов ориентаций решеток в зернах, при которых вполне определенные 

плоскости составляют наименьшие углы с плоскостью прокатки. При интерпретации наблюдаемых типич-

ных текстур для кристаллов с кубическими решетками показано, что наглядное описание текстур достигает-

ся в рамках кристонного подхода. Суть кристонного подхода, связанного с контактным взаимодействием 

дислокаций при пересечении плоскостей скольжения, кратко приводится в разделе, посвященном основной 

компоненте текстуры в кристаллах с гранецентрированной кубической решеткой. Далее приведена инфор-

мация о типичных текстурах в кристаллах с объемно центрированной кубической решеткой и представлен 

для каждой из текстур «состав» кристонов, отражающий долевой вклад дислокаций, принадлежащих к 

взаимодействующим системам скольжения. При обсуждении результатов показано, что имеются основания 

рассматривать формирование наблюдаемых текстур как следствие стремления открытой неравновесной сис-

темы релаксировать к положению равновесия кратчайшим во времени способом. Этот вывод эквивалентен 

принципу Циглера о максимуме производства энтропии для открытых систем, далеких от положения равно-

весия. 

Ключевые слова: компоненты текстуры, дислокации, кристоны, полосы сдвига, принцип Циглера. 
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Abstract. In the process of plastic deformation by rolling, polycrystalline samples with initially chaotic orienta-

tion of the crystal lattices of grains, as a rule, are textured, that is, several selected variants of lattice orientations in 

grains appear, in which well-defined planes make up the smallest angles with the rolling plane. When interpreting 

the observed typical textures for crystals with cubic lattices, it is shown that a visual description of the textures is 

achieved within the framework of the cryston approach. The essence of the cryston approach associated with the 

contact interaction of dislocations at the intersection of glide planes is briefly described in the section devoted to the 

main component of the texture in crystals with a face-centered cubic lattice. In the following, information is pro-

vided about typical textures in crystals with a volume-centered cubic lattice, and for each of the textures, the "com-

position" of crystons is presented, reflecting the partial contribution of dislocations belonging to interacting sliding 

systems. When discussing the results, it is shown that there are reasons to consider the formation of the observed 

textures as a consequence of the tendency of an open nonequilibrium system to relax to the equilibrium state in the 

shortest possible way in time. This conclusion is equivalent to Ziegler's principle of maximum entropy production 

for open systems far from the equilibrium position. 

Keywords: texture components, dislocations, kristons, shear bands, Ziegler principle. 
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Введение 

При деформации поликристаллических ме-

таллов и сплавов, имеющих случайную исход-

ную ориентировку кристаллических решеток 

зерен, возникает преимущественная ориенти-

ровка определенных плоскостей и направлений 

в разных зернах, называемая кристаллографи-

ческой текстурой. Текстура прокатки образует-

ся в результате действия сил сжатия в направ-

лении, перпендикулярном плоскости прокатки, 

и сил растяжения вдоль направления прокатки. 

В результате определенные плоскости {hkl} в 

зернах оказываются близкими к плоскости про-

катки, а некоторые направления <uvw> (в 

плоскостях {hkl}) – близкими к направлениям 

растяжения в плоскости прокатки. Указанием 

таких плоскостей и направлений и задается на-

блюдаемая текстура. В металлах и сплавах с 

кубическими решетками (гранецентрирован-

ными – ГЦК и объемно-центрированными – 

ОЦК), как известно (см., например, [1, 2]), на-

блюдаются заметные различия в наборах ти-

пичных компонент текстуры прокатки. Это 

вполне естественно, если учесть, что при про-

катке инициируются системы дислокационного 

скольжения, вступающие во взаимодействие по 

мере нарастания пластической деформации 

(степени прокатки). Действительно, в ГЦК-

кристаллах имеется только одно исходное се-

мейство систем скольжения {111}<110> по 

плотноупакованным плоскостям{111}, тогда 
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как в ОЦК-кристаллах (не имеющих плотно-

упакованных плоскостей) есть три примерно 

равноправных семейства: {110}<111>, 

{112}<111>, {113}<111>. Кристаллографиче-

ские обозначения приводятся в базисе, связан-

ном с ребрами кубической элементарной ячей-

ки. Фигурные скобки используются для плос-

костей семейства, круглые скобки – для от-

дельной плоскости. Уголковые скобки исполь-

зуются для семейства направлений, а квадрат-

ные – для отдельного направления. Ясно, что 

деформация прокатки (при ортогональных на-

правлениях сжатия и растяжения) должна со-

провождаться разворотом доминирующих 

плоскостей скольжения в направлении умень-

шения угла между плоскостью скольжения и 

плоскостью прокатки. Причем выраженная тек-

стура развивается при значительных деформа-

циях (десятки процентов). В этих условиях да-

же в зернах с начальной ориентацией решетки, 

выделяющей единственную систему скольже-

ния, в ходе деформации неизбежно иницииру-

ются новые системы с плоскостями скольже-

ния, пересекающимися с первоначальной для 

данного зерна. В связи с этим допустим сцена-

рий формирования текстуры за счет распро-

странения кристонов – носителей сдвига по 

плоскостям, отличающимся от исходных плос-

костей скольжения [3-6]. Генерация кристонов 

осуществляется обобщенными источниками 

Франка-Рида (ОИФР), возникающими при 

сильном (контактном) взаимодействии дисло-

каций с пересекающимися плоскостями сколь-

жения. Естественно ожидать тогда, что именно 

плоскости, по которым распространяются кри-

стоны, входят в набор типичных наблюдаемых 

компонент текстуры. 

Цель данной работы показать, что типич-

ным наблюдаемым текстурам прокатки в кри-

сталлах с кубическими решетками сопоставля-

ются, как правило, простейшие реализации 

кристонов, возникающих при парных пересе-

чениях исходных систем скольжения. 

Кристонная схема описания основной 
компоненты текстуры прокатки 
в кристаллах с ГЦК-решеткой 

Прежде всего, отметим, что типичные ком-

поненты текстуры, наблюдаемой в ГЦК-

кристаллах, относятся к вариантам       

{hhℓ}<ℓℓ-2h>. Несмотря на то, что сдвиговая 

деформация зависит от энергии дефекта упа-

ковки, основная компонента текстуры обычно 

соответствует варианту {110}<-112>. 

Напомним [4-6], что при кристонном опи-

сании ориентаций границ полос сдвига ориен-

тация нормали N к плоскости скольжения зада-

ется векторным произведением b и Λ 

N ║ [b, Λ].                            (1) 

В (1) b –это суперпозиционный вектор 

Бюргерса 
bnb1+ mb2,                          (2) 

лежащий в плоскости нормалью N, n и m – це-

лые числа, модули которых равны числу дис-

локаций двух контактно взаимодействующих 

систем, а векторы b1 и b2 лежат в пересекаю-

щихся плоскостях легкого скольжения и кол-

линеарны <110>. Вектор Λ коллинеарен линии 

пересечения пары плоскостей легкого скольже-

ния, то есть в случае ГЦК-решетки 
Λ║<1-10>.                          (3) 

Из (1) следует, что ориентация N зависит 

только от краевой (по отношению к Λ) состав-

ляющей вектора b. 

Очевидно, что добавление к суперпозици-

онному вектору b произвольного по величине 

вектора b║, коллинеарного Λ, не сказывается на 

выполнении условия (1), поскольку вектор b║ 

ортогонален любому направлению N. Значит, 

при определении вектора b, имеется аддитив-

ная неоднозначность: 

b  b = b + b║.                      (4) 

Для ГЦК-решетки, обладающей только од-

ним семейством систем скольжения 

{111}<110>, простейшие (стандартные) ориен-

тировки плоскостей скольжения, отличающих-

ся от октаэдрического скольжения, следуют из 

(1)- (3) и имеют вид: 

{hhℓ}, h/ℓ = (n - m)/(n + m).            (5) 

Для иллюстрации на рис.1 приведена схема 

образования дислокационного «жгута» двух 

систем дислокаций вдоль линии пересечения 

Λ║<1-10> пары плоскостей скольжения. Этот 

«жгут» играет роль сегмента ОИФР, характери-

зуемого суперпозиционным векторам Бюргерса 

b (2). 

На рис.1 использовано непринципиальное 

упрощение: принято, что векторы b1 и b2 имеют 

чисто краевую ориентацию по отношению к 

рабочему сегменту ОИФР. Ясно, что выгибание 

сегмента ОИФР превращает барьер типа Ломе-

ра-Коттрелла в источник дислокаций, скользя-
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щих по плоскостям (hhℓ), которым принадле-

жит b. 

 

Рис.1. Формирование рабочего сегмента ОИФР 

Fig.1. Formation of the working segment of the OIFR 

Очевидно, что чисто винтовая компонента 

b║ (коллинеарная Λ), не изменяя ориентацию 

N, обеспечивает возможность подключения до-

полнительных дислокаций (за счет механизма 

их поперечного скольжения). Следует иметь в 

виду, что случаю h < ℓ, согласно (5), соответст-

вует (при n > 0 и m > 0) неравенство n > m и ту-

поугольное расположение векторов b1 и b2, что 

обеспечивает минимум упругой энергии при 

сложении векторов, согласно критерию Франка 

(b
2 

< b1
2 

+ b2
2
), то есть устойчивость кристона. 

Тогда неравенствам n > 0, m < 0, сопоставляет-

ся остроугольное расположение векторов b1 и 
b2, и  b2 

> b1
2 
+ b2

2
. Это означает, что при замене 

m → -m формулу (5) можно переписать в виде 

h / ℓ = (n + m)/(n - m),                (6) 

полагая затем n > 0, m > 0 и n > m, что ведет к 

неравенству h > ℓ. Существует и вариант орто-

гональных векторов b1 и b2 (b2 
= b1

2 
+ b2

2
). Со-

гласно (6), плоскостям {110} основной компо-

ненты текстуры, отвечает предельный вариант 

n = m. Это означает, что в равной степени ис-

пользуются возможности обеих взаимодейст-

вующих систем скольжения для релаксации на-

пряжений, создаваемых внешней нагрузкой. 

Заметим также, что при n = -m в (6) (что экви-

валентно n=m в (5) реализуется другой пре-

дельный вариант плоскостей {001} кубическо-

го скольжения. Ясно также, что направлению 

<-112> соответствует максимальное из значе-

ний возможных модулей суперпозиционных 

величин векторов Бюргерса. Действительно, 

зададим векторы Бюргерса в единицах а/ 2 , 

где а – параметр решетки, и рассмотрим кон-

кретный пример. Выпишем, согласно (2), век-

торы суперпозиционных векторов b для ОИФР, 

образующихся при взаимодействии дислока-

ций, принадлежащих плоскостям скольжения 

(111) (с векторами b1=[10-1], либо [01-1]) и 

плоскостям (11-1) (с векторами b2=[101], либо 

[011]). Тогда плоскостям (110) соответствуют 

b=[-112], [1-12] либо b=[002]. Плоскостям же 

(001) соответствуют b=[200], [020] либо [110]. 

Таким образом, направлению [-112] соот-

ветствует наибольшее значение b= 6  (в еди-

ницах а/ 2 ). Заметим также, что распростра-

нение по плоскостям {110} соответствует нера-

венству h > ℓ, и, следовательно, остроугольно-

му сложению краевых (по отношению к Λ) 

компонент векторов b1 и b2. Значит (при прочих 

равных условиях), именно максимизация пере-

носимых «порций» b (а не соображения об ус-

тойчивости кристонов при тупоугольном сло-

жении краевых компонент векторов b1 и b2) 

обеспечивает максимальный вклад в скорость 

деформации при прокатке, приводя к выделе-

нию компоненты текстуры прокатки     

{110}<11-2> в качестве главной. 

Кристонная схема описания типичных 
компонентов текстуры прокатки 

в кристаллах с ОЦК-решеткой 

Согласно [1], типичными компонентами 

текстуры прокатки, наблюдаемыми, например, 

в низкоуглеродистой стали, также являются ва-

рианты {hhℓ}<ℓℓ-2h>. В первом и втором 

столбцах табл.1 приведены данные, взятые из 

табл.3.3 [1]. 

В третьем столбце приведены пары исход-

ных систем скольжения для контактно взаимо-

действующих дислокаций, формирующих 

ОИФР. В четвертом столбце приведены линии 

пересечения Λ соответствующих пар плоско-

стей. Векторы Бюргерса (в единицах а 3 /2) 

соответствуют направлениям диагоналей куба 

<111>. Соответствия между индексами h и ℓ, 

задающими плоскости скольжения кристонов, 

и отношениями n/m, приведенными в пятом 

столбце табл.1, устанавливаются с помощью 

алгоритма, изложенного в предыдущем пункте 

на примере кристаллов с ГЦК решеткой. 
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Таблица 1. Текстурные компоненты в прокатанных ОЦК металлах 

Table 1. Textural components in rolled BCC metals 

{hkℓ} <uvw> Системы скольжения Λ n/m 

001 110 
(112) [11-1] 

(11-2) [111] 
1-10 1/1 

211 01-1 
(101) [-111] 

(1-10) [111] 
11-1 1/1 

111 10-1 
(123) [11-1] 

(321) [-111] 
1-2 1 1/-1 

111 11-2 
(112) [11-1] 

(11-2) [111] 
1-10 3/-1 

11,11,8 4,4,-11 
(112) [11-1] 

(11-2) [111] 
1-10 -7/15 

110 1-10 
(100) [010] 

(010) [100] 
001 1/1 

 

Прокомментируем данные табл.1. 
1. Все исходные системы дислокационно-

го скольжения {110}<111>, {112}<111>, 
{113}<111> участвуют в образовании компо-
нентов текстуры, что подтверждает их пример-
ное равноправие в процессе прокатки. 

2. Компонента {110}<1-10> (см. послед-
нюю строку табл.1) соответствует взаимодей-
ствию не исходных, а кубических систем 
скольжения {010}<100>, которые, в свою оче-
редь, возникают при взаимодействии кристонов 
{001}<110> (см. первую строку табл.1) с чисто 
винтовыми (по отношению к Λ) дислокациями 
с векторами Бюргерса коллинеарными <1-10>. 

3. Наличие компоненты текстуры           
{11 11 8}<4 4 -11> демонстрирует, что реаль-
ные суперпозиции векторов Бюргерса могут 
соответствовать десяткам исходных дислока-
ций в составе ОИФР. 

4. Как отмечается в [1], при увеличении 
продолжительности прокатки возрастает доля 
компонент {112}<110> и {111}<110>. Согласно 
данным табл.1, этим компонентам, так же, как 
и в случае ГЦК кристаллов, отвечает вариант 
равенства вкладов в формирование текстурных 
компонент от дислокаций, принадлежащих пе-
ресекающимся плоскостям скольжения. 

Обсуждение результатов 

Прежде всего, отметим, что направления 
сдвига <ℓℓ-2h> по плоскостям скольжения    
{hh ℓ} ортогональны направлениям Λ, задаю-
щим ориентацию сегмента ОИФР. Значит, при 
генерации кристонов следует ожидать возник-
новения петель супердислокаций с быстро рас-
пространяющимися сегментами, для которых 

вектор b имеет краевую ориентацию по отно-
шению к Λ. Напомним, именно краевые дисло-
кации могут быстро перемещаться при сколь-
жении по плоскостям, в которых лежат векторы 
Бюргерса. Для чисто винтовых дислокаций та-
кой процесс невозможен. Следовательно, ти-
пичные наблюдаемые наборы текстур прокатки 
соответствуют вариантам быстрой релаксации 
напряжений, создаваемых внешней нагрузкой. 
Данный вывод можно рассматривать и как 
следствие принципа Циглера [7, 8], согласно 
которому в открытой неравновесной системе, 
далекой от состояния равновесия, процессы 
протекают с максимумом производства энтро-
пии. Во избежание недоразумений отметим, 
что теорема Пригожина [9] о минимуме произ-
водства энтропии справедлива лишь для со-
стояний систем вблизи теплового равновесия. 

В случае, когда ядро кристона имеет кон-
фигурацию, обеспечивающую деформацию 
сдвига, направление Λ будет совпадать с ори-
ентацией оси поворота решетки внутри полосы 
сдвига. Вполне закономерно, что при прокатке 
возникают полосы сдвига. В частности, в [10] 
показано, что анализ текстуры образца после 
прокатки, как и ее изменение при формирова-
нии полос Чернова-Людерса [11], адекватно 
интерпретируются в кристонной модели. Заме-
тим, в частности, что в [11] после прокатки 
мелкозернистой стали идентифицированы тек-
стуры (332)[02-3] и (332)[1-33], плоскость ко-
торых близка (11 11 8), приведенной в табл. 1. 
Анализ в [10] показал, что направления [02-3] и 
[1-33] строго соответствуют добавлениям вин-
товых (по отношению к Λ║[1-10]) составляю-
щих к краевой компоненте [11-3] суперпозици-
онного вектора Бюргерса (очевидно, что ориен-
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тация этой компоненты близка к [44-11], ука-
занной в табл.1). Разумеется, этот результат со-
гласуется с выводом (4) об аддитивной неодно-
значности вектора Бюргерса при определении 
плоскости скольжения кристона. 

Образование текстуры в ходе деформации 
прокатки (плоская деформация типа растяже-
ние-сжатие) вносит частичное упорядочение в 
ориентации кристаллических решеток поли-
кристаллов (зерен), находившихся первона-
чально в разориентированном состоянии, при 
котором макроскопически образец ведет себя 
как изотропная среда. Хорошо известно, что 
появление текстуры сразу приводит к анизо-
тропии свойств. Представляет интерес установ-
ление степени возможной корреляции между 
ориентациями границ полос сдвига, как и осей 
вращения решетки в зернах с первоначальной 
хаотической ориентацией, с ориентациями 
макроскопических инвариантных плоскостей и 
ориентацией оси вращения, задаваемых внеш-
ней плоской деформацией. В пользу такой кор-
реляции свидетельствует существование полос 
сдвига, пронизывающих несколько зерен [1]. 

Заключение 

1. Кристонная модель, базирующаяся на 
представлении о сильном (контактном) взаимо-
действии дислокаций, принадлежащих систе-
мам скольжения с пересекающимися плоско-
стями скольжения, позволяет предложить дос-
таточно простую и наглядную схему описания 
процесса формирования текстур прокатки в ме-
таллах и сплавах как с ГЦК, так и ОЦК кри-
сталлическими решетками. 

2. Анализ показывает, что типичные на-
блюдаемые варианты прокатки удовлетворяют, 
в соответствие с принципом Циглера, условию 
быстрой релаксации напряжений, создаваемых 
внешней нагрузкой. 
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Аннотация. Новые пьезоэлектрические материалы всё более востребованы для использования в различ-

ного рода устройствах (датчиках и т.д.), работающих в широком диапазоне рабочих температур. Технология 

поверхностных акустических волн (ПАВ) позволяет проводить совместную обработку сигналов с много-

функциональных сенсорных элементов датчиков. Новый кристалл YBa3(PO4)3 имеет кубическую симмет-

рию и обладает пьезоэлектрическими свойствами. В работе представлено численное исследование свойств 

поверхностной акустической волны (ПАВ) в кристалле YBa3(PO4)3. Фазовая скорость ПАВ, коэффициент 

электромеханической связи и угол отклонения потока энергии волны исследуется для различных кристал-

лических срезов кубического кристалла YBa3(PO4)3. Для Z-среза и направления распространения волны 

вдоль оси X+45 показано, что ПАВ имеет максимальное значение коэффициента электромеханической свя-

зи (0,17%) в кристалле. Для Z+45-среза и направления распространения волны вдоль оси X коэффициент 

электромеханической связи равен 0,1%. Оба эти среза кристалла представляют потенциальный интерес для 

ПАВ-устройств. 

Ключевые слова: YBa3(PO4)3, поверхностная акустическая волна. 
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Abstract. New piezoelectric materials are increasingly in demand for use in various kinds of devices (sensors, 

etc.) operating in a wide range of temperatures. The technology of surface acoustic waves (SAW) allows one to 

carry out joint signal processing from multifunctional sensor elements. A new YBa3(PO4)3 crystal has cubic symme-

try and possesses piezoelectric properties. The paper presents a numerical study of the surface acoustic wave proper-

ties in a new piezoelectric orthophosphate YBa3(PO4)3 crystal. The SAW phase velocity, electromechanical coupling 

coefficient and power flow deflection angle are studied for different crystal cuts of YBa3(PO4)3. It is shown that 

SAW has the maximum value of electromechanical coupling coefficient (0.17%) on the Z-cut and wave propagation 

direction along the X+45-axis of the crystal. For the Z+45-cut and wave propagation direction along the X-axis of 

crystal, the SAW piezoelectric coupling coefficient is equal to 0.1%. These two cuts of the crystal are potentially 

useful for SAW device applications. 
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Введение 

Новые многофункциональные кристалли-

ческие материалы, такие как ортофосфат бария 

YBa3(PO4)3, привлекают пристальное внимание 

не только из-за возможности использования в 

нелинейно-оптической и лазерной областях, но 

из-за потенциального интереса как пьезокри-

сталлу с возможностью использования в ПАВ-

устройствах [1, 2]. Устройства на ПАВ эффек-

тивно функционируют в качестве классических 

ПАВ-фильтров и комбинированных сенсоров 

давления и температуры [3-5]. Кроме того, в 

последнее время они активно используются 

также в системе манипуляции с нано-, микро-

обьёмами биожидкостей, их взаимном смеши-

вании и переносе (транспорте) микрокапель в 

заданном направлении на поверхности пьезок-

ристаллических материалов, таких как альфа-

кварц, ниобат лития и т. д. [6-9]. Датчики на 

поверхностных акустических волнах измеряют 

параметры исследуемой среды, такие как тем-

пература, давление, электрическая проводи-

мость, плотность, вязкость и т. д. Устройства на 

основе новых пьезоэлектрических кристаллах 

могут работать при высоких температурах до 

1000 °C [10-13]. Новый пьезоэлектрический 

YBa3(PO4)3 кристалл кубической симметрии 

(точечная группа m34 ) имеет температуру 

плавления 1800 °C [1]. Ни численно, ни экспе-

риментально ранее не были исследованы свой-

ства поверхностных акустических волн в этом 

кристалле. 

Постановка задачи 

Целью настоящей работы является числен-

ное исследование характеристик поверхност-

ных акустических волн в Z-, Z- повернутых 

срезах кристалла YBa3(PO4)3. Для расчета па-

раметров поверхностных акустических волн: 

фазовой скорости V, коэффициента электроме-

ханической связи (КЭМС), угла отклонения по-

тока энергии волны от ее волновой нормали мы 

использовали программу [14]. В численных 

расчетах использовались материальные кон-

станты YBa3(PO4)3, экспериментально найден-

ные в работах [1, 3]. Коэффициент электроме-

ханической связи ПАВ (V/V), определяется 

как относительная разность фазовых скоростей 

волны на свободной и металлизированной по-

верхностях пьезоэлектрика. Угол среза кри-

сталла задается двумя углами Эйлера (, ), а 

направление распространения волны в этой 

плоскости – углом . Учитывая симметрию ис-

следуемого кристалла, при фиксированном 

значений угла =0 угол  (угол среза кристал-

ла) варьировался в диапазоне углов от 0 до 90 

с шагом 2, а угол  (направление распростра-

нения волны в плоскости среза) – в диапазоне 

углов от 0 до 90 с шагом 2. 

Результаты численных расчетов 
и обсуждение 

Численные исследования, представленные 

на рис.1, показали, что в кристалле YBa3(PO4)3 

имеются следующие экстремальные значения 

параметров поверхностной волны: 

1) Скорость волны меняется в диапазоне 

для от 2227 м/с до 2245 м/с. 

2) Коэффициент электромеханической 

связи волны меняется в диапазоне от 0% до 

0.17%. 

3) Угол отклонения потока энергии волны 

от ее волновой нормали меняется в диапазоне 

от -1 до 0,6. 

Характеристики поверхностной акустиче-

ской волны приведены на рис.1 для различных 

срезов YBa3(PO4)3, определяемых углами Эйле-

ра (=0, =090, =090). Зависимость фа-

зовой скорости и коэффициента электромеха-

нической связи ПАВ от направления распро-

странения волны для Zсреза более детально 

приведены на рис.2. Из рис.1 видно, что в кри-

сталле существуют ориентации с достаточно 

большим значением КЭМС, необходимым для 

эффективного возбуждения поверхностной вол-

ны. Они находятся в области значении углов 

Эйлера 090
 
и 075. В этой же области 

есть и направления распространения волны с 

нулевыми значениями угла отклонения потока 

энергии. Следует отметить, что для этой облас-

ти угол отклонения потока энергии волны мал 

и не превышает 1. Максимальное значение 

КЭМС поверхностной волны с нулевым значе-

нием угла отклонения потока энергии от вол-
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новой нормали, как видно из рис.2, находится в 

Z-срезе и направлении распространения волны 

вдоль оси X+45 кристалла и составляет вели-

чину 0,17%. Это значение КЭМС больше почти 

в 3 раза, чем КЭМС в известном ST-срезе     

альфа-кварца. Коэффициенты электромехани-

ческой связи поверхностной волны в кристалле 

YBa3(PO4)3 находятся в промежуточной облас-

ти между ее значениями в кристаллах альфа-

кварца и танталата лития [15-16]. 

 

Рис.1. Контурные изолинии: а) фазовой скорости (м/с), б) V/V (%), в) угла отклонения потока энергии   

(градусы) поверхностной волны как функция угла среза  и направления распространения ПАВ                                    

в кристалле YBa3(PO4)3 

Fig.1. Contour contour lines: a) phase velocity (m/s), b) V/V (%), c) angle of deviation of the energy flux                  

(degrees) of the surface wave as a function of the cut angle  and direction of SAW propagation                                    

in the YBa3(PO4)3 crystal 
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Рис.2. Зависимость от направления распространения волны : а) фазовой скорости, б) V/V и угла               

отклонения потока энергии (градусы) для Z-среза кристалла YBa3(PO4)3 

Fig.2. Dependence on the direction of wave propagation : a) phase velocity, b) V/V and the angle of deviation   

of the energy flux (degrees) for the Z-cut of the YBa3(PO4)3 crystal 

На рис.2 представлены свойства ПАВ от 

направления распространения  волны в          

Z-срезе кристалла. Максимальное значение 

V/V составляет величину 0,17% и реализуется 

при направлении распространения волны вдоль 

оси X+45° кристалла (см. рис.2б). ПАВ имеет 

фазовую скорость 2245 м/ сек и нулевое значе-

ние угла отклонения потока энергии волны. Эта 

ориентация кристаллического среза потенци-

ально полезна для ПАВ-устройств. 

На рис.3 показаны зависимости скорости и 

коэффициента электромеханической связи вол-

ны от угла среза  при фиксированном значе-

нии направления распространения волны вдоль 

оси X кристалла. Для угла среза =45° (Z+45°, 

X-срез) кристалла акустическая волна имеет 

максимальное значение V/V =0,1%. Следует 

отметить, что для направления распростране-

ния волны вдоль оси X при любом значении 

угла среза  кристалла волновой вектор и век-

тор потока энергии волны коллинеарны, т.е. 

угол отклонения потока энергии волны от её 

волновой нормали равен нулю. Эта ориентация 

кристалла также представляет потенциальный 

интерес для ПАВ-устройств. 
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Рис.3. Зависимость от угла среза : а) фазовой скорости, б) V/V в кристалле YBa3(PO4)3 

Fig.3. Dependence on the cut angle : a) phase velocity, b) V/V in YBa3(PO4)3 crystal 

Таким образом, как видно из рис.2 и 3, сре-

зы кристалла с углами Эйлера (=0, =0, 

=45) (=0, =45, =0) потенциально инте-

ресны для применений в ПАВ-устройствах, по-

скольку для этой ориентации в кристалле прак-

тически не возбуждаются обьемные волны, а 

коэффициенты электромеханической связи по-

верхностной волны равен 0.17% и 0.1%, соот-

ветственно. В этом срезе кристалла возбужде-

ние обьемных акустических волн практически 

отсутствует, что делает этот срез перспектив-

ным для использования в ПАВ-фильтрах, резо-

наторах, сенсорах [13, 16-20]. 

Эффективные относительные диэлектриче-

ские постоянные для Z-, и Z
+45

-срезов, приве-

денные на рис.4, показывают, что вдоль осей 

X+45 и X кристалла возбуждается единствен-

ная поверхностная акустическая волна на по-

верхности кристалла. В этих же направлениях 

вдоль поверхности кристалла сдвиговые и про-

дольные обьемные акустические волны не рас-

пространяются. На рис.5 представлены кондак-

тансы встречно-штыревых преобразователей 

(ВШП) от частоты для обоих срезов кристалла. 

ВШП имел периодическую структуру из 100 

электродов с шириной 5 мкм и толщиной элек-

тродов из алюминия равной 0,4 мкм. Как видно 

из рис.5, единственный резонансный всплеск 

кондактанса имеет место приблизительно на 

частоте синхронизма поверхностной волны    

f0= VПАВ/, здесь, VПАВ – скорость ПАВ на сво-

бодной поверхности, =20 мкм – период струк-

туры ВШП. Различный наклон кондактансов 

для двух разных срезов кристалла на рис.5 обу-

словлен различием фазы коэффициента отра-

жения ПАВ от электродов преобразователя. 
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Рис.4. Эффективная относительная диэлектрическая проницаемость /0: а) для Z-среза и направления       

распространения волны вдоль оси X+45, б) для Z
+45

-среза и направления распространения волны вдоль оси 

X кристалла, здесь, 0 – диэлектрическая постоянная вакуума 

Fig.4. Effective relative permittivity /0: a) for Z-cut and the direction of wave propagation along the X+45
+45

 axis, 

b) for Z+45-cut and the direction of wave propagation along the X-axis of the crystal, here, 0 is the vacuum          

dielectric constant 
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Рис.5. Зависимость кондактанса преобразователей от частоты: а) для Z-среза и направления распростране-

ния волны вдоль оси X+45, б) для Z
+45

-среза и направления распространения волны вдоль оси X кристалла 

Fig.5. The dependence of the conductance of the transducers on the frequency: a) for the Z-cut and the direction     

of wave propagation along the X+45 axis, b) for the Z
+45

-cut and the direction of wave propagation along                     

the X axis of the crystal 

Представляет интерес исследовать возбуж-
дение акустических волн коротким “цугом” 
гармонического сигнала электрического на-
пряжения, подаваемым на преобразователь, 
расположенного на поверхности пьезокристал-
ла. На рис.6 показаны результаты моделирова-
ния методом конечных элементов (МКЭ) воз-
буждения акустических волн преобразовате-
лем, имеющего одну пару встречно-штыревых 
электродов, на поверхности YBa3(PO4)3. Преоб-
разователь находился в центре на поверхности 
кристалла (см. рис.6). Для МКЭ моделирования 
использовалась программа FlexPDE6 [17]. Пре-
образователь имел бесконечно тонкие электро-
ды шириной 5 мкм, и расстояние между сосед-
ними электродами составляла величину 5 мкм. 
Источником возбуждения акустических волн 
является короткий гармоническим сигнал (цуг) 
электрического потенциала длительностью в 2 
периода гармонического синусоидального сиг-
нала, подаваемый на один из электродов (“сиг-
нальный”), а соседний с ним электрод находил-

ся с нулевым электрическим потенциалом (был 
заземлён). Возникающее электрическое поле 
между соседними электродами генерирует аку-
стические волны на поверхности пьезоэлектри-
ка. Для многоэлектродного преобразователя 
“сигнальный” и заземленный электроды перио-
дически чередовались друг с другом вдоль всей 
структуры преобразователя. Частота гармони-
ческого сигнала для Z+45°-среза была равна   
f0= 111 МГц, а для Z-среза, она составляла ве-
личину f0 = 113 МГц, и они были равны часто-
там максимумов кондактансов преобразовате-
лей для двух срезов кристалла, приведенных на 
рис.5. Как можно видеть из рис.6, что все воз-
бужденные акустические волны – это поверх-
ностные волны и объемные акустические вол-
ны, уходящие с поверхности в глубь кристалла. 
Следует отметить, что для преобразователя с 
пятью парами электродов интенсивность воз-
буждения объемных волн существенно снижа-
ется, чем для случая с двумя электродами (см. 
рис.7). 
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                                               а)                                                                                          б) 
Рис. 6. Модуль смещения (U3

2
+U1

2
)

1/2
 акустических волн, возбуждаемых преобразователем, имеющего одну 

пару встречно-штыревых электродов: а) для Z
+45

-среза и направления распространения волны вдоль оси X 

б) для Z-среза и направления распространения волны вдоль оси X+45 в кристалле YBa3(PO4)3.   время, 
прошедшее с момента начала возбуждения волн встречно-штыревым преобразователем 

Fig.6. Displacement modulus (U3
2
+U1

2
)

1/2
 of acoustic waves excited by a transducer having one pair of interdigital 

electrodes: a) for Z
+45

-cut and direction of wave propagation along the X axis, b) for Z-cutoff and direction of wave 

propagation along the X+45 axis in the YBa3(PO4)3 crystal.   time elapsed since the start of wave excitation by 
the interdigital transducer 



Численное исследование свойств поверхностных акустических волн в YBa3(PO4)3 кристалле 

 

BPMS. 2022; 2(19): 172–178 

177 

     
                                       =6,4810

-8
 c                                                                         =6,4010

-8
 c 

                                                а)                                                                                          б) 
Рис.7. Модуль смещения (U3

2
+U1

2
)

1/2
 акустических волн, возбуждаемых преобразователем, имеющего пять 

пар встречно-штыревых электродов: а) для Z
+45

-среза и направления распространения волны вдоль оси X,  

б) для Z-среза и направления распространения волны вдоль оси X+45 в кристалле YBa3(PO4)3.   время, 
прошедшее с момента начала возбуждения волн преобразователем 

Fig.7. Displacement module (U3
2
+U1

2
)

1/2
 acoustic waves excited by the transducer, which has five pairs of interdigi-

tal electrodes: a) for Z
+45

-cut and the direction of wave propagation along the X axis, b) for Z-cut and the direction 

of wave propagation along the X+45 axis in the YBa3(PO4)3 crystal.  time elapsed since the start of excitation    
of waves by the transducer 

Заключение 

В результате численных исследований 
свойств поверхностных акустических волн в 
новом кристалле YBa3(PO4)3 показано, что по-
верхностная волна имеет максимальное значе-
ние коэффициента электромеханической связи 
(0,17%) в Z-срезе кристалла. Для случая Z+45°-
среза и направления распространения волны 
вдоль оси X кристалла коэффициент электро-
механической связи ПАВ равен 0,1%. Рассчи-
тана частотная зависимость проводимости 
встречно-штыревых преобразователей (ВШП) 
для этих двух срезов. Преобразователь имел 
100 электродов с периодом структуры в 
20 микрон для двух срезов кристалла 
YBa3(PO4)3. В обоих случаях возбуждение объ-
емных акустических волн преобразователем 
отсутствует. Моделирование МКЭ временной 
зависимости возбуждения акустических волн 
коротким цугом гармонического сигнала пока-
зывает отсутствие распространяющихся вдоль 
поверхности кристалла обьемных волн. Приве-
денные исследования указывают, что кристалл 
YBa3(PO4)3 является перспективным материа-
лом для применений в устройствах на ПАВ. 
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Аннотация. В настоящей работе методом молекулярной динамики исследована взаимная диффузия на 
границе перемешивания Al/Ti под действием деформационной обработки. Проведены испытания получен-
ного композита на растяжение после комбинированного сжатия до степени деформации 0,16. Схема комби-
нированного сжатия, используемая в настоящей работе, представляет собой упрощение сценария, экспери-
ментально реализованного ранее для получения композитов Al/Cu и Al/Nb. Показано, что одноосное сжатие 
в сочетании с деформацией сдвига является эффективным способом получения композитной структуры. Ус-
тановлено, что под действием комбинированного сжатия атомы Al диффундируют в блок Ti легче, чем ато-
мы Ti диффундируют в блок Al. Испытания на растяжение показали, что разрушение происходит в алюми-
ниевой части композита, а значит граница перемешивания атомов Al и Ti прочнее, чем чистая алюминиевая 
часть. 

Ключевые слова: композит, молекулярная динамика, алюминий, титан, сдвиговая деформация, механи-
ческие свойства. 
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ATOMIC MIXING ON THE ALUMINUM / TITANIUM INTERFACE 
UNDER COMPRESSION: ATOMISTIC SIMULATION 
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Abstract. In the present work, molecular dynamics simulation is carried out to investigate the atomic mixing on 
the Al/Ti interface by severe plastic deformation. The tensile response and fracture mechanisms of the obtained in-
terface are studied. The loading scheme applied in the present work is a simplification of the scenario experimen-
tally realited previously to obtain Al/Cu and Al/Nb composites. It is found that uniaxial compression combined with 
shear deformation is an effective way to obtain the composite structure. The results indicate that the symmetrical 
atomic movement took place in the Ti/Al interface during deformation. However, Al atoms diffuse into Ti block 



П.В. Полякова, Ю.А. Баимова 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2022. Т. 19. № 2. С. 165–171 

180 

easier than Ti atoms diffuse into Al block. Tensile tests showed that fracture took place in the Al part of the final 
composite sample, which means that the interlayer region where the mixing of Ti and Al atoms observed is stronger 
than the pure Al part. 

Keywords: composite, molecular dynamics, aluminum, titanium, shear strain, mechanical properties. 
Acknowledgements: The work is supported by the State Assignment of IMSP RAS. 

_____________________________________________________________________________________________ 
For citation: Polyakova, P. V. & Baimova, J. A. (2022). Atomic mixing on the aluminum and titanium interface 
under compression: atomistic simulation. Fundamental’nye problemy sovremennogo materialovedenia (Basic 

Problems of Material Science (BPMS)), 2(19), 179–187. (In Russ.). doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2022.02.005. 
_____________________________________________________________________________________________ 
 

Введение 

Композиты на основе алюминия (Al) явля-
ются хорошо известными материалами с пре-
восходными свойствами, такими как малый вес 
и высокая коррозионная стойкость, что в ре-
зультате открывает широкую перспективу их 
применения в аэрокосмической, авиационной, 
автомобильной промышленности [1-5]. Проч-
ностные свойства чистого алюминия являются 
довольно низкими. Однако эти механические 
свойства могут быть сильно улучшены, если 
армировать алюминий более прочными фазами. 
Одним из таких металлов, который может спо-
собствовать упрочнению алюминия, является 
титан (Ti), так как данный металл имеет низкую 
плотность, высокую удельную прочность и по-
вышенную коррозионную стойкость [6]. Для 
композитов с алюминиевой матрицей требуют-
ся дополнительные армирующие элементы из-
за анизотропии вязкого разрушения и малого 
удлинения до разрушения при температурах 
ниже 700 °С [7-11]. 

К настоящему времени изучено несколько 
методов получения композитов Al/Ti с улуч-
шенными механическими свойствами. Наибо-
лее перспективными являются холодная сварка 
[12], сварка взрывом [13] и консолидация по-
рошков методом кручения под квазигидроста-
тическим давлением (КГД) [14]. Метод КГД 
ранее успешно применялся для получения in-

situ композитов из отдельных металлических 
пластин Al/Nb, Al/Ti, Al/Cu [15-21]. Обработка 
методом КГД может значительно увеличить 
диффузию в структуре при сжатии за счет на-
личия высокой плотности вакансий, дислока-
ций и границ зерен. Это приводит к образова-
нию интерметаллидных фаз и упрочнению ма-
териала. В соответствии с фазовой диаграммой 
можно обнаружить несколько интерметаллид-
ных фаз, таких как TiAl3, которые можно полу-

чить при более низких температурах, или дру-
гие интерметаллидные фазы, Ti3Al, TiAl и 
TiAl2, которые, как ожидается, образуются при 
высоких температурах. Как известно, образова-
ние интерметаллидных фаз в системе Ti/Al су-
щественно зависит от скорости диффузии ато-
мов Ti и Al. Известно, что Al доминирует в 
процессе диффузии при температурах ниже 
точки плавления Al (Tпл=660,3 oC) [22, 23]. Од-
нако процесс перемешивания атомов на грани-
це раздела двух металлов при КГД ранее был 
малоизучен, поскольку этот метод является 
достаточно новым для изготовления компози-
тов. 

В экспериментах подобные особенности 
структурных и фазовых превращений не всегда 
возможно рассмотреть в деталях. Однако это 
можно сделать с помощью методов компью-
терного моделирования. Метод молекулярной 
динамики (МД) – это мощный инструмент для 
изучения различных структурных превращений 
на атомистическом уровне, что позволяет от-
слеживать структурные и фазовые превраще-
ния при деформации или отжиге, в частности, 
проследить за движением атомов в системе. 
Ранее МД применяли для исследования меха-
нических свойств композитов различного со-
става [24-26] и, изучения атомного смещения и 
отклика на растяжение композитов Al/Cu и 
Al/Mg [27-29]. 

Целью данной работы является изучение 
процесса взаимной диффузии атомов Al и Ti на 
границе между разнородными металлами под 
действием деформационной обработки. В каче-
стве деформационной обработки выбрано од-
ноосное сжатие перпендикулярное границе пе-
ремешивания атомов, в комбинации с дефор-
мацией сдвига в плоскости границы. Для ис-
следования прочности и механизмов разруше-
ния полученной композитной структуры про-
водится испытание на растяжение. 
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Детали моделирования 

Атомная структура Al/Ti представляет со-
бой двухслойный образец, состоящий из слоя 
Ti (ГПУ-решетка – верхняя часть кристалла) и 
слоя Al (ГЦК-решетка, нижняя часть кристал-
ла). Параметры решеток: aTi = 2,951 Å, 
cTi = 4,697 Å и aAl = 4,05 Å. Размеры начальной 
структуры: Lx = Ly = Lz≈100 Å. Расстояние меж-
ду двумя кристаллами принимается равным 
среднему значению параметров решетки обоих 
металлов (aTi+aAl)/2, что составляет 3,5 Å. Пе-
риодические граничные условия применяются 
во всех направлениях. Структура изначально 
подвергается релаксации при 300 К для нахож-
дения структурной конфигурации с минималь-
ной потенциальной энергией. 

Исследование проводится с использовани-
ем свободно распространяемого программного 
пакета LAMMPS. В системе поддерживается 
постоянная температура 300 К при помощи 
термостата Носе-Хувера. Используется алго-
ритм Верле с шагом интегрирования 2 фс. Ви-
зуализация данных моделирования и структур-
ный анализ выполняются с использованием ин-
струментов VMD [30] и OVITO [31]. В качестве 
межатомного потенциала для системы Ti/Al 
выбран потенциал EAM [32], который демон-
стрирует результаты, хорошо согласующиеся 
как с экспериментальным, так и с численными 
данным о различных свойствах в системе Ti/Al 
[32-34]. В работе [35] было изучено деформа-

ционное поведение Ti/Al с использованием 
различных потенциалов при одноосном растя-
жении в широком диапазоне температур. Пока-
зано, что этот потенциал может быть успешно 
использован для изучения механических 
свойств. Данный потенциал также подходит 
для описания механизмов деформации [34, 36] 
и разрушения [37] системы Ti/Al. 

Для изучения процесса формирования компо-
зитной структуры Ti/Al применяется одноосное 
сжатие, перпендикулярное границе перемеши-
вания атомом, вдоль оси z (zz), в сочетании с 
деформацией сдвига в плоскости xy (xy). По-
добная деформационная обработка отчасти 
воспроизводит экспериментальное получение 
композитов методом КГД [15-21]. Скорости 
деформации составляют: zz& = 6,2×10-8 пс-1 и 

xy& = 6,2×10−7 пс−1. 

Результаты и обсуждение 

На рис.1 представлены структуры в про-
цессе сжатия, где (а) начальная структура, (б) 
при деформации сжатия 0,04 и (в) при дефор-
мации сжатия 0,16 (блок Ti на рисунке сдвинут 
вправо на 100 Å для лучшей визуализации пе-
ремешивания атомов). Активное перемешива-
ние атомов Al и Ti происходит уже на началь-
ных стадиях деформирования (до εzz = 0,04). 

 

Рис.1. (а) Начальная структура Ti/Al. (б, в) Взаимная диффузия атомов Ti и Al при 300 К при εzz=0,04 (б)      
и εzz=0,16 (в). Зелеными показаны атомы Ti, синим – атомы Al. Черная пунктирная линия соответствует            

начальному положению границы раздела Ti/Al. 

Fig.1. (a) Initial structure. (b,c) Snapshots of the mutual diffusion of Ti and Al atoms at 300 K at εzz=0.04 (b)              
and εzz=0.16 (c). The green and blue atoms represent Ti and Al, respectively. The black dashed lines represent              

the initial positions of Ti/Al interface 

Процесс миграции атомов можно описать сред-
ним и максимальным расстояниями атомного смеще-
ния по сравнению с начальным положением границы 
(рис.2а,б). Видно (рис.2а), что при сжатии до 
деформации εzz = 0,09 атомы Ti ведут себя ак-

тивнее, чем атомы Al, однако после εzz = 0,09 
атомы Ti практически больше не продвигаются 
вглубь блока Al. В результате при εzz=0,16 ко-
личество атомов Al, диффундирующих в блок Ti, 
больше, чем количество атомов Ti, диффунди-
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рующих в блок Al. Это можно объяснить раз-
личием их атомных радиусов (rAl = 1,43 Å, 
rTi = 1,47 Å), масс (mAl = 26,98 г/моль, 
mTi = 47,867 г/моль) и температуры плавления 
(TAl = 660 oC, TTi = 1668 °С). 

 

Рис.2. Изменение положений атомов ∆z в зависимо-
сти от степени сжатия: (a) среднее значение,                

(б) максимальное 

Fig.2. Changes of the atomic positions ∆z as the func-
tion of compression strain 

Для исследования механических свойств 
полученной композитной структуры проводит-
ся одноосное растяжение нормально границе 
перемешивания атомов после комбинированно-
го сжатия до εzz = 0,16. На рис.3а представлена 
кривая напряжение-деформация. Процесс на-
чинается с упругой деформации (примерно до 
εzz=0,03). Разрушение происходит в алюминие-
вой части композита при растягивающем на-
пряжении zz = 22 ГПа и степени деформации 
ε = 0,215. Во время пластической деформации 
на кривой напряжение-деформация наблюда-
ются несколько скачков напряжения, которые 
можно объяснить высвобождением энергии, 
накопленной во время деформации, за счет ак-
тивности дефектов. 

Анализ дислокационной структуры осуще-
ствляется с помощью программы OVITO [31]. 
Дислокации окрашены в соответствии с векто-
рами Бюргерса: зеленым цветом показаны не-
полные или частичные дислокации (дислока-
ции Шокли), синим – полные (единичные) дис-
локации, розовым – дислокации Ломер-
Котрелла, голубым – дислокации Франка. 

 

Рис.3. (а) Кривая напряжение-деформация             
при растяжении нормально границе перемешивания 
атомов Ti/Al. (б) Дислокационный анализ структуры 

Fig.3. (a) Stress-strain curve during tension normal       
to the interface. (b) Dislocation analysis of the structure 
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В процессе упругой деформации наблюда-
ется изменение дислокационной структуры. 
Как видно, с увеличением деформации растя-
жения количество дислокаций значительно 
увеличивается. Большинство дислокаций со-
средоточено на границе перемешивания двух 
металлов. В Al части композита заметно боль-
ше дислокаций, чем в Ti, что связано с разными 
механизмами деформации ГЦК- и ГПУ-
металлов. 

Также проводится анализ общих соседей 
(анализ типа кристаллической решетки) в про-
цессе растяжения. Показано, что после сжатия 
до εzz = 0,16 в Ti части образца преобладает 
ОЦК-решетка, а пограничная область со сме-
шанными атомами Al и Ti имеет ГЦК-решетку. 
Появление ОЦК-решетки происходит из-за 
приложенного большого давления, что также 
было показано в экспериментах. В процессе 
растяжения решетка титана восстанавливается 
(появляются участки ГПУ-решетки), в резуль-
тате чего на кривой растяжения наблюдаются 
скачки напряжения. 

Заключение 

В настоящей работе изучен процесс фор-
мирования композита Ti/Al из двух первона-
чально разделенных кристаллов под действием 
деформационной обработки. Предлагаемая мо-
дель является упрощением сценария, экспери-
ментально наблюдавшегося ранее в [15-21]. В 
экспериментах образцы представляют собой 
поликристаллы, в настоящей работе рассматри-
вается монокристалл. Однако даже такая про-
стая модель позволяет изучить механизмы пе-
ремешивания атомов на границе Ti и Al. 

Установлено, что одноосное сжатие в соче-
тании со сдвиговой деформацией является эф-
фективным способом получения композитной 
структуры. Сдвиговая деформация играет наи-
более важную роль и значительно ускоряет пе-
ремешивание атомов. Анализ диффузии атомов 
на границе двух металлов показывает, что ато-
мы Al диффундируют в блок Ti легче, чем ато-
мы Ti диффундируют в блок Al. 

Однако для понимания влияния различных 
факторов на процесс диффузии в бинарной сис-
теме Al/Ti необходимы дальнейшие исследова-
ния. 

Список литературы 

1. Shao C., Zhao S., Wang X., Zhu Y., 
Zhang Z., Ritchie R. O. Architecture of high-
strength aluminum-matrix composites processed 
by a novel microcasting technique // NPG Asia 
Mat. 2019. V. 11. P. 69. 

2. Kim Y.-W., Kim S.-L. Advances in 
gammalloy materials-processes-application tech-
nology: Successes, dilemmas, and future // JOM. 
2018. V. 70. P. 553–560. 

3. Bewlay B.P., Nag S., Suzuki A., Weimer 
M.J. TiAl alloys in commercial aircraft engines 
// Mat. at High Temp. 2016. V. 33. P. 549–559. 

4. Shouren W., Peiquan G., Liying Y. Cen-
trifugal precision cast TiAl turbocharger wheel us-
ing ceramic mold // J. Mater. Process. Techn. 
2008. V. 204. P. 492–497. 

5. Tetsui T., Kobayashi T., Ueno T., Ha-
rada H. Consideration of the influence of contami-
nation from oxide crucibles on TiAl cast material, 
and the possibility of achieving low-purity TiAl 
precision cast turbine wheels // Intermetallics. 
2012. V. 31. P. 274–281. 

6. Fan M., Domblesky J., Jin K., Qin L., 
Cui S., Guo X., Kim N., Tao J. Effect of original 
layer thicknesses on the interface bonding and me-
chanical properties of TiAl laminate composite 
// Mater. Des. 2016. V. 99. P. 535–542. 

7. Li W., Yang Y., Liu J., Zhou Y., Li M., 
Wen S., Wei Q., Yan C., Shi Y. Enhanced nano-
hardness and new insights into texture evolution 
and phase transformation of TiAl/TiB 2 in-situ 
metal matrix composites prepared via selective la-
ser melting // Acta Mater. 2017. V. 136. P. 90–104. 

8. Lapin J., Kamyshnykova K. Processing, 
microstructure and mechanical properties of in-situ 
Ti3AlTiAl matrix composite reinforced with 
Ti2AlC particles prepared by centrifugal casting 
// Intermetallics. 2018. V. 98. P. 34–44. 

9. Wu H., Leng J., Teng X., Fan G., Geng 
L., Liu Z. Strain partitioning behavior of in situ 
Ti5Si3/TiAl composites // J. Alloy Compd. 2018. 
V. 744. P. 182–186. 

10. Murr L., Gaytan S., Ceylan A., Martinez 
E., Martinez J., Hernandez D., Machado B., Rami-
rez D., Medina F., Collins S. Characterization of ti-
tanium aluminide alloy components fabricated by 
additive manufacturing using electron beam melt-
ing // Acta Mater. 2010. V. 58. P. 1887–1894. 

11. Kenel C., Grolimund D., Fife J., Samson 
V., Petegem S.V., Swygenhoven H.V., Leinenbach 
C. Combined in situ synchrotron micro X-ray dif-



П.В. Полякова, Ю.А. Баимова 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2022. Т. 19. № 2. С. 179–187 

184 

fraction and high-speed imaging on rapidly heated 
and solidified Ti–48Al under additive manufactur-
ing conditions // Scripta Mater. 2016. V. 114. 
P. 117–120. 

12. Ma M., Huo P., Liu W., Wang G., Wang 
D., Microstructure and mechanical properties of 
Al/Ti/Al laminated composites prepared by roll 
bonding // Mater. Sci. Eng., A. 2015. V. 636. 
P. 301–310. 

13. Bazarnik P., Adamczyk-Cies´lak B., 
Gałka A., Płonka B., Sniez˙ek L., Cantoni M., 
Lewandowska M. Mechanical and microstructural 
characteristics of Ti6Al4V/AA2519 and 
Ti6Al4V/AA1050/AA2519 laminates manufac-
tured by explosive welding // Mater. Des. 2016. 
V. 111. P. 146–157. 

14. Sun Y., Aindow M., Hebert R.J., Lang-
don T.G., Lavernia E.J. High-pressure torsion-
induced phase transformations and grain refine-
ment in Al/Ti composites // J. Mater. Sci. 2017. 
V. 52. P. 12170–12184. 

15. Mulyukov R.R., Korznikova G.F., 
Nazarov G.F., Khisamov R.K., Sergeev S.N., Sha-
yachmetov R.U., Khalikova G.R., Korznikova 
E.A. Annealing-induced phase transformations and 
hardness evolution in Al–Cu–Al composites ob-
tained by high-pressure torsion // Acta Mech. 
2021. V. 232. P. 1815–1828. 

16. Korznikova G., Korznikova E., Nazarov 
K., Shayakhmetov R., Khisamov R., Khalikova G., 
Mulyukov R. Structure and mechanical behavior of 
Al–Nb hybrids obtained by high-pressure-torsion-
induced diffusion bonding and subsequent anneal-
ing // Adv. Eng. Mater. 2020. V. 23. P. 2000757. 

17. Khalikova G., Korznikova G., Nazarov 
K., Khisamov R., Sergeev S., Shayakhmetov R., 
Mulyukov R. On the possibility of applying severe 
plastic deformation by high pressure torsion for the 
manufacture of Al-Nb metal matrix composites 
// Lett. Mater. 2020. V. 10. P. 475–480. 

18. Korznikova G., Nazarov K., Khisamov 
R., Sergeev S., Shayachmetov R., Khalikova G., 
Baimova J., Glezer A., Mulyukov R. Intermetallic 
growth kinetics and microstructure evolution in Al-
Cu-Al metal-matrix composite processed by high 
pressure torsion // Mater. Lett. 2019. V. 253. 
P. 412–415. 

19. Danilenko V., Sergeev S., Baimova J., 
Korznikova G., Nazarov K., Khisamov R.K., 
Glezer A., Mulyukov R. An approach for fabrica-
tion of Al-Cu composite by high pressure torsion 
// Mater. Lett. 2019. V. 236. P. 51–55. 

20. Kawasaki M., Han J.-K., Lee D.-H., 

Jang J.- il, Langdon T.G. Fabrication of nanocom-
posites through diffusion bonding under high-
pressure torsion // J. Mater. Res. 2018. V. 33. 
P. 2700–2710. 

21. Bartkowska A., Bazarnik P., Huang Y., 
Lewandowska M., Langdon T. G. Using high-
pressure torsion to fabricate an Al–Ti hybrid sys-
tem with exceptional mechanical properties // Ma-
ter. Sci. Eng., A. 2021. V. 799. P. 140114. 

22. Peng L., Wang J., Li H., Zhao J., He L. 
Synthesis and microstructural characterization of 
Ti–Al3Ti metal-intermetallic laminate (MIL) com-
posites // Scripta Mat. 2005. V. 52. P. 243–248. 

23. Thiyaneshwaran N., Sivaprasad K., Rav-
isankar B. Work hardening behavior of Ti/Al-
based metal intermetallic laminates // Int. J. Adv. 
Manuf. Tech.  2019. V. 93. P. 361–374. 

24. Ding S., Wang X. Strain rate and tem-
perature effects on the mechanical properties of 
TiN/VN composite: Molecular dynamics study // J. 
Alloy Compd. 2020. V. 814. P. 152151. 

25. Su M., Deng Q., An M., Liu L., Chen L. 
Role of amorphous layer and interfaces on the ten-
sile behaviors of triple-phase Ti/Ni nanolaminates: 
A molecular dynamic study // J. Alloy Compd. 
2021. V. 868. P. 159282. 

26. Han X., Liu P., Sun D., Wang Q. Mo-
lecular dynamics simulations of the tensile re-
sponses and fracture mechanisms of Ti2AlN/TiAl 
composite // Theor. Appl. Fract. Mech.2019. 
V. 101. P. 217–223. 

27. Polyakova P.V., Baimova J.A. Molecu-
lar dynamics simulation of diffusion in Mg-Al sys-
tem under pressure // IOP Conf. Ser.: Mater. Sci. 
Eng. 2021. V. 1008. P. 012052. 

28. Polyakova P.V., Nazarov K.S., Khi-
samov R.K., Baimova J.A. Molecular dynamics 
simulation of structural transformations in Cu-Al 
system under pressure // J. Phys. Conf. Ser. 2020. 
V. 1435. P. 012065. 

29. Polyakova P.V., Pukhacheva J.A., 
Shcherbinin S.A., Baimova J.A., Mulyukov R.R. 
Fabrication of magnesium-aluminum composites 
under high-pressure torsion: Atomistic simulation 
// Appl. Sci. 2021. V. 11. P. 6801. 

30. VMD [Электронный ресурс] / Офици-
альный сайт https://www.ks.uiuc.edu/. Дата об-
ращения 12.04.2022. 

31. OVITO [Электронный ресурс] / Офи-
циальный сайт https://www.ovito.org. Дата об-
ращения 12.04.2022. 

32. Zope R. R., Mishin Y. Interatomic po-
tentials for atomistic simulations of the Ti-Al sys-



Перемешивание атомов на границе алюминия и титана под действием деформационной 

обработки: атомистическое моделирование 

 

BPMS. 2022; 2(19): 179–187 

185 

tem // Phys. Rev. B. 2003. V. 68. P. 024102 
33. Xu D., Wang H., Yang R., Veyssière P. 

Molecular dynamics investigation of deformation 
twinning in TiAl sheared along the pseudotwinning 
direction // Acta Mater. 2008. V. 56. P. 1065–
1074. 

34. Kanani M., Hartmaier A., Janisch R. 
Stacking fault based analysis of shear mechanisms 
at interfaces in lamellar TiAl alloys // Acta Mater. 
2016. V. 106. P. 208–218. 

35. Pei Q.-X., Jhon M., Quek S. S., Wu Z. A 
systematic study of interatomic potentials for me-
chanical behaviors of Ti-Al alloys // Comp. Mat. 
Sci. 2021. V. 188. P. 110239. 

36. Chauniyal A., Janisch R. Influence of 
lattice misfit on the deformation behavior of 
2/lamellae in TiAl alloys // Mater. Sci. Eng., A. 
2020. V. 796 P. 140053. 

37. Neogi A., Alam M., Hartmaier A., 
Janisch R. Anisotropic failure behavior of ordered 
intermetallic TiAl alloys under pure model loading 
// Modelling Simul. Mater. Sci. Eng. 2020. V. 28. 
P. 065016. 

Информация об авторах 

П. В. Полякова – магистрант Уфимского 

государственного нефтяного технического 

университета, стажер-исследователь Ин-

ститута проблем сверхпластичного металлов 

РАН. 

Ю. А. Баимова – доктор физико-

математических наук, профессор РАН, заве-

дующая лабораторией Института проблем 

сверхпластичного металлов РАН. 

References 

1. Humphreys, Shao, C., Zhao, S., Wang, 
X., Zhu, Y., Zhang, Z. & Ritchie, R. O. (2019). 
Architecture of high-strength aluminum-matrix 
composites processed by a novel microcasting 
technique. NPG Asia Mat., 11. 69. 

2. Kim, Y.-W. & Kim, S.-L. (2018). Ad-
vances in gammalloy materials-processes-
application technology: Successes, dilemmas, and 
future. JOM., 70. 553–560. 

3. Bewlay, B. P., Nag, S., Suzuki, A. & 
Weimer, M. J. (2016). TiAl alloys in commercial 
aircraft engines. Mat. at High Temp., 33. 549–559. 

4. Shouren, W., Peiquan, G. & Liying, Y. 
(2008) Centrifugal precision cast TiAl turbo-
charger wheel using ceramic mold. J. Mater. Proc-

ess. Techn., 204. 492–497. 
5. Tetsui, T., Kobayashi, T., Ueno, T. & 

Harada, H. (2012). Consideration of the influence 
of contamination from oxide crucibles on TiAl cast 
material, and the possibility of achieving low-
purity TiAl precision cast turbine wheels. Inter-

metallics., 31. 274–281. 
6. Fan, M., Domblesky, J., Jin, K., Qin, L., 

Cui, S., Guo, X., Kim, N. & Tao, J. (2016). Effect 
of original layer thicknesses on the interface bond-
ing and mechanical properties of TiAl laminate 
composite. Mater Des., 99. 535–542. 

7. Li, W., Yang, Y., Liu, J., Zhou, Y., Li, 
M., Wen, S., Wei, Q., Yan, C. & Shi, Y. (2017). 
Enhanced nano-hardness and new insights into tex-
ture evolution and phase transformation of 
TiAl/TiB 2 in-situ metal matrix composites pre-
pared via selective laser melting. Acta Mater., 136. 
90–104. 

8. Lapin, J. & Kamyshnykova, K. (2018). 
Processing, microstructure and mechanical proper-
ties of in-situ Ti3AlTiAl matrix composite rein-
forced with Ti2AlC particles prepared by centrifu-
gal casting. Intermetallics., 98. 34–44. 

9. Wu, H., Leng, J., Teng, X., Fan, G., 
Geng, L. & Liu, Z. (2018). Strain partitioning be-
havior of in situ Ti5Si3/TiAl composites. J. Alloy 

Compd., 744. 182–186. 
10. Murr, L., Gaytan, S., Ceylan, A., Marti-

nez, E., Martinez, J., Hernandez, D., Machado, B., 
Ramirez, D., Medina, F. & Collins, S. (2010). Cha-
racterization of titanium aluminide alloy compo-
nents fabricated by additive manufacturing using 
electron beam melting. Acta Mater., 58. 1887–
1894. 

11. Kenel, C., Grolimund, D., Fife, J., Sam-
son, V., Petegem, S. V., Swygenhoven, H. V. & 
Leinenbach, C. (2016). Combined in situ synchro-
tron micro X-ray diffraction and high-speed imag-
ing on rapidly heated and solidified Ti–48Al under 
additive manufacturing conditions. Scripta Mater., 
114. 117–120. 

12. Ma, M., Huo, P., Liu, W., Wang, G. & 
Wang, D. (2015). Microstructure and mechanical 
proper-ties of Al/Ti/Al laminated composites pre-
pared by roll bonding. Mater. Sci. Eng., A., 636. 
301–310. 

13. Bazarnik, P., Adamczyk-Cies´lak, B., 
Gałka, A., Płonka, B., Sniez˙ek, L., Cantoni, M. & 
Lewandowska, M. (2016). Mechanical and micro-
structural characteristics of Ti6Al4V/AA2519 and 
Ti6Al4V/AA1050/AA2519 laminates manufac-
tured by explosive welding. Mater. Des., 111. 146–



П.В. Полякова, Ю.А. Баимова 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2022. Т. 19. № 2. С. 179–187 

186 

157. 
14. Sun, Y., Aindow, M., Hebert, R. J., 

Langdon, T. G. & Lavernia, E. J. (2017). High-
pressure torsion induced phase transformations and 
grain refinement in Al/Ti composites. J. Mater. 

Sci., 52. 12170–12184. 
15. Mulyukov, R. R., Korznikova, G. F., 

Nazarov, G. F., Khisamov, R. K., Sergeev, S. N., 
Shayachmetov, R. U., Khalikova, G. R. & 
Korznikova, E. A. (2021). Annealing-induced 
phase transformations and hardness evolution in 
Al–Cu–Al composites obtained by high-pressure 
torsion. Acta Mech., 232. 1815–1828. 

16. Korznikova, G., Korznikova, E., 
Nazarov, K., Shayakhmetov, R., Khisamov, R., 
Khalikova, G. & Mulyukov, R. (2020). Structure 
and mechanical behavior of Al–Nb hybrids ob-
tained by high-pressure-torsion-induced diffusion 
bonding and subsequent annealing. Adv. Eng. Ma-

ter., 23. 2000757. 
17. Khalikova, G., Korznikova, G., Nazarov, 

K., Khisamov, R., Sergeev, S., Shayakhmetov, R. 
& Mulyukov, R. (2020). On the possibility of ap-
plying severe plastic deformation by high pressure 
torsion for the manufacture of Al-Nb metal matrix 
composites. Lett. Mater., 10. 475–480. 

18. Korznikova, G., Nazarov, K., Khisamov, 
R., Sergeev, S., Shayachmetov, R., Khalikova, G., 
Baimova, J., Glezer, A. & Mulyukov, R. (2019). 
Intermetallic growth kinetics and microstructure 
evolution in Al-Cu-Al metal-matrix compo-site 
processed by high pressure torsion. Mater. Lett., 
253. 412–415. 

19. Danilenko, V., Sergeev, S., Baimova, J., 
Korznikova, G., Nazarov, K., Khisamov, R. K., 
Glezer, A. & Mulyukov, R. (2019). An approach 
for fabrication of Al-Cu composite by high pres-
sure torsion. Mater. Lett., 236. 51–55. 

20. Kawasaki, M., Han, J.-K., Lee, D.-H., 
Jang, J.- il, Langdon, T. G. (2018). Fabrication of 
nanocomposites through diffusion bonding under 
high- pressure torsion. J. Mater. Res., 33. 2700–
2710. 

21. Bartkowska A., Bazarnik P., Huang Y., 
Lewandowska M. & Langdon T. G. (2021). Using 
high-pressure torsion to fabricate an Al–Ti hybrid 
system with exceptional mechanical properties. 
Mater. Sci. Eng., A., 799. 140114. 

22. Peng, L., Wang, J., Li, H., Zhao, J. & 
He, L. (2005). Synthesis and microstructural char-
acterization of Ti–Al3Ti metal-intermetallic lami-
nate (MIL) composites. Scripta Mat., 52. 243–248. 

23. Thiyaneshwaran, N., Sivaprasad, K. & 

Ravisankar, B. (2019). Work hardening behavior 
of Ti/Al-based metal intermetallic laminates. Int. J. 

Adv. Manuf. Tech., 93. 361–374. 
24. Ding, S. & Wang, X. (2020). Strain rate 

and temperature effects on the mechanical proper-
ties of TiN/VN composite: Molecular dynamics 
study. J. Alloy Compd., 814. 152151. 

25. Su, M., Deng, Q., An, M., Liu, L. & 
Chen, L. (2021). Role of amorphous layer and in-
terfaces on the tensile behaviors of triple-phase 
Ti/Ni nanolaminates: A molecular dynamic study. 
J. Alloy Compd., 868. 159282. 

26. Han, X., Liu, P., Sun, D. & Wang, Q. 
(2019). Molecular dynamics simulations of the 
tensile responses and fracture mechanisms of 
Ti2AlN/TiAl composite. Theor. Appl. Fract. 

Mech., 101. 217–223. 
27. Polyakova, P. V. & Baimova, J. A. 

(2021). Molecular dynamics simulation of diffu-
sion in Mg-Al system under pressure. IOP Conf. 

Ser.: Mater. Sci. Eng., 1008. 012052. 
28. Polyakova, P. V., Nazarov, K. S., 

Khisamov, R. K. & Baimova, J. A. (2020). Mo-
lecular dynamics simulation of structural transfor-
mations in Cu-Al system under pressure. J. Phys. 

Conf. Ser., 1435. 012065. 
29. Polyakova, P. V., Pukhacheva, J. A., 

Shcherbinin, S. A., Baimova, J. A. & Mulyukov, 
R. R. (2021). Fabrication of magnesium-aluminum 
composites under high-pressure torsion: Atomistic 
simulation. Appl. Sci., 11. 6801. 

30. VMD Electronic resource] / Official site 
https://www.ks.uiuc.edu/. Date of the application 
12.04.2022. 

31. OVITO Electronic resource] / Official 
site https://www.ovito.org. Date of the application 
12.04.2022. 

32. Zope, R. R. & Mishin, Y. (2003). Intera-
tomic potentials for atomistic simulations of the 
Ti-Al system. Phys. Rev. B., 68. 024102. 

33. Xu, D., Wang, H., Yang, R. & Veyssiè-
re, P. (2008). Molecular dynamics investigation of 
deformation twinning in TiAl sheared along the 
pseudotwinning direction. Acta Mater., 56. 1065–
1074. 

34. Kanani, M., Hartmaier, A. & Janisch, R. 
(2016). Stacking fault based analysis of shear 
mechanisms at interfaces in lamellar TiAl alloys. 
Acta Mater., 106. 208–218. 

35. Pei, Q.-X., Jhon, M., Quek, S. S. & Wu, 
Z. (2020). A systematic study of interatomic poten-
tials for mechanical behaviors of Ti-Al alloys. 
Comp. Mat. Sci. 188. 110239. 



Перемешивание атомов на границе алюминия и титана под действием деформационной 

обработки: атомистическое моделирование 

 

BPMS. 2022; 2(19): 179–187 

187 

36. Chauniyal, A. & Janisch, R. (2020). In-
fluence of lattice misfit on the deformation behav-
ior of 2/lamellae in TiAl alloys. Mater. Sci. Eng., 

A., 796 140053. 
37. Neogi, A., Alam, M., Hartmaier, A. & 

Janisch, R. (2020). Anisotropic failure behavior of 
ordered intermetallic TiAl alloys under pure model 
loading. Modelling Simul. Mater. Sci. Eng., 28. 
065016. 

Information about the authors 

P. V. Polyakova – undergraduate of the Ufa 

State Petroleum Technological University, Trainee 

Reseacher of the Institute for Metals Superplastic-

ity Problems of the Russian Academy of Sciences. 

J. A. Baimova – Doctor of Physical and 

Mathematical Sciences, Professor of the Russian 

Academy of Sciences, Head of the Laboratory of 

the Institute for Metals Superplasticity Problems of 

the Russian Academy of Sciences. 

 

Авторы заявляют об отсутствии конфликта интересов. 
The authors declare that there is no conflict of interest. 

Статья поступила в редакцию 12.04.2022; одобрена после рецензирования 22.04.2022; принята к публикации 
28.04.2022. 

The article was received by the editorial board on 12 Apr. 22; approved after reviewing on 22 Apr. 22; accepted for publica-
tion on 28 Apr. 22. 

 



Фундаментальные проблемы современного материаловедения том 19 №2 (2022) 

 

____________ 

© Г.М. Полетаев, 2022 

188 

Фундаментальные проблемы современного материаловедения. 2022. Т. 19. № 2. С. 188–196 
Fundamental’nye problemy sovremennogo materialovedenia (Basic Problems of Material Science (BPMS)). 2022; 2(19): 188–196 

Научная статья 
1.3.8. Физика конденсированного состояния (физико-математические науки) 
УДК 538.911 
doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2022.02.006 

ВЛИЯНИЕ ОРИЕНТАЦИИ МЕЖФАЗНОЙ ГРАНИЦЫ Ti–Al И ДЕФОРМАЦИИ Ti 
НА СКОРОСТЬ ВЗАИМНОЙ ДИФФУЗИИ ПРИ ТЕМПЕРАТУРАХ ВЫШЕ 
ТЕМПЕРАТУРЫ ПЛАВЛЕНИЯ Al: МОЛЕКУЛЯРНО-ДИНАМИЧЕСКОЕ 
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Аннотация. С помощью метода молекулярной динамики проведено исследование влияния ориентации 
межфазной границы Ti–Al на интенсивность взаимной диффузии, а также влияния не нее деформации Ti 
при температурах выше температуры плавления Al. Для описания межатомных взаимодействий в системе 
Ti–Al использовались EAM потенциалы Зоупа и Мишина. Рассматривалось три ориентации границы отно-
сительно ГПУ кристалла Ti: (0001), (1010)  и (10 11) . Было выяснено, что ориентация межфазной границы 

влияет на интенсивность диффузии в фазе Ti: более интенсивно атомы Al диффундировали в решетку тита-
на при ориентации (0001), менее интенсивно – при ориентациях (1010)  и (10 11) . Данное влияние ориента-

ции межфазной границы связано с вероятностью отрыва атома Ti от границы кристалл-жидкость и опреде-
ляется разницей энергий атомов Ti в фазе алюминия и встроенных в границу кристаллической фазы. На на-
чальной стадии взаимной диффузии наблюдалось смещение границы между кристаллом и жидким металлом 
от самой границы раздела Ti и Al на две-три атомные плоскости в фазу алюминия – тонкий слой алюминия 
вблизи границы оставался в кристаллическом состоянии, повторяя кристаллическую решетку титана. Это 
обусловлено тем, что связи Ti–Al на границе значительно крепче межатомных связей в жидком алюминии. 
При исследовании влияния упругой деформации на интенсивность взаимной диффузии было получено, что 
почти во всех случаях интенсивность диффузии увеличивается при растяжении и уменьшается при сжатии, 
что связано с соответствующим изменением свободного объема, в значительной степени влияющего на 
диффузионную подвижность атомов. 
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Abstract. The influence of the orientation of Ti–Al interphase boundary on the intensity of mutual diffusion, as 
well as the influence of its deformation of Ti at temperatures above the melting temperature of Al, were studied by 
the method of molecular dynamics. Zope and Mishin EAM potentials were used to describe interatomic interactions 
in the Ti–Al system. Three orientations of the boundary relative to the hcp Ti crystal were considered: (0001), 

(1010)  and (10 11) . It was found that the orientation of the interfacial boundary affects the intensity of diffusion in 

the Ti phase: Al atoms diffused more intensively into the titanium lattice at the (0001) orientation, and less inten-
sively at the (1010)  and (10 11)  orientations. This influence of the orientation of the interphase boundary is associ-

ated with the probability of detachment of the Ti atom from the crystal-liquid interface and is determined by the dif-
ference in the energies of the Ti atoms in the aluminium phase and those built into the boundary of the crystalline 
phase. At the initial stage of mutual diffusion, the boundary between the crystal and liquid metal was observed to 
shift from the very interface between Ti and Al by two or three atomic planes into the aluminium phase – a thin 
layer of aluminium near the boundary remained in the crystalline state, repeating the crystal lattice of titanium. This 
is due to the fact that the Ti–Al bonds at the boundary are much stronger than the interatomic bonds in liquid alu-
minium. When studying the effect of elastic deformation on the intensity of mutual diffusion, it was found that in 
almost all cases the intensity of diffusion increases with tension and decreases with compression, which is associ-
ated with a corresponding change in the free volume, which largely affects the diffusion mobility of atoms. 

Keywords: molecular dynamics, diffusion, interphase boundary, titan, aluminium. 
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Введение 

Интерметаллические соединения системы 
Ti–Al, благодаря таким свойствам, как высокая 
прочность при небольшой плотности при по-
вышенных температурах, стойкость к коррозии 
и окислению, имеют высокий потенциал при-
менения их в качестве высокотемпературных 
конструкционных материалов, в частности, для 
аэрокосмической и автомобильной отраслей [1-
5]. В основе получения интерметаллидов лежит 
диффузионный процесс, который в данном 
случае имеет довольно сложный и многофак-
торный характер. При взаимной диффузии в 
процессе высокотемпературного синтеза на 
границе металлов Ti и Al формируется набор 
различных фаз, как твердых упорядоченных и 
разупорядоченных, так и жидких смесей с раз-
ным соотношением компонентов [6-9]. При 
этом характеристики диффузии могут значи-
тельно отличаться в различных фазах [8-11]. 
Для понимания и предсказания процессов, про-
исходящих при синтезе интерметаллидов, 
большое значение имеет знание характеристик 
и механизмов диффузии отдельно в разных фа-
зах системы Ti–Al. 

Ранее в работах [12, 13] с помощью метода 
молекулярной динамики нами были рассчита-
ны характеристики самодиффузии отдельно 

атомов Ti, Ni и Al в жидких сплавах систем Ti–
Al и Ni-Al. В [12, 13] мы рассмотрели упорядо-
ченные и разупорядоченные сплавы с составом 
A75B25, A50B50, A25B75 (A и B – компоненты 
сплава), а также чистые металлы. В работе [14] 
было проведено исследование влияния ориен-
тации межфазной границы Ti–Al на интенсив-
ность взаимной диффузии при твердофазном и 
твердо-жидкофазном контактах. В частности 
было показано, что интенсивнее диффузия ато-
мов Al в Ti протекала при ориентации границы 

(0001) и медленнее при ориентациях (1010)  и 

(1011) . 

Настоящая работа является продолжением 
работы [14] и посвящена дальнейшему изуче-
нию с помощью молекулярно-динамического 
моделирования влияния ориентации межфаз-
ной границы Ti–Al на интенсивность взаимной 
диффузии, а также влияния не нее деформации 
Ti при температурах выше температуры плав-
ления Al. Интерес к исследованию влияния де-
формации вызван тем, что в последнее время 
одним из перспективных методов синтеза ин-
терметаллидов является использование предва-
рительной механоактивационной обработки 
[15, 16], в результате которой получают, так на-
зываемые, механокомпозиты, представляющие 
собой в случае системы Ti–Al матрицу из срав-
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нительно более пластичного алюминия, 
в объеме которого находятся частицы более 
хрупкого и тугоплавкого титана [16]. Очевид-
но, что такая система характеризуется высокой 
степенью неравновесности из-за высокой кон-
центрации дефектов, поверхностей раздела и 
внутренних напряжений. 

Описание модели 

Для описания межатомных взаимодействий 
в системе Ti–Al в молекулярно-динамической 
модели использовались EAM потенциалы Зо-
упа и Мишина [17]. Эти потенциалы были по-
лучены в [17] на основе сопоставления экспе-
риментальных данных и результатов ab initio 
расчетов относительно различных свойств и 
структуры металлов Ti, Al и интерметаллидов 
Ti3Al и TiAl. Они хорошо зарекомендовали се-
бя при проведении различных исследований и 
прошли успешную апробацию по широкому 

спектру механических и структурно-
энергетических свойств сплавов системы Ti–Al 
[17-19]. 

Расчетные ячейки в модели включали око-
ло 120000 атомов и имели форму прямоуголь-
ных параллелепипедов (рис.1). Граница раздела 
двух металлов создавалась в центре расчетной 
ячейки вдоль плоскости YZ. По осям Y и Z за-
давались периодические граничные условия. 
При этом размеры ячейки вдоль осей Y и Z вы-
бирались такими, чтобы они были кратны од-
новременно периодам повторяемости кристал-
лических структур Ti и Al (на начальном этапе 
Al создавался в кристаллическом состоянии). 
Кроме этого, производился учет различного те-
плового расширения при задании той или иной 
конкретной температуры, при которой плани-
ровалось проведение моделирования. По краям 
вдоль оси X структура расчетной ячейки была 
зафиксирована (жесткие граничные условия). 

 

Рис.1. Расчетная ячейка для моделирования взаимной диффузии на межфазной границе Ti–Al. Темно-серые 
атомы на торцах ячейки оставались неподвижными в процессе моделирования (жесткие граничные условия) 

Fig.1. Computational cell for modeling mutual diffusion at the Ti–Al interphase boundary. Dark gray atoms                   
at the ends of the cell remained immobile during the simulation (hard boundary conditions) 

Рассматривалось три ориентации границы 
раздела Ti–Al относительно ГПУ кристалличе-

ской решетки Ti: (0001), (1010)  и (1011) . Дан-

ные плоскости изображены на рис.2. Плоскость 
(0001) является наиболее плотноупакованной 
(она соответствует плоскости (111) ГЦК ре-
шетки) – плотность заполнения ее атомами (ес-
ли их радиус принять равным половине рас-
стояния до ближайших соседей в идеальном 
кристалле) равна 90,7 %. 

В настоящей работе моделирование прово-
дилось при температуре выше температуры 
плавления алюминия, поэтому ориентация его 

кристаллической структуры на начальном этапе 
не имела значения. Температура в модели зада-
валась через начальные скорости атомов со-
гласно распределению Максвелла [20-22]. Для 
сохранения температуры постоянной в процес-
се моделирования использовался термостат Но-
зе-Гувера. Шаг интегрирования по времени в 
методе молекулярной динамики был равен 
2 фс. Применяемые потенциалы Зоупа и Ми-
шина, наряду с другими свойствами, довольно 
хорошо описывают температуры плавления Ti 
и Al. В нашей модели были получены значения 
1995 и 990 К соответственно (справочные зна-
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чения: 1943 и 933 К). Плавление алюминия в 
модели происходило, как правило, значительно 
быстрее диффузии, в течение нескольких пико-
секунд, тогда как моделирование взаимной 
диффузии проводилось в течение нескольких 
сот пикосекунд, в связи с чем, влияние самого 
процесса плавления на диффузионные характе-
ристики было небольшим. 

 

Рис.2. Рассматриваемые в работе три ориентации 
межфазной границы относительно ГПУ кристалли-

ческой решетки Ti 

Fig.2. The three orientations of the interface considered 
in this work relative to the hcp crystal lattice of Ti 

Результаты и обсуждение 

В [14] ранее было замечено, что при твер-
до-жидкофазном контакте, после плавления 
алюминия, часть его вблизи межфазной грани-
цы Ti–Al остается в кристаллическом состоя-

нии, повторяя решетку титана, то есть фактиче-
ски граница между твердым (кристаллическим) 
металлом и расплавом сдвигается на две-три (в 
зависимости от температуры) атомные плоско-
сти вглубь алюминия (рис.3). Это обусловлено 
тем, что связи Ti–Al на границе значительно 
крепче межатомных связей в жидком алюми-
нии. 

Несмотря на фактическое смещение грани-
цы кристалл-жидкость в область алюминия, 
диффузия атомов Ti вглубь алюминия протека-
ла достаточно интенсивно, чтобы ее можно бы-
ло легко оценивать с помощью метода молеку-
лярной динамики. Атомы Al диффундировали в 
кристаллический титан гораздо медленнее из-за 
сравнительно более высокой плотности кри-
сталлической структуры по сравнению с жид-
ким состоянием. 

На рис.4 приведены кривые распределения 
концентрации атомов Ti в расчетных ячейках, 
полученные после моделирования взаимной 
диффузии при температурах 1500 и 1700 К в 
течение 300 и 200 пс соответственно для всех 
рассматриваемых ориентаций межфазной гра-
ницы. Концентрационные кривые строились с 
помощью последовательного расчета, со сдви-
гом на 1 Å вдоль оси X, концентрации атомов 
Ti в слое толщиной 5 Å, параллельном плоско-
сти YZ. 

                  

                                                а)                                                                                        б) 

Рис.3. Формирование кристаллической структуры в Al вблизи межфазной границы при температуре выше 
температуры плавления алюминия (1300 К в данном случае): а) ориентация (0001); б) ориентация (1010)  

Fig.3. Formation of a crystal structure in Al near the interface at a temperature above the melting point of aluminum 
(1300 K in this case): a) orientation (0001); b) orientation (1010)  

Следует отметить, что полученные кривые 
качественно идентичны концентрационным 

кривым, получаемым в реальных эксперимен-
тах [8]. Здесь правая, более пологая, часть кри-
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вых – это часть, отвечающая за диффузию ато-
мов Ti вглубь жидкого алюминия. Заметно, что 
для кривых, соответствующих разной ориента-
ции межфазной границы, эти части совпадают, 
что свидетельствует об очевидном факте, что 
ориентация границы не влияет на диффузию 
атомов Ti в жидком алюминии. Однако левые 
части концентрационных кривых, как можно 
видеть на рис.4, отличаются. Эта часть кривых, 
более крутой по сравнению с правой частью, 
характеризует диффузию атомов Al в кристал-
лическом титане. Следует заметить, что начи-
нается эта часть еще до концентрации 50 %, то 
есть до «среднего» положения межфазной гра-

ницы. Это связано описанным выше явлением 
фактического смещения границы кристалл-
жидкость на два-три атомных слоя в сторону 
алюминия. Судя по полученным кривым, для 
обеих температур 1500 и 1700 К, быстрее всего 
диффузия атомов Al вглубь Ti протекала при 
наиболее «плотноупакованной» ориентации 
межфазной границы – (0001). Для сравнительно 

более «рыхлых» упаковок (1010)  и (1011) , 

напротив, диффузия атомов Al в титан проис-
ходила менее интенсивно – концентрационные 
кривые в этих случаях более крутые, чем для 
ориентации (0001). 

     

                                                а)                                                                                         б) 

Рис.4. Распределение концентрации атомов Ti в расчетных ячейках с различной ориентацией межфазной 
границы: а) после 300 пс при температуре 1500 К; б) после 200 пс при температуре 1700 К 

Fig.4. The concentration distribution of Ti atoms in the calculation cells with different orientations of the interfacial 
boundary: a) after 300 ps at a temperature of 1500 K; b) after 200 ps at 1700 K 

Аналогичная анизотропия отмечается для 
скорости движения фронта гетерогенной кри-
сталлизации в металлах [23-26]: фронт с отно-
сительно более «рыхлой» ориентацией (100) 
ГЦК решетки движется в 1,3-1,5 раза быстрее, 
чем фронт, имеющей ориентацию, соответст-
вующую наибольшей упаковке (111). Данная 
анизотропия, очевидно, связана с энергией ато-
мов, находящихся на межфазной границе. 
Вблизи границы раздела металлов при твердо-
жидкофазном контакте, как и на границе кри-
сталл-жидкость, определяющую роль играет 
разность свободных энергий атома вблизи гра-
ницы в жидкой фазе и «встроенного» в границу 
кристаллической фазы. Эта разность, очевидно, 
пропорциональна энергии адатома на соответ-
ствующей свободной поверхности кристалла, а 
также энергии активации его миграции по дан-
ной поверхности. Например, в [27] с помощью 
компьютерного моделирования рассчитано, что 
энергия активации диффузии адатомов по сво-

бодной поверхности (100) ГЦК металлов почти 
в два раза больше, чем по поверхности (111). 

Для подтверждения этого предположения 
нами отдельно были найдены значения потен-
циальной энергии атома Ti на различных по-
верхностях кристалла титана: (0001) ‒ -3,07 эВ, 

(1011)  ‒ -3,46 эВ, (1010)  ‒ -3,71 эВ. Как мож-

но видеть, потенциальная яма, в которой нахо-

дятся адатомы, в случае поверхности (1010)  

глубже по сравнению с ямой на поверхности 
(0001), вследствие вероятность отрыва атома от 
первой поверхности выше, чем от второй. 

Влияние деформации на интенсивность 
взаимной диффузии оценивалось по коэффици-
енту диффузии атомов Ti вглубь алюминия в 
течение 50 пс в слое толщиной 10 Å, парал-
лельном межфазной границе и охватывающем 
ее. Оценка эта качественная и характеризует в 
основном интенсивность отрыва атомов Ti от 
границы и последующее увлечение их вглубь 
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алюминия. Кроме этого, получаемые таким об-
разом коэффициенты диффузии в значительной 
степени зависели от ширины и положения рас-
четного слоя. Тем не менее, данная характери-
стика достаточно наглядна для оценки интен-
сивности взаимной диффузии. Перед каждым 
вычислением коэффициента расчетная ячейка 
охлаждалась до минимальной температуры для 
исключения влияния тепловых колебаний ато-
мов. 

На рис.5 показаны найденные в настоящей 
работе зависимости коэффициента диффузии 

атомов Ti вдоль оси x от относительной дефор-
мации отдельно вдоль осей y и z. Относитель-
ная деформация варьировалась от 3 % сжатия 
(отрицательные значения ε на рисунке) до 3 % 
растяжения (положительные значения). Не-
смотря на сравнительно большие значения де-
формации, пластические сдвиги при данных 
значениях в молекулярно-динамической моде-
ли не инициировались, т.е. в работе рассматри-
валась упругая деформация. 

       

                                               а)                                                                                           б) 

Рис.5. Распределение концентрации атомов Ti в расчетных ячейках: а) после 300 пс при температуре 1500 К; 
б) после 200 пс при температуре 1700 К. Цифрами отмечены рассматриваемые ориентации:                                   

1 – (0001), 2 – (1010) , 3 – (10 11)  

Fig.5. The concentration distribution of Ti atoms in the calculation cells: a) after 300 ps at a temperature of 1500 K; 
b) after 200 ps at a temperature of 1700 K. The numbers indicate the considered orientations:                                        

1 – (0001), 2 – (1010) , 3 – (10 11)  

В первую очередь следует обратить внима-
ние на то, что почти во всех случаях, кроме де-
формации вдоль оси Y при ориентации , проис-
ходило увеличение интенсивности диффузии 
при растяжении и уменьшение при сжатии. 
Аналогичное влияние упругой деформации на-
блюдалось для самодиффузии в чистых метал-
лах [28]: при упругом сжатии происходило уве-
личение энергии активации диффузии. В [29] 
было получено, что при всестороннем сжатии 
происходит снижение скорости миграции гра-
ниц зерен, которая связана во многих случаях с 
диффузионными процессами. Упругая дефор-
мация, очевидно, влияет на долю свободного 
объема, наличие которого в значительной сте-
пени, помимо прочего, определяет миграцион-
ную подвижность как атомов, так и дефектов, 
ответственных за диффузию. 

 

Заключение 

С помощью метода молекулярной динами-
ки проведено исследование влияния ориента-
ции межфазной границы Ti–Al на интенсив-
ность взаимной диффузии, а также влияния не 
нее деформации Ti при температурах выше 
температуры плавления Al. Рассматривалось 
три ориентации границы относительно ГПУ 

кристалла Ti: (0001), (1010)  и (1011) . Было 

выяснено, что ориентация межфазной границы 
влияет на интенсивность диффузии в фазе Ti: 
более интенсивно атомы Al диффундировали в 
решетку титана при ориентации (0001), менее 

интенсивно – при ориентациях (1010)  и 

(1011) . Данное влияние ориентации межфаз-

ной границы связано с вероятностью отрыва 
атома Ti от границы кристалл-жидкость и оп-
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ределяется разницей энергий атомов Ti в фазе 
алюминия и встроенных в границу кристалли-
ческой фазы. 

На начальной стадии взаимной диффузии 
наблюдалось смещение границы между кри-
сталлом и жидким металлом от самой границы 
раздела Ti и Al на две-три атомные плоскости в 
фазу алюминия – тонкий слой алюминия вбли-
зи границы оставался в кристаллическом со-
стоянии, повторяя кристаллическую решетку 
титана. Это обусловлено тем, что связи Ti–Al 
на границе значительно крепче межатомных 
связей в жидком алюминии. 

При исследовании влияния упругой де-
формации на интенсивность взаимной диффу-
зии было получено, что почти во всех случаях 
интенсивность диффузии увеличивается при 
растяжении и уменьшается при сжатии, что 
связано с соответствующим изменением сво-
бодного объема, в значительной степени 
влияющего на диффузионную подвижность 
атомов. 

Список литературы 

1. Kim Y.W. Ordered intermetallic alloys, part 
III: gamma titanium aluminides // The Journal of 
The Minerals, Metals & Materials Society. 1994. 
V. 46. P. 30–39. 

2. Appel F., Beaven P.A., Wagner R. Defor-
mation processes related to interfacial boundaries 
in two-phase γ-titanium aluminides // Acta Metal-
lurgica et Materialia. 1993. V. 41. P. 1721–1732. 

3. Lapin J. TiAl-based alloys: Present status 
and future perspectives // In Proceedings of the 
Metal; Tanger: Ostrava, Czech Republic. 2009. 
V. 19, N 21.5. P. 2019–2031. 

4. Tetsui T. Manufacturing technology for 
gamma-TiAl alloy in current and future applica-
tions // Rare Metals. 2011. V. 30. P. 294–299. 

5. Voisin T., Monchoux J.-P., Couret A. Near-
net shaping of titanium-aluminum jet engine tur-
bine blades by SPS // In book: Spark Plasma Sin-
tering of Materials. 2019. P. 713–737. 

6. Wu Q., Wang J., Gu Y., Guo Y., Xu G., Cui 
Y. Experimental diffusion research on BCC Ti–Al-
Sn ternary alloys // Journal of Phase Equilibria and 
Diffusion. 2018. V. 39. P. 724–730. 

7. Thiyaneshwaran N., Sivaprasad K., Rav-
isankar B. Nucleation and growth of 
TiAl3 intermetallic phase in diffusion bonded Ti/Al 
Metal Intermetallic Laminate // Scientific Reports. 
2018. V. 8. 16797. 

8. Wu H., Zhang Sh., Hu H., Li J., Wu J., Li 
Q., Wang Zh. Concentration-dependent diffusion 
kinetics of Ti–Al binary system at elevated tem-
peratures: experiments and modeling // Intermetal-
lics. 2019. V. 110. P. 106483. 

9. Luo J.-G., Acoff V.L. Interfacial reactions 
of titanium and aluminum during diffusion welding 
// Welding Journal. 2000. V. 79. P. 239-s–243-s. 

10. Rusing J., Herzig Ch. Titanium self-
diffusion and chemical diffusion in Ti3Al // Saipta 
Metallurgica et Matetialia. 1995. V. 33, N 4. 
P. 561–566. 

11. Mishin Y., Herzig Ch. Diffusion in the Ti–
Al system // Acta Materialia. 2000. V. 48, N 3. 
P. 589–623. 

12. Полетаев Г.М. Самодиффузия в жидких 
и твердых сплавах системы Ti–Al: молекуляр-
но-динамическое моделирование // Журнал 
экспериментальной и теоретической физики. 
2021. Т. 160, № 4(10). С. 527–533. 

13. Poletaev G.M., Bebikhov Yu.V., Semenov 
A.S., Starostenkov M.D. Self-diffusion in melts of 
Ni-Al and Ti–Al systems: molecular dynamics 
study // Letters on Materials. 2021. V. 11, N 4. 
P. 438–441. 

14. Полетаев Г.М., Ракитин Р.Ю. Влияние 
ориентации межфазной границы Ti–Al на ско-
рость взаимной диффузии при твердом и жид-
ком состояниях алюминия: молекулярно-
динамическое моделирование // Физика твердо-
го тела. 2022. Т. 64, № 4. С. 412–417. 

15. Boldyrev V.V., Tkacova K. Mechano-
chemistry of solids: past, present, and prospects 
// Journal of Materials Synthesis and Processing. ‒ 
2000. V. 8. P. 121–132. 

16. Filimonov V.Y., Loginova M.V., Ivanov 
S.G., Sitnikov A.A., Yakovlev V.I., Sobachkin 
A.V., Negodyaev A.Z., Myasnikov A.Y. 
Peculiarities of phase formation processes in 
activated Ti+Al powder mixture during transition 
from combustion synthesis to high-temperature 
annealing // Combustion Science and Technology. 
2020. V. 192, N 3. P. 457‒470. 

17. Zope R.R., Mishin Y. Interatomic poten-
tials for atomistic simulations of the Ti–Al system 
// Physical Review B. 2003. V. 68. 024102. 

18. Kim Y.-K., Kim H.-K., Jung W.-S., Lee 
B.-J. Atomistic modeling of the Ti–Al binary sys-
tem // Computational Materials Science. 2016. 
V. 119. P. 1–8. 

19. Pei Q.-X., Jhon M.H., Quek S.S., Wu Z. A 
systematic study of interatomic potentials for me-



Влияние ориентации межфазной границы Ti–Al и деформации Ti на скорость взаимной диффузии 

при температурах выше температуры плавления Al: молекулярно-динамическое исследование 

 

BPMS. 2022; 2(19): 188–196 

195 

chanical behaviours of Ti–Al alloys // Computa-
tional Materials Science. 2021. V. 188. 110239. 

20. Poletaev G.M., Zorya I.V., Rakitin R.Y., 
Iliina M.A. Interatomic potentials for describing 
impurity atoms of light elements in fcc metals 
// Materials Physics and Mechanics. 2019. V. 42, 
N 4. P. 380–388. 

21. Chen C., Zhang F., Xu H., Yang Z., Pole-
taev G.M. Molecular dynamics simulations of dis-
location-coherent twin boundary interaction in 
face-centered cubic metals // Journal of Materials 
Science. 2022. V. 57. P. 1833–1849. 

22. Полетаев Г.М., Зоря И.В. Влияние при-
месей легких элементов на скорость движения 
фронта кристаллизации в Ni и Ag: молекуляр-
но-динамическое моделирование // Письма в 
ЖТФ. 2020. Т. 46, № 12. С. 6–9. 

23. Mendelev M.I., Zhang F., Song H., Sun 
Y., Wang C.Z., Ho K.M. Molecular dynamics 
simulation of the solid-liquid interface migration in 
terbium // The Journal of Chemical Physics. 2018. 
V. 148. 214705. 

24. Zhang H.Y., Liu F., Yang Y., Sun D.Y. 
The molecular dynamics study of vacancy forma-
tion during solidification of pure metals 
// Scientific Reports. 2017. V. 7. 10241. 

25. Mendelev M.I., Rahman M.J., Hoyt J.J., 
Asta M. Molecular-dynamics study of solid–liquid 
interface migration in fcc metals // Modelling and 
Simulation in Materials Science and Engineering. 
2010. V. 18. 074002. 

26. Sun D.Y., Asta M., Hoyt J.J. Kinetic coef-
ficient of Ni solid-liquid interfaces from molecu-
lar-dynamics simulations // Physical Review B. 
2004. V. 69. 024108. 

27. Liu C.L., Cohen J.M., Adams J.B., Voter 
A.F. EAM study of surface self-diffusion of single 
adatoms of fcc metals Ni, Cu, Al, Ag, Au, Pd, and 
Pt // Surface Science. 1991. V. 253. P. 334–344. 

28. Драпкин Б.М. О некоторых закономер-
ностях диффузии в металлах // Физика метал-
лов и металловедение. 1992. № 7. C. 58–63. 

29. Molodov D.A., Straumal B.B., Shvindler-
man L.S. The effect of pressure on migration 
of〈001〉tilt grain boundaries in tin bicrystals 
// Scripta Metallurgica. 1984. V. 18, N 3. P. 207–
211. 

Информация об авторах 

Г. М. Полетаев – доктор физико-

математических наук, профессор, заведующий 

кафедрой Алтайского государственного тех-

нического университета им. И.И. Ползунова. 

References 

1. Kim, Y. W. (1994). Ordered intermetallic 
alloys, part III: gamma titanium aluminides. The 

Journal of The Minerals, Metals & Materials Soci-

ety, 46, 30–39. 
2. Appel, F., Beaven, P. A. & Wagner, R. 

(1993). Deformation processes related to interfa-
cial boundaries in two-phase γ-titanium alu-
minides. Acta Metallurgica et Materialia, 41, 
1721–1732. 

3. Lapin, J. (2009). TiAl-based alloys: Present 
status and future perspectives. In Proceedings of 

the Metal; Tanger: Ostrava, Czech Republic, 
19(21.5), 2019–2031. 

4. Tetsui, T. (2011). Manufacturing technol-
ogy for gamma-TiAl alloy in current and future 
applications. Rare Metals, 30, 294–299. 

5. Voisin, T., Monchoux, J.-P. & Couret, A. 
(2019). Near-net shaping of titanium-aluminum jet 
engine turbine blades by SPS. In book: Spark 

Plasma Sintering of Materials, 713–737. 
6. Wu, Q., Wang, J., Gu, Y., Guo, Y., Xu, G. 

& Cui, Y. (2018). Experimental diffusion research 
on BCC Ti–Al–Sn ternary alloys. Journal of 

Phase Equilibria and Diffusion, 39, 724–730. 
7. Thiyaneshwaran, N., Sivaprasad, K. & 

Ravisankar, B. (2018). Nucleation and growth of 
TiAl3 intermetallic phase in diffusion bonded Ti/Al 
Metal Intermetallic Laminate. Scientific Reports, 8, 
16797. 

8. Wu, H., Zhang, Sh., Hu, H., Li, J., Wu, J., 
Li, Q. & Wang, Zh. (2019). Concentration-
dependent diffusion kinetics of Ti–Al binary sys-
tem at elevated temperatures: experiments and 
modeling. Intermetallics, 110, 106483. 

9. Luo, J.-G. & Acoff, V. L. (2000). Interfacial 
reactions of titanium and aluminum during diffu-
sion welding. Welding Journal, 79, 239-s–243-s. 

10. Rusing, J. & Herzig, Ch. (1995) Titanium 
self-diffusion and chemical diffusion in Ti3Al. 
Scripta Metallurgica et Materialia, 33(4), 561–
566. 

11. Mishin, Y. & Herzig, Ch. (2000). Diffu-
sion in the Ti–Al system. Acta Materialia, 48(3), 
589–623. 

12. Poletaev, G. M. (2021). Self-diffusion in 
liquid and solid alloys of the Ti–Al system: mo-
lecular-dynamics simulation. Journal of Experi-

mental and Theoretical Physics, 133(4), 455–460. 



Г.М. Полетаев 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2022. Т. 19. № 2. С. 188–196 

196 

13. Poletaev, G. M., Bebikhov, Yu. V., 
Semenov, A. S., Starostenkov, M. D. (2021). Self-
diffusion in melts of Ni-Al and Ti–Al systems: mo-
lecular dynamics study. Letters on Materials, 
11(4), 438–441. 

14. Poletaev, G. M. & Rakitin, R. Y. (2022). 
Influence of the orientation of Ti–Al interphase 
boundary on the mutual diffusion rate at the solid 
and liquid states of aluminium: molecular dynam-
ics simulation. Physics of the Solid State, 64(4), 
412–417. 

15. Boldyrev, V. V. & Tkacova, K. (2000). 
Mechanochemistry of solids: past, present, and 
prospects. Journal of Materials Synthesis and 

Processing, 8, 121–132. 
16. Filimonov, V. Y., Loginova, M. V., 

Ivanov, S. G., Sitnikov, A. A., Yakovlev, V. I., 
Sobachkin, A. V., Negodyaev, A. Z. & Myasnikov, 
A. Y. (2020). Peculiarities of phase formation 
processes in activated Ti+Al powder mixture dur-
ing transition from combustion synthesis to high-
temperature annealing. Combustion Science and 

Technology, 192(3), 457‒470. 
17. Zope, R. R. & Mishin, Y. (2003). Intera-

tomic potentials for atomistic simulations of the 
Ti–Al system. Physical Review B, 68, 024102. 

18. Kim, Y.-K., Kim, H.-K., Jung, W.-S. & 
Lee, B.-J. (2016). Atomistic modeling of the Ti–Al 
binary system. Computational Materials Science, 
119, 1–8. 

19. Pei, Q.-X., Jhon, M. H., Quek, S. S. & Wu, 
Z. (2021). A systematic study of interatomic poten-
tials for mechanical behaviours of Ti–Al alloys. 
Computational Materials Science, 188, 110239. 

20. Poletaev, G. M., Zorya, I. V., Rakitin, R. 
Y. & Iliina, M. A. (2019). Interatomic potentials 
for describing impurity atoms of light elements in 
fcc metals. Materials Physics and Mechanics, 
42(4), 380–388. 

21. Chen, C., Zhang, F., Xu, H., Yang, Z. & 
Poletaev, G. M. (2022). Molecular dynamics simu-
lations of dislocation-coherent twin boundary in-

teraction in face-centered cubic metals. Journal of 

Materials Science, 57, 1833–1849. 
22. Poletaev, G. M. & Zorya, I. V. (2020). In-

fluence of light impurities on the crystal-melt inter-
face velocity in Ni and Ag. Molecular dynamics 
simulation. Technical Physics Letters, 46(6), 575–
578. 

23. Mendelev, M. I., Zhang, F., Song, H., Sun, 
Y., Wang, C. Z. & Ho, K. M. (2018). Molecular 
dynamics simulation of the solid-liquid interface 
migration in terbium. The Journal of Chemical 

Physics, 148, 214705. 
24. Zhang, H. Y., Liu, F., Yang, Y. & Sun, D. 

Y. (2017). The molecular dynamics study of va-
cancy formation during solidification of pure met-
als. Scientific Reports, 7, 10241. 

25. Mendelev, M. I., Rahman, M. J., Hoyt, J. 
J. & Asta, M. (2010). Molecular-dynamics study of 
solid-liquid interface migration in fcc metals. 
Modelling and Simulation in Materials Science 

and Engineering, 18, 074002. 
26. Sun, D. Y., Asta, M. & Hoyt, J. J. (2004). 

Kinetic coefficient of Ni solid-liquid interfaces 
from molecular-dynamics simulations. Physical 

Review B, 69, 024108. 
27. Liu, C. L., Cohen, J. M., Adams, J. B. & 

Voter, A. F. (1991). EAM study of surface self-
diffusion of single adatoms of fcc metals Ni, Cu, 
Al, Ag, Au, Pd, and Pt. Surface Science, 253, 334–
344. 

28. Drapkin, B. M. (1992). On some regulari-
ties of diffusion in metals. Physics of metals and 

metallurgy, (7), 58–63. 
29. Molodov, D. A., Straumal, B. B. & 

Shvindlerman, L. S. (1984). The effect of pressure 
on migration of <001> tilt grain boundaries in tin 
bicrystals. Scripta Metallurgica, 18(3), 207–211. 

Information about the authors 

G. M. Poletaev – Doctor of Physical and 

Mathematical Sciences, Professor, Head of de-

partment, I.I. Polzunov Altai State Technical Uni-

versity. 
 

Авторы заявляют об отсутствии конфликта интересов. 
The authors declare that there is no conflict of interest. 

Статья поступила в редакцию 25.04.2022; одобрена после рецензирования 02.05.2022; принята к публикации 
10.05.2022. 

The article was received by the editorial board on 25 Apr. 22; approved after reviewing on 02 May. 22; accepted for publi-
cation on 10 May.22. 

 



Фундаментальные проблемы современного материаловедения том 19 №2 (2022) 

 

____________ 

© М.П. Кащенко, Н.А. Скорикова, Н.М. Кащенко, В.Г. Чащина, 2022 

197 

Фундаментальные проблемы современного материаловедения. 2022. Т. 19. № 2. С. 197–204 
Fundamental’nye problemy sovremennogo materialovedenia (Basic Problems of Material Science (BPMS)). 2022; 2(19): 197–204 

Научная статья 

1.3.8. Физика конденсированного состояния (физико-математические науки) 
УДК 538.91 

doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2022.02.007 

КРИТИЧЕСКИЕ РАЗМЕРЫ ДИАМЕТРОВ ЗЕРЕН ЛИБО ОТДЕЛЬНЫХ ЧАСТИЦ 
ДЛЯ СТАРТА МАРТЕНСИТНОЙ РЕАКЦИИ С ПОЗИЦИЙ ДИНАМИЧЕСКОЙ ТЕОРИИ 

Михаил Петрович Кащенко1†, Наталья Альбертовна Скорикова2, 
Надежда Михайловна Кащенко3, Вера Геннадиевна Чащина4

 

1, 3, 4 
Уральский федеральный университет им. Первого Президента России Б. Н. Ельцина, ул. Мира, 2, 620002, Екатеринбург, 

Россия 
1, 2, 4 

Уральский государственный лесотехнический университет, ул. Сибирский тракт 37, 620100, Екатеринбург, Россия 
1 mpk46@mail.ru†, https://orcid.org/0000-0002-2611-2858 
2 skorikova@list.ru, https://orcid.org/0000-0002-3217-6030 
3 nad.kashenko@yandex.ru, https://orcid.org/0000-0003-2362-5567 
4 vera.chashina.77@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-7480-2562 

Аннотация. В случае спонтанного (при охлаждении) γ – α мартенситного превращения в сплавах железа 

формирование мартенситного кристалла задается управляющим волновым процессом и протекает со сверх-

звуковой скоростью по отношению к продольным волнам. Инициация трехмерной пороговой деформации 

связана с согласованным действием относительно длинноволновых ℓ- и относительно коротковолновых      

s-волн. За описание габитусных плоскостей отвечают ℓ-волны, возникающие при образовании начального 

возбужденного состояния (НВС). Этот подход эффективен как при описании двойникованных кристаллов, 

так и в предельном случае вырожденной двойниковой структуры, сопоставляемой с формированием дисло-

кационных кристаллов при размерах зерен исходной γ-фазы, превышающих критические значения Dc. В 

случае нанокристаллического состояния наблюдаются варианты превращения зерен как целого, условно от-

носящиеся к аккомодационному мартенситному превращению (АМП). Критический размер Dac для АМП 

меньше Dc. В динамической теории величину Dac можно связать с процессом пространственного масштаби-

рования НВС, сопоставляемого с распространением волн цилиндрического и сферического типа для относи-

тельного изменения объема. При таком сценарии превращения размер Dac, как и критический размер для 

превращения малых свободных частиц, определяется значением пороговой деформации. 

Ключевые слова: мартенсит охлаждения, начальное возбужденное состояние, критический размер зер-

на, аккомодационное мартенситное превращение, пороговая деформация. 
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Abstract. In the case of spontaneous (upon cooling) γ – α martensitic transformation in iron alloys, the forma-

tion of a martensitic crystal is determined by a controlling wave process and proceeds at supersonic speed with re-

spect to longitudinal waves. The initiation of three-dimensional threshold deformation is associated with the coordi-

nated action of relatively long-wavelength ℓ-wave and relatively short-wavelength s-waves. For the description of 

habitus planes, ℓ-waves that arise during the formation of the initial excited state (IES) are responsible. This ap-

proach is effective both in describing twinned crystals and in the limiting case of a degenerate twin structure compa-

rable to the formation of dislocation crystals at grain sizes of the initial γ-phase exceeding critical Dc values. In the 

case of the nanocrystalline state, variants of the transformation of grains as a whole are observed, provisionally as-

sociated to the accommodative martensitic transformation (AMT). The critical Dac size for AMT is less than Dc. In 

dynamic theory, the value of Dac can be associated with the process of spatial scaling of the IES, which is compared 

with the propagation of cylindrical and spherical waves for a relative change in volume. In such a transformation 

scenario, the size of the Dac, as well as the critical size for the transformation of small free particles, is determined 

by the threshold deformation value. 

Keywords: cooling martensite, initial excited state, critical grain size, accommodative martensitic transforma-

tion, threshold deformation. 
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Введение 

В сплавах на основе железа с достаточно 

крупным зернами аустенита (~ 100 мкм) γ – α 

мартенситное превращение (МП) протекает 

кооперативным (бездиффузионным) путем при 

охлаждении и обладает ярко выраженными 

признаками фазовых переходов I рода [1]. Кро-

ме мартенсита охлаждения (МО) различают 

мартенсит напряжения (МН) и мартенсит де-

формации (МД). Для роста кристаллов МО и 

МН характерна высокая (сверхзвуковая даже 

по отношению к продольным волнам) скорость 

роста, адекватно описываемая динамической 

теорией (см., например, [2-4]). Управляющий 

волной процесс (УВП) переносит трехмерную 

пороговую деформацию, инициирующую поте-

рю устойчивости исходной аустенитной γ-

фазы. В составе УВП согласованно действуют 

относительно длинноволновые ℓ- и относи-

тельно коротковолновые s-волны. Формирова-

ние кристаллов МО и МН пластинчатой формы 

стартует с возникновения в упругом поле дис-

локационного центра зарождения (ДЦЗ) на-

чального возбужденного состояния (НВС), кри-

сталлы же МД возникают на стадии пластиче-

ского течения материала. Колебания в области 

НВС и порождают управляющий волновой 

процесс. Важно отметить, что образование ха-

рактерных ориентаций плоских границ раздела 

(габитусных плоскостей) обусловлено исклю-

чительно ℓ-волнами. В то же время s-волны от-

вечают за формирование тонкой структуры 

двойников превращения) [5-7] и, в частности, 
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вырожденной двойниковой структуры [8-10], 

позволяющей понять природу возникновения 

дислокационного мартенсита. 

Хорошо известно, что температура Ms – 

старта МП при охлаждении зависит от размера 

зерна поликристаллических образцов, снижаясь 

при уменьшении диаметра D зерен. Для каждо-

го химического состава сплава существует свое 

критическое значение Dс, при котором       

Ms(Dс) = 0K, так что при D ≤ Dс формирование 

кристаллов МО подавляется. В развитой дина-

мической теории γ – α МП найдена формула 

для зависимости Ms(D) и показано, что величи-

ну Dс можно связать, с одной стороны, с харак-

терными для начала МП соотношениями про-

странственных масштабов, а с другой стороны, 

с характеристиками электронной подсистемы, 

поддерживающей УВП. Развитые представле-

ния хорошо согласуются с опытными данными 

для МП, обладающих стандартным набором 

морфологических признаков. Однако, наряду с 

превращениями, когда внутри зерна возникают 

пластинки мартенсита, наблюдаются и вариан-

ты превращения зерен «как целого», когда пре-

вращение быстро охватывает не малую, а по-

давляющую часть объема зерна. Эксперименты 

с малыми шарообразными частицами исходно-

го аустенита также иногда обнаруживали де-

формацию частиц как целого, превращающую 

их в эллипсоиды [11]. В связи с исследования-

ми нанокристаллического состояния выяснение 

механизма подобного превращения является 

актуальным. В [12] уже обращалось внимание 

на эту проблему. 

Цель данной работы обсудить в русле об-

щей идеологии динамические механизмы МП, 

связывающие критические размеры частиц для 

их превращения «как целого» с пороговыми 

значениями деформации. 

Детализация части информации, 
существенная для дальнейших оценок 

Конкретизируем ряд представлений и вы-

водов динамической теории МП. 

1. Поперечные размеры d1,2 (d1,2 одного по-

рядка величины ~ dm) НВС в форме вытянутого 

параллелепипеда порядка сотой доли от сред-

него междислокационного расстояния L: 

dm/L ~10
-2

,                           (1) 

где dm – поперечный размер НВС, а L – 

размер свободного от дислокаций объема зерна 

(при единственной дислокации в зерне L сов-

падает с размером зерна D). Это соотношение 

схематично отражено на рис.1. 

 

Рис.1. Схема, иллюстрирующая  соотношение     

пространственных масштабов при образовании НВС 

в упругом поле ДЦЗ 

Fig.1. Diagram illustrating the ratio of spatial scales 

during the formation of the IES (initial excited state)    

in the elastic field of the dislocation nucleation center 

(DNC) 

2. Выполняется условие d1,2 < λ1,2/2, где   

λ1,2 – длины пары волн, входящих в составе 

УВП. Такая пара квазипродольных волн (точ-

нее, волновых пучков) обеспечивает возмож-

ность быстрого (со скоростью равной вектор-

ной сумме скоростей волн) формирования кри-

сталла мартенсита в области наложения поро-

говых деформаций (растяжение в 
1
r

 – направ-

лении и сжатие в 
2
r

 – направлении) и задает 

ориентацию габитуса. Этот процесс иллюстри-

руется на рис.2. 

 

Рис.2. Волновая модель управления ростом мартен-

ситного кристалла (без учета двойников превраще-

ния) [3] 

Fig.2. Wave model of growth control martensite crystal 

(excluding transformation twins) [3] 
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3. Самыми короткими из s-волн, актуаль-

ных для преодоления пороговой деформации 

бейновского типа (см. рис.3), являются волны 

вдоль осей симметрии 4-го порядка, половина 

длины волны которых равна параметру решет-

ки а исходной γ (ГЦК)-фазы. 

 

Рис.3. Схема деформации Бейна [1] 

Fig.3. Bain's deformation scheme [1] 

Соответственно, длины волновых векторов 

этих волн равны половине от максимально воз-

можного значения. При расчете скоростей та-

ких волн обязательным является учет закона 

дисперсии. 

4. Реализация габитуса в качестве инвари-

антной плоскости в волновой модели предпола-

гает, что в области локализации НВС пара соб-

ственных векторов 
1,2
r

 тензора упругого поля 

ДЦЗ соответствует различным знакам дефор-

мации (ε1 > 0, ε2 < 0), а третья деформация        

ε3 = 0. 

5. Естественно полагать, что кинематиче-

ское описание габитусной плоскости совпадает 

с динамическим (деформационным). Тогда при 

пороговых деформациях, малых по сравнению 

с единицей, один из простейших вариантов на-

следования деформации упругого поля ДЦЗ да-

ется соотношением: 

æ
2 1

2





,   æ 2

1

v

v
 .                    (2) 

6. При быстром росте кристаллов МО со-

отношение (2) оказывается применимым не 

только для пороговых, но и для финальных де-

формаций. 

7. В [13] обсуждался вариант пространст-

венного масштабирования НВС за счет распро-

странения волны цилиндрического типа для 

изменения удельного объема δ, возбуждаемой 

колеблющимся НВС. Предполагается, что на-

чальное значение δ0 порядка порогового значе-

ния δth(T0) при температуре T0 равновесия фаз. 

Если выполняется сильное неравенство 

δth(Ms) << δth(T0),                       (3) 

то поперечный размер НВС может заметно воз-

растать, как это отражено на рис.4. 

 

Рис.4. Схема, демонстрирующая зависимость попе-

речного сечения НВС от соотношения δ0 и δth: серый 

наименьший прямоугольник соответствует случаю 

δ0 ≈ δth, два других варианта δ0 > δth. Направления 

стрелок отражают различие знаков деформаций в 

ортогональных направлениях, rнвс – расстояние ис-

ходного НВС от ДЦЗ 

Fig.4. Scheme demonstrating the dependence of the IES 

cross section on the ratio of δ0 and δth: the smallest gray 

rectangle corresponds to the case δ0 ≈ δth, the other two 

options are δ0 > δth. The directions of the arrows reflect 

the difference of the signs of deformations in orthogonal 

directions, rIES is the distance of the initial IES from the 

DNC 

Соотношение между δth(Ms) и δ0 имеет вид 

δ0/δth = (ρ/ρ0)
3/2

 = (d
′
m/dm)

3/2
,            (4) 

где ρ – радиус расширяющейся цилиндри-

ческой волны от исходного значения ρ0. Индекс 

m в обозначении dm (в приближении dm ≈ dm1 ≈ 

dm2) отражает выбор системой максимально 

большого поперечного размера НВС еще со-

вместимого с пороговыми условиями деформа-

ции метастабильно устойчивого аустенита. По-

следнее требование позволяет обеспечить мак-

симальное отношение объема к поверхности 

для области локализации НВС и, следователь-

но, способствует максимальному высвобожде-

нию энергии в переохлажденной системе, обес-

печивая максимальную скорость релаксации. 

Таким образом, при δ0 >> δth соотношение (1) 

модифицируется 

L/d′m~10
2
/(δ0/δth)

2/3
.                 (5) 
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Очевидно, что при выполнении (5) длины 

волн возбуждаемых волновых пучков и толщи-

на d кристалла мартенсита возрастут в (δ0/δth)
2/3

 

раз. 

8. Если идеологию возможного простран-

ственного масштабирования применить для 

случая НВС в форме колеблющегося кубика, 

моделируя трехмерное распространение отно-

сительного изменения объема не цилиндриче-

ской, а сферической волной c радиусом фронта 

r, то вместо (4) получим соотношение: 

δ0/δth = (r/r0)
2
 = (d

′
m/dm)

2
,               (6) 

а вместо (5) 

L/d
′
m ~ 10

2
/(δ0/δth)

1/2
.                 (7) 

Различие показателей степени в (4) и (6) и, 

соответственно, в (5) и (7) отражает различие 

зависимостей амплитуд волн от радиусов кри-

визны их фронтов. 

Обсуждение результатов 

Прежде всего, напомним, что использова-

ние в качестве геометрически предельного (ми-

нимального) значения dm = а позволяет в каче-

стве формальной оценки величины Dc (при на-

личии нескольких дислокаций в зерне), соглас-

но (1), принять 10
2
а. Следовательно, при ти-

пичных для ГЦК сплавов железа значениях       

а ~ (0,35-0,36) нм Dc ~ (350-360) нм. Если же в 

зерне имеется единственная дислокация на гра-

нице зерна, то оценка величины Dc на порядок 

меньше. Напомним, критический размер зерна 

Dс ограничивает снизу размеры зерен, в кото-

рых возможно протекание МП с образованием 

кристаллов мартенсита, обладающих характер-

ным набором морфологических признаков. 

Для превращения, при котором основной 

объем зерен в нанокристаллическом состоянии 

трансформируется как целое, в [12, 14] исполь-

зован термин аккомодационное мартенситное 

превращение (АМП) и, по определению, введен 

критический размер Dac, ограничивающий 

сверху диаметры зерен, способные к АМП. 

Ожидаемо выполнение неравенства 

Dac < Dc.                            (8) 

Оценка верхнего значения величины Dac 

осуществлялась на основе условия сохранения 

макросплошности, предполагающей, что сме-

щения атомов на границе зерна, обусловленные 

однородной деформацией зерна, оказываются 

порядка параметра решетки. 

Механизм пространственного масштабиро-

вания [13] позволяет дать динамическую трак-

товку параметру Dac. Действительно, в [13] от-

мечалось, что изменение поперечного размера 

НВС за счет распространения цилиндрической 

волны способно инициировать превращение 

большей части нанозерна как целого. 

Для равноосных же зерен вариант подоб-

ной трансформации, скорее всего, соответству-

ет сценарию сферической расширяющейся вол-

ны для относительного изменения объема. Яс-

но, что, задавая значение параметра δ0/δth, мож-

но определить критический размер зерен Dac, 

связанный с однократным расширением НВС 

от минимального размера dm = a, соответст-

вующего δ0, до значения d
′
m, соответствующего 

δth и фактически задающего Dac. 

Оценим Dac, полагая δ0 ≥ δB/2, где δB – со-

ответствует типичным для деформации Бейна 

значениям ~2∙10
-2

. Например, при δ0 ≈ 1,3∙10
-2

 и 

δth ≈ 3,6 10
-5

 для диаметра зерна аустенита, ис-

пытывающего АМП для Dac ≈ d
′
m, согласно (6), 

имеем Dac ≈ 19a. Тогда при a ≈ 0,36 нм            

Dac ≈ 7 нм. Заметим, что при тех же значениях 

δ0, δth и a, но при использовании (4) получили 

бы Dac ≈ 18 нм, то есть при расширении НВС, 

связанном с цилиндрической симметрией име-

ем примерно в 2,5 раза большее значение. Яс-

но, что в зависимости от величины δth оценка 

Dac может как уменьшиться, так и возрасти. 

Сделаем ряд дополнительных замечаний. 

1. В нанокристаллическом состоянии раз-

мер Dac > a, поскольку зерно с объемом порядка 

объема элементарной ячейки не может превра-

титься как целое из-за большого отношения по-

верхности к объему. Однако для свободной 

частицы подобное ограничение не критично. 

Разумеется, состояние кластеров из малого ко-

личества частиц требует отдельного анализа. 

2. Для варианта, связанного с трехмерным 

масштабированием НВС вдоль трех ортого-

нальных осей симметрии 4 порядка, ОЦК ре-

шетка при учете (2), реализуется при равных 

величинах    2 1 2 1   для деформаций 

сжатия и растяжения [15], что приводит к зна-

чительному объемному эффекту. В стесненных 

условиях нанокристаллического состояния, по-

добное расширение будет лимитироваться про-

цессом рождения дислокаций. 

3. Имеющиеся факты [11] превращения, 

как целого, относительно крупных свободных 

шарообразных частиц (с диаметрами                 
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D ≤ 100 нм) допускают альтернативные интер-

претации потери устойчивости. С одной сторо-

ны, как следствия достаточно высоких ампли-

туд низкочастотных мод колебаний нанокри-

сталла как целого. При этом самой низкочас-

тотной моде соответствует движение в проти-

вофазе диаметрально расположенных парал-

лельных участков поверхностного слоя нанок-

ристалла. С другой стороны, возрастание Dac 

может быть следствием двухступенчатого на-

растания d
′
m, как это отмечалось в [13]. Для 

конкретизации динамического сценария АМП 

требуется серия современных экспериментов на 

частицах малого диаметра, предполагающая 

прецизионное исследование структуры дефек-

тов отожженных частиц с последующим пре-

вращением при их охлаждении. Данная инфор-

мация важна, так как именно упругое поле ДЦЗ 

способствует инициации процесса возникнове-

ния НВС с начальным уровнем δ0, достаточным 

для последующего пространственного масшта-

бирования. 

Заключение 

1. Выполненный анализ показал, что вари-

антам γ – α мартенситного превращения зерен в 

нанокристаллическом состоянии и малых сво-

бодных частиц «как целого» можно сопоста-

вить динамические сценарии пространственно-

го масштабирования НВС, связанные с волнами 

не только цилиндрического, но и сферического 

типа для относительного изменения объема. 
2. Для оценки пороговых деформаций 

представляется целесообразным установление 

ДЦЗ, инициирующих превращения нанозерен и 

малых свободных частиц с критическими раз-

мерами. 
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Аннотация. Начало 21 века ознаменовано вниманием ученых в области физического материаловедения 

к созданию и изучению покрытий из высокоэнтропийных сплавов. Используя технологию проволочно-

дугового аддитивного производства (WAAM), на подложке из алюминиевого сплава 5083, было сформиро-

вано покрытие высокоэнтропийного сплава Кантора FeCoCrNiMn неэквиатомного состава. Методами со-

временного физического материаловедения проведен анализ структуры, элементного состава, микротвердо-

сти, износостойкости системы «покрытие-подложка». Установлено, что нанесение покрытия ВЭС 

FeCoCrNiMn на поверхность сплава 5083 сопровождается формированием градиентов микротвердости и 

элементного состава. В поперечном сечении покрытия выявлено присутствие микротрещин и микропор. 

Показано, что в объеме покрытия микротвердость составляет 2,5-3,5 ГПа и возрастает до 9,9 ГПа на границе 

с подложкой. В средней части покрытия фактор износа равен 2,3·10
-4

 мм
3
/Н·м, коэффициент трения равен 

0,7. На границе раздела покрытия и подложки формируется переходный слой толщиной до 450 мкм. Выпол-

нен анализ градиента элементного состава переходного слоя и отмечен высокий уровень химической одно-

родности покрытия. Установлен факт легирования покрытия элементами подложки (алюминием), приводя-

щий к образованию ВЭС FeCoCrNiMnAl, и показано, что легирование покрытия элементами подложки при-

водит к формированию пластинчатой структуры на границе переходного слоя и подложки. 

Ключевые слова: высокоэнтропийный сплав Кантора FeCoCrNiMn, покрытие, подложка, сплав алюми-

ния 5083, механические, трибологические свойства, структура. 
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Abstract. The beginning of the 21st century is marked by the attention of scientists in the field of physical mate-

rials science to the creation and study of coatings from high-entropy alloys. Using the technology of wire-arc addi-

tive manufacturing (WAAM), a coating of high-entropy Cantor alloy FeCoCrNiMn of non-equiatomic composition 

was formed on a 5083 aluminum alloy substrate. Using the methods of modern physical materials science, the 

analysis of the structure, elemental composition, microhardness, and wear resistance of the "coating-substrate" sys-

tem was carried out. It has been established that the deposition of the HEA FeCoCrNiMn coating on the surface of 

the 5083 alloy is accompanied by the formation of microhardness and elemental composition gradients. The pres-

ence of microcracks and micropores was revealed in the cross section of the coating. It is shown that the microhard-

ness in the bulk of the coating is 2.5-3.5 GPa and increases to 9.9 GPa at the boundary with the substrate. In the 

middle part of the coating, the wear factor is 2.3·10
-4

 mm
3
/N·m, the friction coefficient is 0.7. A transition layer up 

to 450 µm thick is formed at the interface between the coating and the substrate. The gradient of the elemental com-

position of the transition layer was analyzed and a high level of chemical homogeneity of the coating was noted. The 

fact of coating doping with substrate elements (aluminum), which leads to the formation of FeCoCrNiMnAl HEA, is 

established, and it is shown that coating doping with substrate elements leads to the formation of a lamellar structure 

at the interface between the transition layer and the substrate. 

Keywords: high-entropy Kantor alloy FeCoCrNiMn, coating, substrate, aluminum alloy 5083, mechanical, 

tribological properties, structure. 
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Введение 

В последние два десятилетия внимание ис-
следователей в области физического материа-
ловедения привлечено к исследованию высоко-
энтропийных сплавов (ВЭС). Оригинальные 
результаты, полученные в области ВЭС, под-
робно рассмотрены в аналитических обзорах и 
монографиях [1-5], где описана микрострукту-
ра, свойства, термодинамика ВЭС, рассмотре-
ны результаты моделирования их структуры и 
обсуждены новые варианты методов получения 
многокомпонентных сплавов. Ранее Джорджем 
Е.П. с сотрудниками [1] и нами [5] было пока-
зано, что из-за различных методов получения 

ВЭС, содержащих химические элементы с раз-
личными атомными радиусами, возможно об-
разование наноструктур и даже аморфного со-
стояния. Одним из первых исследуемых высо-
коэнтропийных сплавов является сплав 
FeCoCrNiMn, который способен сохранять гра-
нецентрированную кубическую структуру в 
широком диапазоне температур, а также обла-
дает хорошим балансом прочности и пластич-
ности [6]. В работе [7] продемонстрировано, 
что этот сплав одновременно демонстрирует 
увеличение прочности при комнатной темпера-
туре и вязкости при криогенной (77 К) в ре-
зультате доминирования двойникования в ка-
честве механизма деформации. 
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Одним из аспектов технического прогресса 
является разработка и применение новых ВЭС, 
обладающих высокими механическими, крио- и 
жаропрочными, коррозионностойкими, особы-
ми магнитными и электрическими свойствами, 
а также соединений (карбиды, нитриды, окси-
ды, бориды, силициды) [8, 9]. Приведенный в 
обзоре [9] анализ областей применения нит-
ридных покрытий из ВЭС охватывает широкий 
диапазон, включая биомедицину. Они облада-
ют низким модулем эластичности, высокой хи-
мической стабильностью, износостойкостью и 
коррозионной стойкостью в физиологических 
средах, низким коэффициентом трения, биоло-
гической совместимостью и отличной адгезией 
к поверхности, на которую осаждаются защит-
ные покрытия. 

Вышеизложенное указывает на актуаль-
ность и перспективность изучения покрытий из 
ВЭС. Целью настоящей работы является анализ 
структуры и свойств покрытия ВЭС Кантора 
FeCoCrNiMn, наплавленного на сплав 5083. 

Материал и методики исследования 

В качестве материала исследования были 
использованы образцы системы «покры-
тие/подложка». Покрытием являлся высокоэн-
тропийный сплав неэквиатомного элементного 
состава FeCoCrNiMn, который был сформиро-
ван на подложке методом проволочной элек-
тродуговой аддитивной технологии (WAAM) 
[8, 10-12]. Подложкой являлся сплав на основе 
алюминия 5083 (Табл.1). 

Таблица 1. Химический состав сплава 5083 вес % 

Table 1. Chemical composition of alloy 5083 weight % 

Cr Cu Fe Mg Mn Si Ti Zn 
Другие 

элементы 
Al 

<0,25 <0,10 <0,40 4,0÷4,9 <1,0 <0,10 <0,15 <0,25 <0,15 Остальное 

 
Методами сканирующей электронной мик-

роскопии исследовали структуру и элементный 
состав покрытия и прилегающего к покрытию 
слоя подложки (микроскоп LEO EV50, Carl 
Zeiss с энергодисперсионным анализатором). 
Свойства покрытия и подложки характеризова-
ли микротвердостью (прибор HV-1000) (на-
грузка на индентор 0,5 Н) и износостойкостью 
(прибор TRIBOtester) (факторы: нормальная на-
грузка 2 Н, скорость вращения 25 мм/с, длина 
пути трения 100 м, радиус дорожки трения 
2 мм, контртело – карбид вольфрама в форме 
шарика диаметром 6 мм, испытания путем су-
хого трения на воздухе при комнатной темпе-
ратуре). 

Результаты исследования 
и их обсуждение 

Исследования механических свойств по-
крытия, выполненные путем построения про-
филя микротвердости, показали, что в объеме 
покрытия значения микротвердости изменяют-
ся в пределах (2,5-3,5) ГПа (рис.1, область 1) и 
возрастают практически до 10 ГПа (9,91 ГПа) 
на границе с подложкой (рис.1, область 2). 
Твердость подложки у границы с покрытием 
достигает 8 ГПа и быстро (на расстоянии 
300 мкм) снижается до 1,1 ГПа, практически 
соответствуя твердости подложка (1,0 ГПа) 
(рис.1, область 3). Трибологические испытания, 
выполненные на продольном сечении покрытия 
(сечение, параллельное границе раздела покры-

тие/подложка) в средней его части, показали, 
что фактор износа покрытия равен            
2,3·10

-4
 мм

3
/Н·м, коэффициент трения покры-

тия равен 0,7. 
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Рис.1. Профиль микротвердости системы «покры-

тие/подложка»; 1 – область покрытия;                           

2 – переходный слой; 3 – область подложки 

Fig.1. Microhardness profile of the “coating/substrate” 

system; 1 – coverage area; 2 – transitional layer;               

3 – area of the substrate 

Результаты исследования структуры сис-

темы «покрытие/подложка», полученные мето-

дами сканирующей электронной микроскопии 

травленого шлифа и приведенные на рис.2, де-

монстрируют наличие трех слоев, а именно, 

собственно покрытие, переходный слой и соб-

ственно подложка. Толщина переходного слоя 

различается весьма значительно и изменяется в 

пределах от 100 мкм до 450 мкм. Очевидно, что 
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сравнительно протяженный переходный слой 

соответствует области 2 на рис.1 с высокими 

значениями микротвердости. 
Исследование поперечного сечения покры-

тия выявило присутствие микропор и микро-
трещин. Травление покрытия показало, что оно, 
по степени травимости, может быть разделено 
на три подслоя. Различие степени травимости, 
очевидно, свидетельствует о неоднородности 
элементного состава покрытия. 

Переходный слой системы «покры-
тие/подложка» имеет высокоразвитый рельеф, 
что свидетельствует о вплавлении покрытия в 
поверхностный слой подложки (рис.2а). Между 

переходным слоем и подложкой располагается 
подслой, имеющий игольчатую (пластинчатую) 
структуру (рис.2б). 

На рис.3 приведены результаты микрорент-
геноспектрального анализа элементного соста-
ва верхней области покрытия. Результаты, 
представленные на данном рисунке, свидетель-
ствуют о наличие в покрытии элементов, не 
только входящих в состав ВЭС, но и алюминия, 
элемента подложки. Результаты количествен-
ного анализа элементного состава верхней и 
средней областей покрытия приведены в 
Табл.2. 

 

Рис.2. Структура поперечного сечения системы «покрытие/подложка (Сканирующая электронная                     

микроскопия). На б): 1 – переходный слой, примыкающий к покрытию, 2 – переходный слой, примыкающий 

к подложке 

Fig.2. Cross-sectional structure of the coating/substrate system (Scanning electron microscopy).                                    

On b): 1 – transition layer adjacent to the coating, 2 – transition layer adjacent to the substrate 

 

Рис.3. Энергетические спектры, полученные с верхнего участка покрытия 

Fig.3. Energy spectra obtained from the upper area of the coating 

Таблица 2. Элементный состав различных областей покрытия 

Table 2. Elemental composition of different coverage areas 

Элементный состав, ат.% 
Область покрытия 

Al Cr Mn Fe Co Ni 

Верх покрытия 10,9 13,2 3,3 32,0 25,9 14,7 

Середина покрытия 9,6 13,1 3,3 32,7 26,7 14,6 
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Результаты исследования градиента эле-

ментного состава покрытия, полученные мето-

дом микрорентгеноспектрального анализа «по 

точкам» и приведенные в Табл.3, свидетельст-

вуют о высоком уровне химической однород-

ности покрытия. Значимые изменения концен-

трации выявлены лишь у алюминия, являюще-

гося элементом подложки и попавшем в покры-

тие в результате диффузии в процессе форми-

рования системы «покрытие/подложка». 

Таблица 3. Элементный состав покрытия на различном расстоянии от его поверхности 

Table 3. Elemental composition of the coating at different distances from its surface 

Элементный состав, ат.% 
Х, мкм 

Al Cr Mn Fe Co Ni 

60 7,2 13,4 3,9 33,0 27,7 14,8 

380 7,2 13,2 3,4 34,0 26,9 15,3 

840 5,7 13,7 3,3 34,0 28,4 14,9 

1700 8 13,1 3,4 33,2 27,9 14,4 

2100 9,5 13,1 3,3 32,7 26,7 14,7 

 

Результаты анализа градиента элементного 

состава переходного слоя приведены на рис.4. 

Исследования проводили вдоль двух дорожек, 

расположенных перпендикулярно поверхности 

покрытия. Отчетливо видно, что толщина леги-

рованного слоя подложки достигает 450-

500 мкм. Легирующие элементы распределены 

по толщине подложки неравномерно. Для до-

рожки на рис.4а, концентрация химических 

элементов, формирующих покрытие, снижается 

по мере удаления от верхней границы переход-

ного слоя. Для дорожки, приведенной на 

рис.4б, выявлен максимум концентрации хими-

ческих элементов покрытия в слое, имеющем 

пластинчатую структуру. Данные результаты 

подтверждаются результатами исследования, 

представленными на рис.5. 

Выполнен элементный анализ переходного 

слоя с пластинчатой структурой (рис.5). Ре-

зультаты количественного анализа областей 1 и 

2 приведены в Табл.4. 

Анализируя результаты, представленные в 

Табл.4, можно отметить, что формирование 

пластинчатой структуры на границе переходно-

го слоя и подложки обусловлено легированием 

покрытия элементами подложки. 
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Рис.4. Зависимость концентрации химических элементов, формирующих переходный слой и прилегающий 

к нему слой подложки, от расстояния от границы раздела переходного слоя и покрытия (Al – остальное);    

(а) и (б) – две дорожки анализа 

Fig.4. Dependence of the concentration of chemical elements that form the transition layer and the substrate layer 

adjacent to it, on the distance from the interface between the transition layer and the coating (Al is the rest);                     

(a) and (b) two lanes of analysis 
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Рис.5. Электронно-микроскопическое изображение структуры пластинчатой кристаллизации слоя подлож-

ки, примыкающего к переходному слою; значком «+» обозначены участки, элементный состав которых  

приведен в Табл.4 

Fig.5. Electron microscopic image of the structure of lamellar crystallization of the substrate layer adjacent             

to the transition layer; the “+” sign indicates the areas whose elemental composition is given in Table 4 

Таблица 4. Элементный состав участков, указанных на рис.5 значком «+» 

Table 4. The elemental composition of the areas shown in Fig.5 with a "+" sign 

Элементный состав, ат.% Область 

анализа Mg Al Cr Mn Fe Co Ni 

1 4.7 92.3 0.6 0.6 0.6 0.7 0.5 

2 3.1 80.5 2.1 1.5 6.2 4.4 2.2 
 

Заключение 

Методами сканирующей электронной мик-

роскопии, путем определения микротвердости 

и износостойкости проведены исследования 

структуры, элементного состава, механических 

и трибологических свойств системы «пленка 

(ВЭС)/(сплав 5083) подложка», сформирован-

ной WAAM методом. Получены следующие 

основные результаты: 

– нанесение ВЭС на поверхность сплава 

5083 сопровождается формированием гради-

ентной структуры, характеризующейся законо-

мерным изменением микротвердости, элемент-

ного и, очевидно, фазового состава; 

– выявлен ступенчатый характер измене-

ния микротвердости системы «пленка 

(ВЭС)/(сплав 5083) подложка»; 

– выявлено формирование переходного 

слоя толщиной до 450 мкм, расположенного на 

границе раздела покрытия и подложки; 

– выявлено легирование покрытия элемен-

тами подложки (алюминием), что приводит к 

формированию ВЭС химического состава Al-

Mn-Fe-Cr-Co-Ni; 

– выявлено формирование в слое подлож-

ки, примыкающей к покрытию, пластинчатой 

структуры. 
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Аннотация. Методом молекулярной динамики изучено влияние соотношения атомов металла и углерода 
на механические свойства композита никель/графен. Рассмотрены четыре структуры с разным числом ато-
мов никеля от 1344 до 4992. Предшественником композита является скомканный графен, поры которого за-
полнены наночастицами никеля разного размера. Для получения композита используют выдержку при ком-
натной температуре с последующим гидростатическим сжатием при 1000 К. Показано, что полученный 
композит имеет хорошие прочностные характеристики и высокую пластичность для любого рассмотренного 
количества атомов никеля в структуре. Однако с увеличением числа атомов никеля в системе прочность 
композита снижается. Следовательно, для получения композита с улучшенными механическими свойствами 
желательно использовать наночастицы небольших размеров, чтобы они могли равномерно распределяться 
внутри пор скомканного графена, способствуя возникновению новых химических связей между отдельными 
элементами композита. 

Ключевые слова: графен, наночастицы никеля, композит графен/никель, молекулярная динамика, меха-
нические свойства. 
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Abstract. The effect of the ratio of metal and carbon atoms on the mechanical properties of the nickel/graphene 
composite is studied by molecular dynamics simulation. Four structures with different proportion of nickel atoms 
from 1344 to 4992 are considered. The precursor of the composite is crumpled graphene, with the pores filled with 
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nickel nanoparticles of different sizes. To obtain a composite, exposure at room temperature is used, followed by 
hydrostatic compression at 1000 K. It is shown that the resulting composite has good strength characteristics and 
high plasticity for any considered number of nickel atoms. However, with an increase in the number of nickel atoms 
in the system, the strength of the composite decreases. Therefore, to obtain a composite with improved mechanical 
properties, it is desirable to use small nanoparticles so that they can be evenly distributed inside the pores of crum-
pled graphene, facilitating the appearance of new chemical bonds between the individual elements of the composite. 

Keywords: graphene, nickel nanoparticles, graphene-nickel composite, molecular dynamics, mechanical proper-
ties. 
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Введение 

К настоящему времени проведено множе-
ство исследований, посвященных нанокомпо-
зитам металл/углерод, полученным путем ком-
бинации металлической матрицы и углеродно-
го наполнителя, например, графена или угле-
родных нанотрубок [1, 2]. Показано, что такие 
материалы обладают малым весом, высокой 
жесткостью и уникальными механическими 
свойствами, что играет важную роль в различ-
ных отраслях промышленности [3-6], посколь-
ку такие материалы могут сочетать в себе ме-
ханические свойства графена [7, 8] с пластич-
ностью металлической матрицы. Среди пара-
метров, которые могут влиять на механическое 
поведение, структуру и свойства, можно на-
звать тип наполнителя или матрицы, количест-
венное содержание компонентов, наличие де-
фектов и т.д. Например, в работе [9] показано, 
что прочность нанокомпозитов металл/графен 
зависит от размера зерна металла и объемной 
концентрации графена. 

Хорошо изучены также слоистые компози-
ты металл/углерод. Установлено, что уменьше-
ние толщины слоя металла приводит к упроч-
нению слоистых композитов графен/металл 
[10]. Наличие слоев графена определяет меха-
низмы деформации таких композитов. В работе 
[11] показано, что покрытие на основе компо-
зита Ni/графен обладает отличными триболо-
гическими свойствами за счет добавления гра-
фена, образующего смазочную пленку, что 
снижает коэффициент трения и повышает из-
носостойкость. Кроме того, электроосаждение 
композитного покрытия Ni/оксид графена на 
низкоуглеродистой стали является эффектив-
ным антикоррозионным покрытием [12]. Ком-
позит Ni/графен, синтезированный электрооса-
ждением на поверхность никелевой матрицы, 

показал значительное увеличение механиче-
ских свойств итогового материала [13]. Выбор 
наночастиц Ni в качестве наполнителя для 
скомканного графена вполне очевиден, по-
скольку никель/графеновые структуры рас-
сматриваются как перспективные материалы и 
их взаимодействие хорошо изучено [14]. 

Растущий интерес к металлическим нано-
композитам на основе графена [15, 16] требует 
лучшего понимания механизмов упрочнения 
таких материалов. Однако экспериментальные 
исследования требуют больших усилий в виде 
использования специального оборудования или 
проведения дорогостоящих и трудоемких экс-
периментов. С этой точки зрения молекулярная 
динамика может быть эффективно использова-
на для изучения различных структурных изме-
нений и механических свойств, особенно для 
наноструктурированных материалов [17-22]. 

В данной работе методом молекулярной 
динамики исследуется влияние количества 
атомов металла на механические свойства ком-
позита никель/скомканный графен. Одним из 
перспективных методов получения композитов 
металл/графен является отжиг с последующим 
гидростатическим сжатием при повышенных 
температурах [23-25]. Для получения компози-
та используются свернутые чешуйки графена, 
заполненные наночастицами никеля разного 
размера, в условиях высокотемпературного 
гидростатического сжатия. 

Детали моделирования 

Исходная структура состоит из системы 
свернутых чешуек графена (каждая чешуйка 
содержала NC = 252 атома углерода), заполнен-
ных наночастицами Ni разного размера Ni21, 
Ni47, Ni66 и Ni78. Размеры наночастиц подобра-
ны таким образом, чтобы самая крупная нано-
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частица практически полностью заполнила по-
лость чешуйки графена. Графен с наночасти-
цами Ni случайным образом вращают для по-
лучения трехмерного образца за счет непре-
рывных атомных смещений по осям x, y, z. 
Подробная методика создания исходной струк-
туры скомканного графена с наночастицами Ni 
описана в работах [23-25]. Периодические гра-
ничные условия применяются во всех направ-
лениях. 

Далее для упрощения скомканный графен с 
размером наночастички Ni21, будем называть 
Композитом I, с Ni47 – Композитом II, с Ni66 – 
Композитом III, а с Ni78 – Композитом IV. Таб-
лица 1 показывает общее количество атомов во 
всех композитах Ni/графен и соотношение ме-
жду количеством атомов углерода и никеля в 
структуре (NNi/NC). На рис.1а представлена на-
чальная структура скомканного графена, за-
полненного наночастицами никеля, состоящи-
ми из 47 атомов. 

Таблица 1. Количество атомов в композитах Ni/графен и соотношение между атомами углерода                 
(NC = 252) и Ni (NNi) 

Table 1. Number of atoms in Ni/graphene composite and the ratio between carbon (NC = 252)                                
and Ni atoms (NNi) 

Название Полное количество атомов NNi NNi/NC 

Композит I 17472 1344 0,083 

Композит II 19136 3008 0,186 

Композит III 20352 4224 0,261 

Композит IV 21120 4992 0,309 

 
Далее, для приведения в равновесное со-

стояние, структуру скомканного графена, за-
полненную наночастицами никеля, выдержи-
вают при комнатной температуре (300 К) в те-
чение 20 пс (рис.1б). Следующий этап заключа-
ется в устранении пор между соседними эле-
ментами и приведение всех исходных структур 
примерно к одному размеру с помощью гидро-
статического сжатия. Начальный размер струк-
тур после предварительного сжатия составляет 
примерно 61×61×61 Å. Для визуальной оценки, 
чешуйки графена и атомы металла показаны 
отдельно для четырех характерных структур на 
рис.1в-е. 

На рис.1в хорошо видно, что скомканный 
графен после первичной обработки состоит из 
вытянутых чешуек графена и, соответственно, 
металлические наночастицы меньшего размера 
выглядят плоскими. Жесткая чешуйка графена 
сжимает более мягкую наночастицу металла. 
Также важно отметить, что графен по отноше-
нию к никелю обладает высокой энергией адге-
зии и легко притягивает металлическую нано-
частицу. В работе [14] показано, что в процессе 
выдержки наночастицы Ni интенсивно контак-
тирует с графеновой подложкой. 

Структура с Ni47 рассматривается как про-
межуточный случай (рис.1г). Видно, что в про-
цессе выдержки отдельные элементы скомкан-
ного графена перемешались друг с другом и с 
наночастицами металла потеряв свою идеаль-
ную сферическую форму. 

Структуры с наибольшим числом атомов 
углерода показаны на рис.1д,е. Следует отме-
тить, что Ni66 и Ni78 практически полностью за-
полняют чешуйку графена, что затрудняет пе-
ремешивание и деформацию структур. Боль-
шие частицы никеля потеряли начальную сфе-
рическую форму, но не стали плоскими в отли-
чие от наночастиц меньшего размера. 

Далее для получения композита Ni/графен 
применяется гидростатическое сжатие 
(εxx = εyy = εzz = ε) при 1000 K со скоростью де-
формации &  = 0,01 пс-1. 

Все расчеты проводятся с помощью обще-
доступного программного пакета LAMMPS. 
Для описания взаимодействия между атомами 
углерода использовался межатомный потенци-
ал AIREBO [26], а взаимодействие Ni-Ni и Ni-C 
описывалось простым парным межатомным 
потенциалом Морзе с параметрами для Ni-Ni и 
Ni-C, представленные в работах [27-29]. 
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Рис.1. Скомканный графен, заполненный наночастицами Ni47: (а) исходная структура; (б) структура после 
выдержки при 300 К. (в-е) Предварительно сжатая структура, в которой скомканный графен и металличе-

ские наночастицы показаны отдельно для Ni21 (в), Ni47 (г), Ni66 (д) и Ni78 (е). Атомы углерода показаны          
фиолетовым цветом, а атомы никеля – зеленым 

Fig.1. Crumpled graphene filled with NP47 nanoparticles: (a) initial state; (b) after exposure at 300 K.                           
(c-f) A pre-compressed state where crumpled graphene and metal nanoparticles are shown separately for Ni21 (c), 

Ni47 (d), Ni66 (e) и Ni78 (f). Carbon atoms are shown in purple and nickel atoms are shown in green 

Результаты и их обсуждение 

На рис.2а показаны кривые после одноос-
ного растяжения для структур, полученных 
гидростатическим сжатием при 1000 К. Как 
видно, размер наночастиц Ni играет важную 
роль в прочности композита. С увеличением 
размера наночастиц Ni прочность композита 
снижается. Например, для Композита I наи-
большее растягивающее напряжение равно 
182 ГПа, а для Композита IV это значение в три 
раза ниже. Это можно объяснить тем, что более 
крупные наночастицы полностью заполняют 
полость чешуйки графена и, следовательно, 
деформировать структуру труднее. 

В работе [14] показано, что температура 
плавления наночастиц Ni составляет 1360 К. В 
следствии этого, плавление крупных наноча-
стиц никеля в процессе гидростатического сжа-
тия при 1000 К не происходит, что приводит к 
неоднородному распределению металла внутри 
углеродной матрицы. В структурах с наноча-
стицами малого размера металлическая частица 
Ni легче деформируется в процессе гидроста-
тического сжатия, в связи с тем, что находится 
в предрасплавленном состоянии. Соответст-
венно, появление новых химических связей, 
отвечающих за прочностные свойства компози-
та, происходит быстрее. Несмотря на вышеска-

занное, важно подчеркнуть, что во всех четы-
рех случаях можно получить композит, к тому 
же все структуры могут выдерживать большие 
деформации. Так при ε = 5,0 предел прочности 
еще не достигнут и структуры могут подвер-
гаться дальнейшему растяжению. 

Для более детального понимания процесса 
деформирования на рис.2б-д показаны одиноч-
ные элементы композитов – чешуйка графена, 
заполненная наночастицей Ni – в процессе од-
ноосного растяжения на начальной и конечной 
стадиях деформирования. На начальном этапе 
видно, что все структуры находятся в скомкан-
ном состоянии. Следует отметить, что на дан-
ном рисунке образовавшиеся в процессе гидро-
статического сжатия химические связи между 
соседними единичными элементами структуры 
не отражены. Анализ ближайших соседей под-
твердил, что большинство атомов углерода в 
этих условиях изменяют свою гибридизацию с 
sp

2
 на sp

3. С увеличением степени деформации 
чешуйки графена начинают разрушаться по-
средством формирования углеродных цепочек 
разной длины, что является известным «трико-
тажеподобным» механизмом разрушения гра-
фена [25]. Такие одноатомные углеродные це-
почки образуются при больших растяжениях 
непосредственно перед разрушением [30, 31]. 
На рис.2б-д одиночные атомы углерода при-
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надлежат соседним чешуйкам графена, которые 
не показаны. Благодаря прочности графена и 
наличию интенсивного контакта между графе-

ном и наночастицами Ni структуры могут вы-
держивать столь большие деформации. 

 

Рис.2. (а) Кривые напряжение-деформация в процессе одноосного растяжения для четырех типов компози-
тов. (б-д) Единичный элемент композита – чешуйка графена, заполненная наночастицей никеля, в процессе 
одноосного растяжении для (б) Композита I, (в) Композит II, (г) Композит III и (д) Композит IV при ε = 0,0  

и ε = 5,0. Цвета атомов такие же как на рис.1 

Fig.2. (a) Stress-strain curves after uniaxial tension for four types of composites. (b-e) Snapshots of one structural 
unit – graphene flake filled with nickel nanoparticle under uniaxial tension for (a) Composite I, (b) Composite II,  

(c) Composite III and (d) Composite IV at ε = 0.0 and ε = 5.0. Colors as in Fig.1 

На рис.3 представлена структура до и по-
сле одноосного растяжения до ε = 5,0. Видно, 
что до растяжения Композит I выглядит более 
однородным из-за малого размера наночасти-
цы: наночастицы Ni и чешуйки графена хорошо 
перемешаны. Для других композитов можно 
увидеть металлические наночастицы, которые 
не расплавились и поэтому неравномерно рас-
пределились по структуре. Однако при растя-
жении эти наночастицы взаимодействуют с 
графеном слабыми силами Ван-дер-Ваальса и 
более равномерно распределяются в структуре. 
Композиты после растяжения до ε = 5,0 прак-
тически однородны. Несмотря на очень высо-
кую приложенную деформацию, все композиты 
не имеют пор. Отсюда можно сделать вывод о 
возможности получения нового прочного и 
пластичного композитного материала на основе 
скомканного графена и наночастиц Ni. 

Выводы 

Таким образом, с помощью молекулярно-
динамического моделирования изучено влия-
ние соотношения атомов Ni и углерода на ме-
ханические свойства композита Ni/графен. На 
основании полученных результатов установле-
но, что выдержка при комнатной температуре с 

последующим гидростатическим сжатием при 
1000 К может являться эффективным способом 
получения композита никель/графен. С помо-
щью численных испытаний на одноосное рас-
тяжение установлено, что наибольшей прочно-
стью обладает композит с наименьшим числом 
атомов никеля (Композит I), поскольку наноча-
стицы внутри скомканного графена частично 
расплавляются в процессе гидростатического 
сжатия при 1000 К, что облегчает процесс пе-
ремешивания атомов никеля и углерода и спо-
собствует формированию большего числа 
прочных ковалентных связей. 
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Аннотация. Исследование механических свойств материалов на основе никелида титана, возникающих в 
ходе термоупругих мартенситных превращений, в том числе реактивных напряжений представляют огром-
ный интерес. Эффект генерации реактивных напряжений в материалах с памятью формы оказывает влияние 
на различные области техники. Так, в материалах с эффектом памяти формы, выступающих в качестве ме-
ханических преобразователей энергии и в качестве силовых элементов приводов используются условия, при 
которых происходит фиксирование деформации. Данное использование предполагает стабильность свойств 
и рабочих параметров в такого типа устройствах. В работе были исследованы реактивные напряжения, воз-
никающие в образцах сплавов на основе никелида титана при фиксировании деформации, которая препятст-
вует осуществлению эффекта памяти формы в процессе циклирования мартенситных превращений. Пред-
полагается, что циклирование мартенситных превращений может привести к изменению реактивных напря-
жений вследствие структурной перестройки материала, что в свою очередь повлияет на рабочие характери-
стики узлов и агрегатов из сплавов на основе никелида титана. Показано, что уровень реактивных напряже-
ний, развиваемых в образце в цикле нагрев-охлаждение уменьшается в последующих циклах. Наблюдаемое 
упрочнение от цикла к циклу, в условиях действия реактивных напряжений может характеризовать явление 
фазового наклёпа. 

Ключевые слова: реактивные напряжения, никелид титана, термоупругие мартенситные превращения, 

эффект памяти формы, деформация. 
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Abstract. The study of the mechanical properties of titanium nickelide-based materials arising during thermoe-
lastic martensitic transformations, including reactive stresses, is of great interest. The effect of generating reactive 
stresses in materials with shape memory has an impact on various fields of technology. Thus, in materials with the 
shape memory effect, acting as mechanical energy converters and as power elements of drives, the conditions under 
which the deformation is fixed are used. This use assumes stability of properties and operating parameters in this 
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type of devices. In this work, reactive stresses arising in titanium nickelide-based alloy samples during the fixation 
of deformation, which prevents the implementation of the shape memory effect during the cycling of martensitic 
transformations, were investigated. It is assumed that cycling of martensitic transformations can lead to changes in 
reactive stresses due to structural adjustment of the material, which in turn will affect the performance characteris-
tics of components and assemblies made of titanium nickelide-based alloys. It is shown that the level of reactive 
stresses developed in the sample in the heating-cooling cycle decreases in subsequent cycles. The observed harden-
ing from cycle to cycle, under the action of reactive stresses, can characterize the phenomenon of phase hardening. 

Keywords: reactive stresses, titanium nickelide, thermoelastic martensitic transformations, shape memory ef-

fect, deformation. 
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Введение 

Функциональные свойства сплавов с эф-
фектом памяти формы (ЭПФ) обусловлены 
протеканием в них термоупругого мартенсит-
ного превращения. Способность таких сплавов 
совершать полезную работу позволяет решать 
широкий круг инженерных задач. Использова-
ние таких материалов в конструкции силовых 
приводов или двигателей позволяет создать 
компактные образцы устройств, которые по от-
ношению развиваемая сила/габариты изделия 
превосходят классические электродвигатели. 
При работе привода рабочее тело из сплава с 
ЭПФ часто испытывает противодействие, пере-
грев и ограничение реализации эффекта памяти 
формы. Такие условия приводят к возникнове-
нию в материале механических напряжений ре-
активной природы [1]. 

Исследование реактивных напряжений в 
условиях фиксирования образца представляет 
достаточный интерес, так как в связи с этим 
могут возникнуть дополнительные изменения в 
структуре материала. Кроме изменений в кри-
сталлах наблюдается генерирование полных 
дислокаций при достижении механических на-
пряжений или в окрестности мартенситных 
кристаллов предела текучести сплава. Эти дис-
локации накапливаются в кристаллах, упрочняя 
сплав. Данное явление называется фазовый на-
клеп [2]. Процесс циклирования мартенситных 
превращений при изменении температуры в 
цикле приведет к эволюции процесса генерации 
реактивных напряжений, а также будет способ-
ствовать тому, что фазовый наклеп выйдет на 
насыщение. 

Материалы и методы 

Для исследования процесса генерации и 

релаксации реактивных напряжений был вы-

бран тройной сплав Ti50Ni40Cu10. Образец спла-

ва имеет геометрию: h = 40 мм, a = 2,4 мм,        

b = 1,6 мм (h – длина образца, a – высота, b – 

ширина). 

Сплав был выплавлен в НИИ медицинских 

материалов и имплантатов с памятью формы 

Сибирского физико-технического института 

при Томском государственном университете. 

Данный сплав обладает различными механиче-

скими, морфологическими и кинетическими 

свойствами, хорошо изучен и широко исполь-

зуется на практике [3]. Поэтому его выбор дает 

возможность глубоко изучить явление возник-

новения реактивных напряжений в сплавах, ко-

торым присущи термоупругие мартенситные 

превращения. 

Перед проведением эксперимента образец 

из сплава Ti50Ni40Cu10 отжигался при темпера-

туре 800 С и охлаждался до температуры 

200 С, затем производилось механическое на-

гружение. В первой серии нагрузка составляла 

около 40 МПа, во второй около 67 МПа, в 

третьей – 107 МПа и в четвертой серии – 

186 МПа. Согласно схеме эксперимента даль-

нейшее охлаждение происходило до комнатной 

температуры, при этом осуществлялось прямое 

B2→B19 превращение под заданной нагрузкой 

[4, 5]. После завершения охлаждения деформа-

ция фиксировалась, и происходил нагрев об-

разца до температуры 200 С. При нагреве в его 

объеме происходит образование аустенитной 

фазы. По причине фиксирования деформации 

изменение формы невозможно, однако разви-

ваемые реактивные напряжения удается реги-

стрировать с помощью тензодатчика. Они воз-

никают из-за реакции системы на стремление 

материала восстановить предварительно нако-

пленную деформацию. Основной вклад в рост 

реактивных напряжений вносит обратное мар-

тенситное превращение [6]. 
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В начале эксперимента рассчитывается 

значение напряжения, возникающее в образце 

при кручении согласно формуле [1]: 

2(0,325 0,15072 )

шкифа
mg r

a b b





 
.             (1) 

Таким образом, из расчёта по формуле (1) 

находятся значения реактивных напряжений 

для каждого цикла в сериях эксперимента. 

Результаты и их обсуждение 

На рисунке представлен график генерации 

и релаксации реактивных напряжений в цикле. 

 

Рис.1. Генерация и релаксация реактивных            

напряжений в цикле нагрев-охлаждение:                          

1 – генерация и релаксация реактивных напряжений; 

2 – температура в цикле нагрев-охлаждение образца 

Fig.1. Generation and relaxation of reactive stresses             

in the heating-cooling cycle: 1 – generation and relaxa-

tion of reactive stresses; 2 – temperature in the heating-

cooling cycle of the sample 

Из рис.1 следует, что рост реактивных на-

пряжений осуществляется при обратном мар-

тенситном превращении, сопровождающемся 

ростом аустенитной фазы. В процессе охлаж-

дения же происходит релаксация реактивных 

напряжений до нуля. 

На рис.2 представлены значения накоплен-

ных деформаций в сериях эксперимента. Как 

видно из рисунка, с увеличением приложенной 

нагрузки к образцу увеличивается и значение 

накопленной деформации, очевидно, что тем 

самым будет увеличиваться и значение реак-

тивных напряжений. 

Результаты вычислений полученных зна-

чений реактивных напряжений по формуле (1) 

представлены на рис.3 как зависимость макси-

мальных значений реактивных напряжений от 

номера цикла в сериях эксперимента. 
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Рис.2. График зависимости накопленной деформа-

ции в сериях эксперимента при нагрузках 40 МПа, 

67 МПа, 107 МПа, 186 Мпа 

Fig.2. Graph of the dependence of accumulated defor-

mation in the experimental series at loads of 40 MPa,  

67 MPa, 107 MPa, 186 MPa 

Зависимость реактивных напряжений от 

номера цикла можно проанализировать экспо-

ненциальной функцией для получения характе-

ристик кривых [5] 
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Рис.3. Зависимость реактивных напряжений           

от номера цикла в серии экспериментов и аппрок-

симация функцией (2): 1 – при 40 МПа;                            

2 – при 67 МПа; 3 – при 107 МПа; 4 – при 186 МПа 

Fig.3. The dependence of reactive voltages on the cycle 

number in a series of experiments and approximation  

by function (2): 1 – 40 MPa; 2 – 67 MPa; 3 – 107 MPa; 

4 – 186 MPa 
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Как видно из рис.3, в первом цикле серией 

достигается максимальное значение реактив-

ных напряжений, в последующих же циклах 

идет уменьшение максимальных в цикле значе-

ний реактивных напряжений. Результаты ана-

лиза данных для реактивных напряжений, изо-

браженных на рисунке 3 формулой (2) предста-

вим в таблице 1. 

Таблица 1. Параметры аппроксимации уравнением (2) 

Table 1. Approximation parameters by equation (2) 

Нагрузка, МПа σ0, МПа σA, МПа β R
2
 

40 МПа 199+1,62 51,5+2,12 0,36+0,03 0,989 

67 МПа 232+0,94 47,5+2,41 0,37+0,05 0,990 

107 МПа 249+1,21 67,9+4,81 0,37+0,03 0,986 

186 МПа 290+1,97 62,6+3,84 0,35+0,05 0,982 

 

Характеристикой зависимости является ко-

эффициент в показателе экспоненты – β. Как 

видно из таблицы 1 значения коэффициента β 

говорят о плавном экспоненциальном спаде 

максимального реактивного напряжения в цик-

ле мартенситных превращений в сплаве 

Ti50Ni40Cu10. 

В условиях термоциклирования мартен-

ситных превращений сплавов на основе нике-

лида титана близкого к эквиатомному составу 

характерным является экспоненциальное сни-

жение различных параметров, например, нако-

пление фазового наклепа в ходе многократного 

циклирования мартенситных превращений. 

Этому снижению могут соответствовать раз-

личные факторы, влияющие на динамику 

структурного состояния образца, такие как фа-

зовый наклёп и стабилизация мартенситной фа-

зы. Внешнее механическое усилие может суще-

ственным образом влиять на динамику струк-

турного состояния образца, например, усиливая 

влияние фазового наклёпа [7]. 

Со стабилизацией мартенситной фазы в ус-

ловиях действия внешних механических на-

пряжений связан недовозврат деформации, со-

стоящий из необратимой деформации, связан-

ной с фазовым наклепом и обратимой, но толь-

ко при высоких температурах, сопряженный с 

разблокировкой мартенситных кристаллов [8]. 

Возврат деформации при кратковременном 

отжиге путем нагрева до 800 С обусловлен как 

отжигом дислокационной структуры фазового 

наклепа, так и увеличением термодинамиче-

ской силы при высокой температуре. Более вы-

сокие значения заневоленной деформации не-

избежно приведут к стабилизации мартенсит-

ной фазы [9]. 

Заключение 

Усилия, создаваемые сплавом на основе 

никелида титана, возникают благодаря разви-

тию в сплаве реактивных напряжений при ус-

ловии внешнего противодействия восстановле-

нию исходной формы. Эти напряжения зависят 

от фазового состава и структурного состояния 

сплава, а также от условий механического и 

температурного воздействия на образец. Цик-

лирование мартенситных превращений при 

циклическом изменении температуры может 

привести к эволюции процесса генерации реак-

тивных напряжений вследствие структурных 

изменений в материале. 

Циклирование мартенситных превращений 

в условиях действия реактивных напряжений 

позволяет сделать вывод о том, что существует 

стабилизация мартенситной фазы в цикле. Этот 

эффект оказывает влияние на величину мартен-

ситной, то есть обратимой деформации [10]. 

Стоит отметить, что при генерации реак-

тивным напряжениям свойственен упругий ха-

рактер. Когда происходит процесс достижения 

напряжения мартенситного сдвига, реактивные 

напряжения релаксируют. При этом наблюда-

ется переориентация мартенситных кристаллов 

в поле упругих напряжений [11]. Пластическая 

деформация материала возникает, когда реак-

тивные напряжения достигают предела текуче-

сти. 

В экспериментах по циклированию мар-

тенситных превращений в условиях заневоли-

вания образца отмечается эффект генерации 

реактивных напряжений в ходе обратного мар-

тенситного превращения, возникающий при 

фиксировании деформации в никелиде титана. 
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При достижении некоторого значения фикси-

рованной деформации, когда обратимая дефор-

мация выходит на насыщение начинает прояв-

ляться эффект стабилизации мартенситной фа-

зы механическими напряжениями, локализо-

ванными на единичных мартенситных кристал-

лах [12]. Чем выше реактивные напряжения в 

цикле, тем выше эффект стабилизации. Под 

стабилизацией мартенситной фазы понимается 

снижение содержания мартенситных кристал-

лов при проведении циклов мартенситного 

превращения. 
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Аннотация. В работе рассматриваются некоторые аспекты описания эволюции дислокационного ан-

самбля в рамках феноменологии Кокса-Мекинга для крупнозернистых материалов или Мекинга-Эстрина 

для ультрамелкозернистых материалов. Аргументировано использование объединенной феноменологии 

Кокса-Мекинга-Эстрина в широком диапазоне изменения размеров зерна и на ее основе предложена оценка 

вкладов различных каналов рождения дислокаций (тело зерна и граница зерна) на примере эксперименталь-

ных данных по одноосной деформации образцов поликристаллического никеля с размером зерна в диапазо-

не от 0.7 до 100 мкм. Показано, что при увеличении размера зерна вклады различных каналов рождения 

дислокаций (тело зерна и граница зерна) могут не являться монотонными функциями, и существенным об-

разом зависят от особенностей подготовки образцов, которая задает начальное упрочнение материала с точ-

ки зрения соотношения плотности дислокаций в теле зерна и на границе зерна. 
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Abstract. Some aspects of the description of the dislocation ensemble evolution in the framework of the Kocks-

Mecking phenomenology for coarse-grained materials or Mecking-Estrin for ultrafine-grained materials are consid-

ered. The use of the combined Kocks-Mecking-Estrin phenomenology in a wide range of grain sizes is argued and, 

on its basis, an assessment of the contributions of various dislocation storage channels (grain body and grain bound-

ary) is proposed using the example of experimental data on uniaxial deformation of polycrystalline nickel samples 

with a grain size ranging from 0.7 up to 100 microns. It is shown that, as the grain size increases, the contributions 

of various dislocation production channels (grain body and grain boundary) may not be monotonic functions, and 

significantly depend on the characteristics of sample preparation, which determines the initial hardness of the mate-

rial in terms of the ratio of dislocation density in the grain body and on grain boundary. 

Keywords: dislocations, defects, dislocation ensemble, structure evolution, grain, phenomenological descrip-

tion, polycrystalline nickel, uniaxial deformation. 
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Введение 

Многочисленные экспериментальные фак-

ты по нагружению металлических материалов 

свидетельствуют о существенно различном по-

ведении дислокационного ансамбля как при 

различных микроструктурных параметрах ма-

териала (размер зерна), так и при различных 

условиях эксперимента (скорость деформации 

и температура испытаний). В частности, эво-

люция дислокационного ансамбля в крупнозер-

нистых материалах описывается наиболее точ-

ным образом феноменологическим уравнением 

Кокса-Мекинга [1-5]: 

1 2

KM KMd
k k

d


   


,                 (1) 

где  – плотность дислокационного ан-

самбля,  – относительная деформация сдвига, 

1

KMk , 2

KMk  – феноменологические коэффициен-

ты. Первое слагаемое в правой части уравнения 
(1) описывает процесс размножения дислока-
ций за счет дислокаций в теле зерна, а второе – 
их аннигиляцию в процессе дислокационного 
возврата. 

В свою очередь, эволюция дислокационно-
го ансамбля в ультрамелкозернистых материа-
лах описывается наиболее точным образом фе-
номенологическим уравнением Мекинга-
Эстрина [1-5]: 

0 2

ME MEd
k k

d


  


,                   (2) 

где 0

MEk , 2

MEk  – феноменологические коэф-

фициенты. Первое слагаемое в правой части 
уравнения (2) описывает процесс размножения 
на границах зёрен, а второе – их аннигиляцию в 
процессе дислокационного возврата. 

Таким образом, описание динамики дисло-
кационного ансамбля базируется на том факте, 
что изменение его плотности в процессе на-
гружения лимитируется двумя процессами: 
размножением дислокаций на длине свободно-
го пробега и их аннигиляцией в процессе дис-
локационного возврата. Поскольку длина сво-

бодного пробега  может лимитироваться как 

дислокациями внутри зерна ( ~ 1  ), так и 

размером зерна D ( ~ D ), то удобно объеди-
нять вышеуказанные частные случаи в рамках 
единого феноменологического уравнения. Это 
позволяет избежать вынужденного разделения 
металлических материалов на крупнозернистые 
и ультрамелкозернистые, однозначно выявить 
вклад каналов рождения и гибели дислокаций 
при изменении размера зерна, а также прибли-
жать экспериментально полученные данные в 
рамках обобщённой кинетики дислокационного 
ансамбля наиболее точным образом. Данное 
уравнение можно записать в следующем виде: 

0 1 2

KME KME KMEd
k k k

d


    


.          (3) 

Уравнение (3) представляет собой феноме-
нологическое уравнение Кокса-Мекинга-
Эстрина, описывающее динамику дислокаци-
онного ансамбля в наиболее общем случае [3-
11]. Первое слагаемое данного уравнения опи-
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сывает размножение дислокаций на границах 
зёрен, второе – размножение за счет дислока-
ций внутри зерна, а третье – их аннигиляцию в 
процессе дислокационного возврата. 

В силу вышесказанного ранее вполне есте-

ственно ожидать, что в крупнозернистых мате-

риалах вклад первого слагаемого уравнения (3) 

будет пренебрежимо мал, в то время как в 

ультрамелкозернистых материалах вклад вто-

рого слагаемого уравнения (3) можно считать 

пренебрежимо малым. При этом по мере уве-

личения размера зерна вклад первого слагаемо-

го монотонно увеличивается, а вклад второго 

слагаемого монотонно уменьшается. Проверке 

данной гипотезы и посвящена настоящая рабо-

та. 

Методология исследований 

Проверка данной гипотезы была проведена 

с использованием данных по деформации по-

ликристаллического никеля, которые представ-

лены в работе [12]. Там же достаточно подроб-

но описана методика проведения эксперимен-

тов. Здесь отметим лишь, что заготовки образ-

цов ультрамелкозернистого никеля получали 

методом равноканального углового прессова-

ния (РКУП) до четырех проходов через матри-

цу 90° при температуре 150 °C. Заготовки после 

РКУП подвергали отжигу при различных тем-

пературах в вакууме в течение 1 ч для получе-

ния образцов с различным размером зерна 

примерно от 0,7 мкм до 100 мкм. 

Использование соотношения Тейлора: 

0 GMb      ,                    (4) 

где 0  – напряжение трения при взаимо-

действии движущихся дислокаций с дефектами 
решетки и различными препятствиями неде-
формационного происхождения, G – модуль 
сдвига, М – ориентационный фактор, ~ 0.4  
(коэффициент, отражающий скоростную чувст-
вительность материала к деформированию [13, 
14]) позволяет в уравнениях (1)-(3) перейти от 

зависимости       к зависимости       и 

приближать соответствующие эксперименталь-
ные данные уравнениями (1)-(3). 

Здесь стоит отметить следующее. Степень 
точности и коэффициент регрессии получае-
мых параметров динамического приближения 
экспериментальных данных уравнением (3) 
достаточно сильно зависит от выбора началь-
ного приближения. Это следствие решения 
практически любых типов многопараметриче-

ских уравнений с использованием известных 
методов оптимизации. Поэтому в качестве на-
чального приближения нами было предложено 
использовать значения, полученные в результа-
те нижеописанного подхода. 

Предположим, мы приближаем экспери-

ментальные данные уравнением Кокса-

Мекинга-Эстрина в виде (3) и в качестве вы-

ходных параметров получаем 0

KMEk , 1

KMEk , 2

KMEk  

и 0  (начальную плотность дислокаций). Пред-

варительно приблизим эти же эксперименталь-

ные данные в рамках двух различных феноме-

нологий, являющихся частными случаями при-

ближения Кокса-Мекинга-Эстрина. В прибли-

жении Кокса-Мекинга данное приближение бу-

дет выглядеть как уравнение (1), а в приближе-

нии Мекинга-Эстрина как уравнение (2). Выбе-

рем некоторое  ( 0 1   ), умножим почленно 

уравнение (1) на , а уравнение (2) на  1  и 

сложим полученные уравнения. В результате 

получим: 

 

  

0 1

2 2

1

1

ME KM

KM ME

d
k k

d

k k


      



     

,              (5) 

что в точности повторяет уравнение (3) при 

следующих условиях: 

 

 

0 0

1 1

2 2 2

1

1

KME ME
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k k

k k

k k k

  

 

    

.                (6) 

Соотношения (6) параметрически задают 
равномощный континууму класс приближений 
с заданной точностью феноменологических ко-
эффициентов уравнения (3). Далее, имея класс 
таких решений на основании теоремы о непре-
рывном изменении параметрической функции 
по отношению к изменениям параметра можно 
получить решения с точностью лучше задан-
ной. 

Однако, с физической точки зрения иметь 
параметрически заданный континуум решений 
уравнения (3) абсурдно. Из этого множества 
решений необходимо выделить одно на основе 
естественных физических ограничений на па-
раметры модели. Таким ограничением, на 
взгляд авторов данной работы, может являться 
фиксированное значение феноменологического 

коэффициента 0

KMEk . Поскольку в этом случае 

на длине свободного пробега  естественным 
препятствием является граница зерна размером 
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D, и, следуя результатам работ [1, 3] без огра-
ничения общности можно полагать, что: 

0

1 1KMEk ~
bM bMD




,                    (7) 

что позволяет вычислить из первого условия (6) 

с заданной точностью параметр  и по этому 

значению рассчитать остальные коэффициенты 

1

KMEk  и 2

KMEk . Полученные феноменологические 

коэффициенты определяют единственное, фи-

зически правильное решение уравнения (3) с 

заданной точностью. Более того, параметр  

однозначно задает долю каналов рождения 

дислокаций в теле зерна и на границе зерна, ко-

торые равны  и 1  соответственно 

( 0 1   ) и является в некотором смысле ин-

дикатором механизмов размножения дислока-

ций для реализации кинетики, заданной урав-

нением (3). 

Результаты и их обсуждение 

Вышеописанный алгоритм динамического 
приближения был реализован для обработки 
экспериментально полученных кривых нагру-
жения выбранных образцов поликристалличе-
ского никеля с различным размером зерна. Зна-

чения полученных значений параметра , кото-
рый описывает вклад канала рождения дисло-
каций в теле зерна по отношению к общему ка-
налу (тело зерна + граница зерна), представле-
ны в таблице 1. 

Таблица 1. Значения параметра  при различных значениях среднего размера зерна D 

Table 1. The values of the parameter  at different values of the average grain size D 

Температура 

отжига T, C 

Средний размер 

зерна D, мкм 
Параметр  

150 0.78 0.989 

200 1.02 0.988 

300 1.20 0.987 

400 1.32 0.949 

500 4.11 0.498 

600 9.32 0.748 

700 34.60 0.919 

800 105.0 0.972 

 
Визуализация результатов, представленных 

в таблице 1, представлена на рис.1, на котором 

показана зависимость параметра  от среднего 
размера зерна D. Как видно из рис.1, поведение 

параметра  с ростом размера зерна немоно-
тонно, и мы связываем это с особенностью 
формирования начального упрочнения при 
подготовке образцов. Образец с минимальным 
размером зерна отжигался при малой темпера-
туре, и он остался насыщен дислокациями как в 
теле зерна, так и на границах зерна, и на длине 
свободного пробега дислокаций их размноже-
ние происходит преимущественно в теле зерна 

(1 D  ). Повышение температуры отжига 

приводит как к увеличению размера зерна, так 
и к постепенному уходу дислокаций из тела 
зерна в границу зерна и это приводит к конку-
ренции двух возможных препятствий на длине 
свободного пробега дислокаций. Поскольку 
плотность дислокаций в теле зерна уменьшает-

ся (они уходят в границу зерна), то вероятность 
размножения дислокаций на дислокациях в те-
ле зерна уменьшается, а на границе зерна уве-
личивается. Это приводит к тому, что параметр 

 начинает уменьшаться с ростом размера зерна 

вплоть до ~ 5 мкм. Далее параметр  начинает 
монотонно расти, поскольку при высоких тем-
пературах отжига существенно возрастает раз-
мер зерна и его граница уже не может рассмат-
риваться как обязательное препятствие на дли-
не свободного пробега дислокаций. Несмотря 
на то, что плотность дислокаций в теле зерна в 
процессе высокотемпературного отжига суще-
ственно уменьшилась, вероятность размноже-
ния на дислокациях внутри зерна с ростом раз-
мера зерна увеличивается по сравнению с раз-
множением на границе зерна, которая при уве-
личивающихся размерах зерна перестает влиять 
на длину свободного пробега дислокаций. Та-
ким образом, анализ конкуренции и вклада 
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двух возможных каналов размножения дисло-
каций при увеличении размера зерна рацио-
нально объясняет поведение графика на рис.1. 

 

Рис.1. Выявленная зависимость параметра          

при различных значениях среднего размера зерна D 

Fig.1. The revealed dependence of the parameter       

for different values of the average grain size D 

Заключение 

Проведенный анализ показывает, что гово-
рить о монотонности различных вкладов раз-
множения дислокаций в процессе роста зерна 
не представляется возможным. Вклад первого и 
второго слагаемого в уравнении Кокса-
Мекинга-Эстрина при увеличении размера зер-
на существенным образом зависит от особен-
ностей пробоподготовки, которая, в свою оче-
редь, определяет упрочнение материала в соот-
ношении плотности дислокаций в теле зерна и 
на границе зерна. Искусственно разделять эво-
люцию дислокационного ансамбля феномено-
логией Кокса-Мекинга (1) в случае крупнозер-
нистого материала, и феноменологией Мекин-
га-Эстрина (2) в случае ультрамелкозернистого 
материала не всегда корректно. Наиболее кор-
ректным подходом в этом случае считается 
объединенная феноменология Кокса-Мекинга-
Эстрина, которая эффективно учитывает раз-
множение дислокаций как на границах зёрен, 
так и внутри зерна. 
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Аннотация. В работе представлены исследования водородного диспергирования сплава 

(Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6 в широком диапазоне температур и давлений. Приведено обоснование химического со-

става исследуемого сплава (Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6, выбора метода получения исходного сплава на основе вне-

печного кальциетермического восстановления. Введение в состав сплава диспрозия способствует увеличе-

нию коэрцитивной силы. Дополнительное легирование кобальтом связано с необходимостью повышения 

температуры Кюри для данного класса магнитных материалов. Исследования проводили на двух группах 

сплавов. Первая группа сплавов  исходная. Вторая загружалась в стальной реактор и подвергалась изотер-

мическому отжигу (термообработке) в вакууме при 833К в течение часа с последующей подачей аргона и 

закалкой образцов погружением реактора с ними в воду. Методом сканирующей электронной микроскопии 

установлено, что термообработка привела к образованию микротрещин и повышению рельефности на по-

верхности образцов. Исходные и термообработанные образцы подвергались гидрированию при разных тем-

пературах и давлениях, что способствовало их переводу в порошкообразное состояние. Для гидрирования 

использовался водород высокой чистоты, полученный десорбированием его из сплава LaNi5. Процесс гид-

рирования проводили в интервале температур от 298 до 473К, и давлениях от 100 до 200 кПа. Установлено, 

что наиболее высокие значения степени гидрирования получены при низких давлениях и температурах. Так 

же было установлено, что для сплава, прошедшего термообработку, индукционный период составляет432 

секунд в отличие от сплава, который не прошел термообработку, индукционный период, для которого –3200 

секунд. 

Ключевые слова: термообработка, внепечное кальциетермическое восстановление, активная форма во-

дорода, степень гидрирования, СЭМ, сплав (Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6. 
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Abstract. The paper presents studies of hydrogen dispersion of the alloy (Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6 in a wide range of 

temperatures and pressures. The substantiation of the chemical composition of the investigated alloy 

(Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6, the choice of the method of production of the initial alloy based on out-of-furnace calcium-

thermal reduction is given. The introduction of dysprosium into the composition of the alloy contributes to an in-

crease in the coercive force. Additional doping with cobalt is associated with the need to increase the Curie tempera-

ture for this class of magnetic materials. The studies were carried out on two groups of alloys. The first group of al-

loys is the initial one. The second was loaded into a steel reactor and subjected to isothermal annealing (heat treat-

ment) in vacuum at 833 К for an hour, followed by the supply of argon and quenching of the samples by immersing 

the reactor with them in water. Using the method of scanning electron microscopy, it was found that heat treatment 

led to the formation of microcracks and an increase in relief on the surface of the samples. The initial and heat-

treated samples were subjected to hydrogenation at different temperatures and pressures, which contributed to their 

transfer to a powdered state. High-purity hydrogen was used for hydrogenation, obtained by its desorption from the 

LaNi5 alloy. The hydrogenation process was carried out in the temperature range from 298 to 473 °C, and pressures 

from 100 to 200 kPa. It was established that the degree of hydrogenation had the highest values of the main indica-

tor of the process at low pressures and temperatures. It was also found that for an alloy that has undergone heat 

treatment, the induction period is 432 seconds, in contrast to the alloy that has not been heat treated, the induction 

period for which was 3200 seconds. 

Keywords: hydrogen dispersion, heat treatment, calcium-thermal reduction, active form of hydrogen, solid-

phase alloying, REM, powder metallurgy, high-coercivity magnets, SEM, magnetic alloys, HDDR. 
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Введение 

В последнее десятилетие материалы на ос-

нове редкоземельных металлов (РЗМ) находят 

широкое применение в новых сферах промыш-

ленности и энергетики. Материалы на основе 

сплавов NdFeB, SmCo уже на протяжении дол-

гих лет являются основными магнитными ма-

териалами, которые используются в разных от-

раслях[1-5]. Несмотря на усилия по созданию 

новых магнитных материалов без редкоземель-

ных металлов, замены магнитам на основе сис-

темы Nd-Fe-B не найдено, и их использование 

постоянно растет и по сей день [6]. В последнее 

время значительное внимание исследователей 

сосредоточено на разработке высококоэрци-

тивных магнитов с пониженным содержанием 

диспрозия и тербия или даже полностью без 

них, поскольку ресурсы этих металлов ограни-

чены и сосредоточены, главным образом, в ру-

ках одной страны, определяющей их стоимость 

[6]. Таким образом, высокая стоимость этих 
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металлов и ограниченная доступность опреде-

ляют необходимость путей их рационального 

применения [6]. 

Помимо этого, РЗМ стали применяться как 

водород-поглощающие материалы в набираю-

щей популярность водородной энергетике. И с 

каждым годом ко всем вышеперечисленным 

материалам повышаются требования к чистоте, 

качеству их состава и свойствам [3-13]. 

Для промышленного использования спла-

вов на основе редкоземельных металлов необ-

ходимо разработать технологию получения до-

менной структуры с заданными размерами до-

менов и с заданным химическим составом. Для 

решения этих задач необходимы фундамен-

тальные исследования, направленные на изуче-

ние физико-химических процессов взаимодей-

ствия сплавов на основе NdFeB с водородом в 

разных условиях. 

В данной работе представлены результаты 

исследования процесса гидрирования сплава 

(Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6 при различных температу-

рах и давлениях, с целью уточнения механиз-

мов взаимодействия водорода с редкоземель-

ными металлами. 

Материал и методика эксперимента 

Для проведения исследований процесса во-

дородного диспергирования (гидрирования) 

использовался сплав состава 

(Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6, полученный методом вне-

печного кальциетермического восстановления 

на участке производства магнитных сплавов 

химико-металлургического завода АО «СХК» 

(г. Северск). Более подробная информация по 

данному методу получения сплавов РЗМ при-

ведена в работе [14]. Химический состав сплава 

был подобран в соответствии с рекомендация-

ми из работы [6]. Данный сплав был создан для 

реализации процессов твердофазного легиро-

вания отработанных или бракованных магнит-

ных сплавов NdFeB, для увеличения их маг-

нитных характеристик и соответствия техниче-

ским условиям. 

Методика проведения исследований за-

ключалась в том, что: 

– перед всеми процессами проводили про-

мывку технологической установки аргоном с 

последующим её вакуумированием; 

– образцы сплава подвергали изотермиче-

скому отжигу (термообработке) в течение од-

ного часа в вакууме в реакторе из стали 

12Х18Н10Т. Охлаждение образцов сплава осу-

ществляли сначала напуском аргона, затем за-

калкой образцов в реакторе в охлажденной во-

де; 

– следующим этапом осуществляли водо-

родное диспергирование исходного сплава 

(Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6 и образцов сплава, про-

шедших термическую обработку. Процесс дис-

пергирования проводили на экспериментальной 

исследовательской установке гидрирования 

(рис.1). Параметры и принцип работы установ-

ки подробно описаны в работе [12]. 

Процесс осуществляли в интервале темпе-

ратур от 298 до 473 К и давлениях от 100 до 

200 кПа. Вариации температуры и давления по-

зволили определить степень гидрирования (α), 

которая характеризует количественное содер-

жание водорода, поглощенного редкоземель-

ными элементами сплава. Расчет степени гид-

рирования (α) проводили по формуле: 

2

2

H

0H

m

m


  , 

где 
2Hm  – изменение массы водорода к 

окончанию индукционного периода, г; 
20Hm  – 

масса поглощенного водорода, г. 

В свою очередь 
2Hm  определяли по фор-

муле: 

 
2

0 i
H

P P V
m

R T

 
 


, 

где P0 − начальное давление водорода в ап-

парате, МПа; Рi − давление водорода в аппарате 

в данный момент времени, МПа; (Р0 − Рi) − дав-

ление, которое создавал бы прореагировавший 

водород в рабочем объёме аппарата, МПа;        

V − рабочий объём аппарата, м
3
. 

Так же во время данного процесса был оп-

ределен индукционный период, показывающий 

время от момента начала взаимодействия водо-

рода со сплавом до момента образования гид-

рида. 

Водород чистотой 99,9999 % для процесса 

водородного диспергирования был получен де-

сорбцией гидрида сплава LaNi5Нх, при нагрева-

нии до 323 К автоклава с ним в муфельной пе-

чи. 

Микроструктурные исследования поверх-

ности сплава получены на сканирующем элек-

тронном микроскопе (СЭМ) VEGA3 SBH. 
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Рис.1. Фотография экспериментальной исследовательской установки гидрирования: 1 – баллон с аргоном;                

2 – аккумулятор водорода со сплавом LaNi5; 3 – муфельная печь; 4 – гребенка вентилей для управления                     

технологическими процессами; 5 – шахтная печь; 6 – автоклав для проведения процессов гидрирования                    

и термообработки [12] 

Fig.1. Photograph of the experimental hydrogenation research facility: 1 – cylinder with argon; 2 – hydrogen               

accumulator with LaNi5 alloy; 3 – muffle furnace; 4 – comb of valves for controlling technological processes;                         

5 – shaft furnace; 6 – autoclave for hydrogenation and heat treatment processes [12] 

Результаты исследования и обсуждение 

На рис.2 приведены фотографии образцов 

сплавов до и после их термической обработки. 

Видно, что термообработка существенно изме-

нила структуру поверхности отдельных образ-

цов сплава. На основе анализа литературных 

данных [6, 15] был выбран оптимальный режим 

термообработки, описанный в материалах и ме-

тодике эксперимента данной статьи. Охлажде-

ние образцов сплава осуществляли сначала на-

пуском аргона, затем закалкой образцов в реак-

торе в охлажденной воде. Такая термообработ-

ка образцов сплава приводит к изменению его 

структурно-фазового состава [6]. Эти структур-

но-фазовые изменения проявляются в разрых-

лении поверхности образцов исследуемого на-

ми сплава (рис.2 и 3). Кроме того, было уста-

новлено значительное охрупчивание образцов, 

прошедших термообработку (рис.3). 

Проведенные микроструктурные исследо-

вания при помощи сканирующей электронной 

микроскопии однозначно свидетельствуют о 

появлении микротрещин и увеличении рельеф-

ности на поверхности термообработанных об-

разцов (рис.3). 

На этой же экспериментальной исследова-

тельской установке проводилось и водородное 

диспергирование образцов сплава 

(Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6 дои после термической об-

работки. Результаты экспериментов представ-

лены в таблице 1. 

Анализ данных, приведенных в таблице 1, 

позволяет установить, что наилучшие показа-

тели процесса водородного диспергирования 

были достигнуты при комнатной температуре. 

Однако при этой температуре наблюдается и 

большой индукционный период процесса водо-

родного диспергирования для сплава, не про-

шедшего термообработку, как следует из гра-

фиков, приведенных на рис.4 и 5. Видно, что 

водородное диспергирование, проведенное при 

комнатной температуре исходного и термооб-

работанного сплавов вызывает рост степени 

гидрирования (α). Предположение о том, что 

происходит взаимодействие части водорода в 

атомарной форме со сплавом подтверждается 

установленной повышенной степенью гидри-

рования (α) при комнатной температуре и дав-
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лении водорода в системе равном 100 кПа. 

Приведенное объяснение обнаруженного явле-

ния хорошо согласуется с данными работы [16]. 

В этой работе установлено, что сплав LaNi5 яв-

ляется донором атомарного водорода. Так же 

показано, что при комнатной температуре по-

рошки сплава становятся более дисперсными, 

по сравнению с образцами сплава, гидрирова-

ние которых проводили при более высоких 

температурах и давлениях. 

         

                                             а)                                                                                              б) 

Рис.2. Фотографии поверхностей кусочков сплавов до обработки (а) и после термической обработки (б) 

Fig.2. The effect of recrystallization of alloys. Alloy initial (а) and after heat treatment (b) (dark) 

       

                                             а)                                                                                            б) 

Рис.3. Микрофотографии, полученные методом сканирующей электронной микроскопии, образцов сплавов 

до обработки (а) и после термической обработки (б) 

Fig.3. Morphology of the original alloys (left) and after heat treatment (right). The images were obtained                           

after Scanning Electron Microscopy (SEM) 
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Таблица 1. Показатели процесса гидрирования сплава (Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6 при различных температурах           

и давлении 100 кПа 

Table 1. Indicators of the process of hydrogenation of the alloy (Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6 at various temperatures                

and pressure100 кРа 

Показатели процесса гидрирования сплава до ТО 

Температура, 
К 

Давление, 
кПа 

Масса 
поглощенного 

водорода, г 

Масса 
поглощенного 
водорода, % 

мас. 

Инд. период 
процесса, 

сек. 

Степень 
гидрирования 

(α) 

298 0,0654 1,4989 3180 1,8040 

323 0,0639 1,4369 1037 1,7427 

348 0,0599 1,4069 415 1,7134 

373 0,0581 1,3378 330 1,6531 

423 0,0578 1,2536 260 1,4444 

473 

100 

0,0539 1,2222 253 1,2955 

Показатели процесса гидрирования сплава после ТО 
298 0,0820 1,5470 432 2,2081 

323 0,0727 1,4986 376 1,9739 

348 0,0690 1,3870 295 1,8651 

373 0,0627 1,3601 266 1,7308 

423 0,0613 1,3584 222 1,5593 

473 

100 

0,0546 1,2002 181 1,3551 

 

Рис.4. Изменение длительности индукционного периода от температуры, при которой проводилось                   
гидрирование исходных образцов сплава. Давление H2 в реакторе100 кПа 

Fig.4. Dependences of the duration of the induction period on the temperature at which hydrogenation was carried 
out. The H2 pressure in the reactor is 100 кРа (before heat treatment) 

 

Рис.5. Изменение длительности индукционного периода от температуры, при которой проводилось                 
гидрирование образцов сплава после термообработки. Давление H2 в реакторе100 кПа 

Fig.5. Dependences of the duration of the induction period on the temperature at which hydrogenation was carried 
out. The H2 pressure in the reactor is 100 кРа (before heat treatment) 
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На основе анализа микроструктурных дан-

ных поверхности образцов (рис.3) и зависимо-

стей длительности индукционного периода от 

температуры процесса водородного дисперги-

рования (рис.4,5) установлено, что сплав, про-

шедший термообработку и имеющий на своей 

поверхности больше активных центров хемо-

сорбции при комнатной температуре, гидриру-

ется в течение примерно 432 секунд (7 минут). 

В то время, как исходный сплав гидрируется за 

гораздо больший промежуток времени, а имен-

но примерно за 3200 секунд (53 минуты). Од-

ним из основных факторов, который значи-

тельно влияет на длительность индукционного 

периода являются структурные изменения на 

поверхности сплава, вызванные проведенной 

термообработкой. Эти структурные изменения 

характеризуются появлением микротрещин и 

более высокой неровности поверхности термо-

обработанных образцов, что способствует уве-

личению удельной поверхности сплава. Как 

следствие, это приводит к включению допол-

нительного механизма переноса водорода по 

микротрещинам (помимо объемной диффузии 

и диффузии по границам зерен). Таким обра-

зом, измененная морфология поверхности об-

разцов при гидрировании водородом будет 

способствовать тому, что водород будет адсор-

бироваться на большей площади поверхности. 

В связи с этим, степень гидрирования сплавов 

после термообработки немного повысилась. 

Также необходимо отметить ещё один по-

лученный результат. Установлено, что термо-

обработка сплава (Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6 приводит 

к высокому уровню поглощения им водорода 

до значений 1,55 % мас. Водорода при комнат-

ной температуре и низком давлении (100 кПа). 

Полученные данные хорошо согласуются с ре-

зультатами работы [9], в которой установлено, 

что поглощение водорода сплавами дидима 

достигает значения 0,8 % мас. 

Полученные результаты исследований по-

зволяют предложить следующий механизм 

взаимодействия атомов водорода со сплавами 

на основе редкоземельных элементов. При низ-

ких давлениях и температурах, близких к ком-

натным, после диссоциативной хемосорбции 

(диссоциация молекул водорода на атомы и 

вхождения данных атомов из газовой фазы в 

твердую фазу сплава) атомы водорода имеют 

меньшую вероятность рекомбинации в молеку-

лу внутри сплава. Соответственно при данных 

условиях большая часть атомарного водорода 

реагирует с редкоземельными металлами внут-

ри твердой фазы, сразу же образуя гидрид ме-

талла. В результате это приводит к тому, что 

вероятность протекания процессов, аналогич-

ных протеканию процессов адсорбции на по-

верхности сплава, снижается. И именно при 

данных условиях наблюдается экзотермическое 

взаимодействие атомов водорода с редкозе-

мельными металлами. Приведенный механизм 

взаимодействия атомарного водорода со спла-

вами на основе редкоземельных элементов со-

гласуется с данными работ [19, 20]. 

В случае гидрирования сплавов, прошед-

ших термообработку, эффект увеличения 

удельной поверхности за счет появления мно-

жества трещин и увеличения неровностей на 

поверхности сплава, приводит к росту количе-

ства атомов водорода, взаимодействующих с 

металлами твердой фазы после диссоциативной 

хемосорбции. Подобные изменения на поверх-

ности сплава наблюдаются на термообработан-

ных образцах. В результате увеличивается ко-

личество активных центров на поверхности, 

появившихся за счет изломов, и это приводит к 

прямой реакции металлов с атомарным водоро-

дом, который содержится в газовой фазе в 

очень низких концентрациях (преобладают мо-

лекулы водорода). 

Таким образом, выявленный в работе вы-

сокий уровень поглощения сплавом водорода и 

более высокая степень гидрирования позволило 

предложить механизм взаимодействия атомар-

ного водорода со сплавами на основе редкозе-

мельных  элементов. 

Заключение 

На основе исследований процесса гидриро-

вания в зависимости от предварительной тер-

мической обработки высококоэрцитивного 

сплава (Nd,Pr,Dy)(Fe,Co)2.6, полученного мето-

дом внепечного кальциетермического восста-

новления, установлены следующие закономер-

ности: 

1. Приведенные нами исследования свиде-

тельствуют о том, что наибольшее количество 

водорода, используемого при десорбции нагре-

ваемого сплава LaNi5, поглощается при 100 кПа 

и температуре 298 К. Это явление вызвано осо-

бенностями взаимодействия атомарного водо-

рода при низких температурах. Механизм этого 

процесса обусловлен тем, что при данных ус-

ловиях часть атомов водорода не успевают 
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провзаимодействовать друг с другом, но успе-

вают прореагировать с активными центрами 

сплава. Полученные нами данные хорошо кор-

релируют с результатами работы [19]. 

2. Установлены условия, при которых 

можно получить высокие показатели основных 

параметров процесса гидрирования – степени 

гидрирования и высокого уровня поглощения 

водорода (1,55 % мас.). Данные показатели бы-

ли получены при давлении 100 кПа и темпера-

туре 298 К. 

3. Установлено, что для сплавов, прошед-

ших термообработку, индукционный период 

гидрирования составляет при комнатной тем-

пературе примерно 432 секунд (7 минут), в от-

личии от исходных сплавов, индукционный пе-

риод для которых примерно 3200 секунд (53 

минуты). Данные результаты могут найти при-

менение в промышленном производстве маг-

нитных сплавов. 
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Аннотация. В работе описаны результаты моделирования температурного воздействия единичного ла-

зерного импульса на легирующую обмазку, нанесенную на нержавеющую хромоникелевую сталь 

12Х18Н10Т. Целью моделирования являлось определение возможности нагрева поверхности нержавеющей 

стали в расширенном диапазоне энергии импульса (0,08-1,34 Дж) до температур интенсивных диффузион-

ных процессов элементов легирующей обмазки. Поставленная цель решалась путем разработки геометриче-

ской и численной моделей. Моделирование проводилось в программном комплексе «Elcut 5.1», где реша-

лась задача нестационарной теплопередачи для расчета переходного и установившегося температурного по-

ля с учетом теплообмена элементов системы «окружающая среда-обмазка-образец». Проведенное модели-

рование позволило определить зависимости глубины, температуры и времени нагрева поверхностного слоя 

образцов от режимов импульсного излучения. Так, например, установлено, что при воздействии импульса 

лазерного излучения, сфокусированного в пятно диаметром 0,5 мм, при энергии импульса 0,92 Дж и дли-

тельности 0,5 мс, стальная основа нагреется на глубину 10 мкм до температуры 1600±50 °С. На глубине 

100 мкм сталь нагревается до температуры 800-950 °С, что свойственно активному протеканию диффузион-

ных процессов. Отметка глубиной 150 мкм характеризуется нагревом до 600-650 °С, что соответствует тем-

пературе высокого отпуска, при котором наблюдаются изменения кристаллической структуры. На основа-

нии полученных данных построены кривые, описывающие зависимость температуры стали на разной глу-

бине, в разные моменты воздействия единичного лазерного импульса. Результаты моделирования подтвер-

ждены экспериментальными данными, а именно: установлена толщина модифицированных поверхностных 

слоев образцов, значение которой варьирует в зависимости от режимов лазерной обработки и составляет в 

среднем 100-200 мкм; определена микротвердость диффузионного слоя; проведены элементный и рентге-

нофазовый анализы. Установлено соответствие между результатами численного моделирования и получен-

ными экспериментальными данными. 

Ключевые слова: нержавеющая сталь, графитовая обмазка, лазерный импульс, нагрев поверхности, мо-

делирование теплопроводности. 
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Abstract. The paper describes the results of a graphical representation and numerical simulation of the process 

of laser alloying of stainless chromium-nickel steel 12Cr18Ni10Ti with a preliminary applied alloying coating of 

graphite paste. As a result of the simulation, a problem was solved, the purpose of which was to determine the tech-

nological feasibility of the required heating of the stainless steel surface and the diffusion of alloying mixture ele-

ments in an extended range of pulse energy (0.08-1.34 J). Modeling has confirmed the possibility of the formation 

of a modified surface layer and a heat-affected zone (diffusion layer) characterized by structural changes as a result 

of laser pulsed alloying. The Elcut 5.1 software package was used to solve the problem of non-stationary heat trans-

fer for calculating the transient and steady-state temperature field, taking into account the heat exchange of the ele-

ments of the “environment-coating-sample” system. The relevance was represented by such characteristics as the 

temperature distribution over time, the temperature gradient and heat flux in the zone of interaction of laser radiation 

and a layer of graphite coating. The modeling performed helped to determine the dependence of the depth, tempera-

ture and heating time of the surface layer of the samples on the modes of pulsed radiation. In particular, the curves 

of the dependence of the heating of the steel surface over the cross section of the sample at different depths on the 

time of exposure to a single laser pulse are plotted. The data obtained are necessary to build a more accurate plan for 

the experimental study, since allow to exclude irrational modes of laser processing, leading to excessive melting and 

overburning of the treated surface, or, conversely, which are ineffective for the course of thermal diffusion proc-

esses. 
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Введение 

За последнее десятилетие применение и 

использование лазерных технологий затронуло 

множество самых различных научно-

технических сфер и производственных направ-

лений. Активно расширяются пути развития 

обработки рабочих поверхностей инструмен-

тов, элементов конструкций, узлов, механизмов 

и конструкционных материалов. В частности, 

ведутся масштабные исследования, посвящён-

ные проблемам формирования равномерных 

структур и повышения прочностных характе-

ристик модифицируемой поверхности металлов 

и сплавов. 

Известно, что лазерное импульсное леги-

рование в слое обмазки увеличивает многооб-

разие возможных структур и физико-

механических свойств легированных слоев по 

сравнению с традиционными способами хими-

ко-термической обработки [1-4]. 

Химическим составом поверхности, ее 

микротвердостью и однородностью структуры 

можно управлять путем регулирования сле-

дующих основных параметров обработки: типа 

и толщины наносимой легирующей обмазки, 

фракционного состава используемого порошка, 
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вида технологической газовой среды, геомет-

рии фокусировки лазерного излучения, мощно-

сти и скорости сканирования луча. Yamaguchi 

T. описывает исследования процесса лазерного 

легирования аустенитной нержавеющей стали 

AISI 304 (ее аналогом является сталь марки 

08Х18Н10) с использованием светопропус-

кающей смолы в качестве источника углерод-

ного элемента. Установлено, что при обработке 

лазером средней мощности карбид титана рас-

пределялся равномерно в ванне расплава и 

твердость модифицированной зоны, увеличи-

лась примерно до 1200 HV. Когда средняя 

мощность лазера была повышена, отмечалось 

образование интерметаллической β-фазы, что 

приводило к растрескиванию поверхности [5]. 

В другом случае F. Laroudie и др. сообщили, 

что твердость поверхности нержавеющей стали 

316L (аналог 08Х16Н11М3), легированной ла-

зером с использованием порошка карбида ти-

тана, составила около 280 HV [6]. В этом слу-

чае большая часть карбида титана находилась в 

больших кластерах, поэтому твердость вне кла-

стеров показала лишь незначительное увеличе-

ние. B. AlMangour и соавторы отмечали, что 

армированные карбидом титана композиты из 

нержавеющей стали 316L были получены ме-

тодом селективного лазерного плавления [7]. 

Твердость этих композитов была равной 

~400 HV и на нее существенно влияли размер 

зерен карбида титана и плотность получаемых 

композитов. 

Однако, несмотря на научный и практиче-

ский интерес в научно-технической литературе 

мало информации о том, как условия лазерной 

обработки влияют на конечный результат, в ча-

стности на толщину диффузионного слоя и его 

микротвердость. Зачастую приходится экспе-

риментально определять рациональные режи-

мы лазерной обработки (ЛО), толщину предва-

рительно нанесенной на поверхность образца 

легирующей обмазки, что, несомненно, увели-

чивает объем научно-исследовательской рабо-

ты. Решить подобную задачу возможно путем 

проведения численного моделирования процес-

са лазерной обработки [8-11]. 

В связи с этим, целью работы являлась раз-

работка геометрической и численной моделей, 

позволяющих установить изменение и распре-

деление температуры по сечению металла в зо-

не взаимодействия лазерного импульса и слоя 

легирующей графитовой обмазки, нанесенной 

на поверхность нержавеющей стали. 

Методика проведения эксперимента 

Согласно научным представлениям о ла-

зерном импульсном легировании металлов и 

сплавов с заранее нанесенным на обрабатывае-

мую поверхность слоем обмазки или другого 

вещества (светопропускающая смола), процесс 

модификации поверхности изделий из нержа-

веющих хромоникелевых сталей будет прохо-

дить в несколько стадий [12,13]. Схематично 

процесс лазерного легирования можно предста-

вить в виде геометрической модели, описы-

вающей физические процессы в слое легирую-

щей обмазки и в слое поверхности металличе-

ской основы (рис.1). 

На каждой стадии будут проходить опреде-

ленные изменения структуры и свойств систе-

мы «обмазка-металлическая основа»: 

 на первой стадии (рис.1а) происходит 

распределение тепла, выделяемого лазерным 

излучением (1) в малом объеме пятна. Тепло 

частично уходит с конвекционным потоком (6) 

в окружающую среду, большая часть распреде-

ляется за счет теплопроводности (5), накапли-

вается в слое легирующей обмазки (2) и нагре-

вает металлическую основу (3); 

 вторая стадия (рис.1б) характеризуется 

образованием ванны (8) расплава, в которой 

происходит перемешивание элементов системы 

«обмазка-основа» (легирующий элемент, мине-

ральное масло, поверхностный слой металли-

ческой основы). Происходит диффузия (7) эле-

ментов расплава в область нагретого материала. 

За счет сверхбыстрого отвода тепла в металли-

ческую основу происходят процессы частичной 

кристаллизации ванны расплава, что приводит 

к образованию модифицированного и диффузи-

онно упрочненного слоев (9-10); 

 третья стадия (рис.1в) заключается в 

образовании новых локально упрочненных уча-

стков основы, связанных с предыдущей обла-

стью обработки за счет коэффициента перекры-

тия пятен фокусировки; 

 четвертая или заключительная стадия 

(рис.1г) – на данном этапе происходит охлаж-

дение системы до нормальной температуры и 

окончательное формирование модифицирован-

ного слоя и области структурных изменений. 

При быстрой кристаллизации после лазер-

ной обработки возможно появление ячеистых, 

ленточных и химически однородных микро-

структур, а также «замораживание» выделен-

ных новых метастабильных фаз, что способст-
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вует изменению как качественных показателей, 

так и физико-механических характеристик об-

рабатываемого материала [14-17]. 

Разработанная геометрическая модель не 

противоречит известным данным и позволяет 

наглядно представить наиболее важные стадии 

процесса модификации поверхности стали ла-

зерным импульсным легированием, что осо-

бенно необходимо при разработке численной 

модели. 

 

Рис.1. Схема процесса модификации поверхности лазерным импульсным легированием: 

а – стадия нагрева, б – стадия образования ванны расплава, в – стадия начала формирования диффузионных 

зон, г – стадия окончания формирования диффузионных зон (окончательной кристаллизации): 1 – лазерное 

излучение; 2 – слой обмазки; 3 – металлическая основа; 4 – частицы графита; 5 – распределение теплового 

потока; 6 – процессы конвекции; 7 – область диффузионных процессов; 8 – ванна расплава, состоящая                 

из элементов обмазки и основы образца; 9 – модифицированный поверхностный слой; 10 – область 

структурных изменений, состоящая из диффузионного слоя и зоны термического воздействия;                             

11 – слой спеченной графитовой обмазки 

Fig.1. Scheme of the process of surface modification by laser pulsed doping: 

a – stage of heating, b – stage of formation of a melt pool, c – stage of the beginning of formation of diffusion 

zones, d – stage of completion of formation of diffusion zones (final crystallization): 1 – laser radiation; 2 – a layer 

of coating; 3 – metal base; 4 – graphite particles; 5 – heat flow distribution; 6 – convection processes;                                

7 – area of diffusion processes; 8 – bath of melt, consisting of elements of the coating and the base of the sample;              

9 – modified surface layer; 10 – area of structural changes, consisting of a diffusion layer and a heat-affected zone;                           

11 – a layer of sintered graphite coating 

Указанная геометрическая модель процесса 

лазерного импульсного легирования в слое об-

мазки дополнялась, путем моделирования ме-

тодом конечных элементов с использованием 

программы «Elcut 5.1». Решалась задача неста-

ционарной теплопередачи для расчета переход-

ного и установившегося температурного поля с 

учетом теплообмена элементов системы «ок-

ружающая среда-обмазка-основа». 

Интерес представляли такие параметры, 

как распределение температуры во времени, 

температурный градиент и тепловой поток в 

зоне взаимодействия лазерного импульса и 

слоя графитовой обмазки. Указанные парамет-

ры необходимы для подтверждения гипотезы 

геометрической модели, а также для построе-

ния плана дальнейшего экспериментального 

исследования. 

Для решения задачи нестационарной теп-

лопередачи учитывались следующие данные и 

задавались граничные условия: 

1. Геометрические. 

Геометрическая модель отображает опыт-

ный образец нержавеющей стали 12Х18Н10Т 

толщиной 3 мм, диаметром 4 мм с нанесенной 

на поверхность графитовой обмазкой (ГОСТ 

8295-73) толщиной 250±25 мкм. Образец рас-
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положен в воздушной среде. Условно принято, 

что тепловой контакт у образца происходит 

только с воздухом. В модели рассматривалось 

ограниченное количество воздуха в виде круга, 

радиус которого составлял 15 мм. 

Графитовая паста состоит из высоковязко-

го минерального масла и частиц графита (до 

10 % от общего состава) дисперсностью 15-

20 мкм. Условно обмазка задавалась как слой 

минерального масла с хаотично расположен-

ными частицами графита. Объемная область 

тепловыделения от единичного лазерного им-

пульса, сфокусированного в пятно диаметром 

0,5 мм на слое обмазки (рис.2) задавалась в ви-

де диска, имеющего диаметр лазерного пятна 

(0,5 мм). Толщину области тепловыделения 

(диска) задавали 20 мкм исходя из предполо-

жения, что графитовые частицы, известной 

дисперсности, создавали соответствующую 

шероховатость поверхности обмазки. При воз-

действии лазерного излучения, тепло будет вы-

деляться на вершинах и впадинах поверхности 

обмазки. Объем тепловыделения исходя из это-

го составлял 0,003925 мм
3
 и рассчитывался по 

формуле: 

2
имп(0,5 ) 0,02   V  .           (1) 

После выделения элементов системы и за-

дания их свойств строилась сетка конечных 

элементов. 

 

Рис.2. Графическое представление лазерной моди-

фикации опытного образца: 1 – лазерный импульс, 

сфокусированный в пятно, 2 – высоковязкое мине-

ральное масло легирующей обмазки, 3 – частицы 

графита, 4 – нержавеющая сталь 12Х18Н10Т 

Fig.2. Graphical representation of the laser modification 

of the prototype: 1 – laser pulse focused into a spot,            

2 – high-viscosity mineral oil of the doping mixture,           

3 – graphite particles, 4 – stainless steel 12Kh18N10T 

2. Тепловыделение от лазерного излучения. 

Тепловыделение в области 1 (рис.2) опре-

делялось согласно полученным данным зави-

симости энергии импульса (E, Дж) от напряже-

ния лампы накачки установки для термофизи-

ческой когерентной модификации поверхности 

LRS-50A. Длина волны излучения задавалась 

согласно характеристикам установки LRS-50 A 

и составляла 1,064 мкм. 
Для экспериментального определения 

мощности и энергии лазерного излучения ис-
пользовали прибор «Laserstar» от «OPHIR», La-
ser Measurement Group. При этом напряжение 
лампы накачки изменялось от 200 В до 500 В с 
шагом 25 В, а длительность импульса не изме-
нялась и составляла 0,5 мс. Результаты измере-
ния мощности и энергии импульса представле-
ны в Табл.1. 

Энергия импульса измерялась при форме 

импульса нормального распределения Гаусса. 

Согласно теореме Гаусса нормального распре-

деления, полученные значения энергии им-

пульса пересчитывались в объем плотности те-

пловыделения Вт/м
3
 по формуле: 

2 
    

 
Q a exp

b


,                      (2) 

где: а – максимальное значение энергии 

импульса, рассчитываем в виде Вт/м
2
 – если за-

даем через ребро или в виде Вт/м
3
; b – смеще-

ние относительно нуля, принимаем равным 0;   

τ – величина характеризующая длительность 

импульса гаусса, при моделировании установ-

лено, что τ = половине длительности импульса. 
При задании объемного тепловыделения 

учитывались реальные значения энергии им-
пульса установки (0,08 Дж) при напряжении 
лампы накачки 250 В (минимальный режим, 
при котором визуально наблюдались изменения 
морфологии поверхности), 0,92 Дж при напря-
жении лампы накачки 400 В (режим с наиболее 
качественной равномерно распределенной 
структурой поверхности) и 1,34 при напряже-
нии 450 В (режим, при котором обрабатывае-
мая поверхность сильно оплавилась). 

3. Длительность процесса теплораспреде-

ления от единичного импульса. 
Длительность импульса на установке при 

обработке и моделировании составляла 0,005 с. 
При моделировании лазерной обработки время 
распределения тепла ограничивалось 0,03 с, т.к. 
при этом происходит охлаждение всей системы 
до нормальной температуры, решение задачи 
проводилось с шагом 0,0001 с. 
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Таблица 1. Среднестатистические результаты измерения величины энергии импульса 

Table 1. Average statistical results of pulse energy measurements 

Диаметр пятна 

фокусировки, мм 

Напряжение лампы 

накачки U, В 
Энергия импульса, Дж Мощность, Вт 

0,5 200 –* 0 

0,5 225 –* 0 

0,5 250 0,08 160 

0,5 275 0,2 400 

0,5 300 0,31 620 

0,5 325 0,42 840 

0,5 350 0,59 1180 

0,5 375 0,76 1520 

0,5 400 0,92 1840 

0,5 425 1,14 2280 

0,5 450 1,34 2680 

0,5 475 1,6 3200 

0,5 500 1,84 3680 
*Примечание: на данных образцах не хватило чувствительности прибора. 

 

4. Теплофизические свойства системы «не-

ржавеющая сталь 12Х18Н10Т + частицы гра-

фита + высоковязкое минеральное масло + воз-

дух». 

Известно, что свойства обмазки и изделия 

изменяются в результате нагрева. Соответст-

венно при моделировании процесса можно за-

дать их среднюю величину в выбранном темпе-

ратурном диапазоне. В нашем случае обработка 

проводилась на воздухе без использования ка-

ких-либо защитных газовых сред. Следова-

тельно, при построении модели необходимо 

учитывать удельную теплоемкость C (Дж/кг·К), 

коэффициент теплопроводности λ (Вт/м·К), 

плотность ρ (кг/м
3
) всех элементов системы, а 

именно стали, воздуха, слоя обмазки состояще-

го из масла и графита. 

Приведенные характеристики задавались 

согласно справочным данным (Табл.2,3) [18, 

19]. 

Теплофизические свойства обмазки задава-

лись комплексно, то есть отдельно задавались 

свойства основы графитовой пасты (минераль-

ного масла) и добавочного компонента (графи-

та). 

Таблица 2. Теплофизические свойства нержавеющей стали 12Х18Н10Т 

Table 2. Thermophysical properties of stainless steel 12Kh18N10T 

Температура Коэффициент 

температуро-

проводности 

Коэффициент 

теплопроводно-

сти 

Плотность 
Удельная 

теплоемкость 

Удельное 

электрическое 

сопротивление 

Т, °C α×10
6
, 1/C λ, Вт/(м×C) ρ, кг/м

3
 C, Дж/(кг×C) ρЭЛ×10

9
, Ом×м 

20  15 7900  725 

100 16.6 16 – 462 792 

200 17.0 18 – 496 861 

300 17.2 19 – 517 920 

400 17.5 21 – 538 976 

500 17.9 23 – 550 1028 

600 18.2 25 – 563 1075 

700 18.6 27 – 575 1115 

800 18.9 26 – 596 – 

900 19.3 – – – – 
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Таблица 3. Теплофизические свойства графита 

Table 3. Thermophysical properties of graphite 

T, K 
Коэффициент 

теплопроводности λ, Вт/K∙м 

Удельная теплоемкость 

C, Дж/кг∙K 

100 414 139 

120 – 185 

150 – 268 

200 375 417 

250 – 567 

300 335 714 

400 296 1000 

500 237 1230 

600 217 1390 

700 197 1510 

800 158 1630 

900 138 1710 

1000 132 1790 

1100 120 1860 

1200 114 1900 

1300 110 1940 

1400 106 1980 

1500 105 2020 

1600 103 2040 

1700 101 2060 

1800 – 2080 

1900 – 2090 

2000 – 2100 

 
Условно в модели весь объем графитовой 

пасты был разделен на 2 блока. Учитывались 
теплофизические свойства компонентов пасты 
до и в момент воздействия лазерного импульса. 
В частности, коэффициент теплопроводности λ 
минерального масла до импульсного воздейст-
вия равнялся 2 (Вт/K∙м), удельная теплоемкость 
C=1400 (Дж/кг∙ K), значение плотности ρ со-
ставляло 1000 (кг/м

3
). В момент воздействия 

лазерного импульса на обрабатываемую по-
верхность показатели задавались следующие: 
λ=9 (Вт/K∙м), C=1800 (Дж/кг∙ K),               
ρ=1700 (кг/м

3
). 

Учитывались также и теплофизические 

свойства воздуха, значения которого имели 

следующий вид: λ=0,024 (Вт/K∙м),                   

C=1005 (Дж/кг∙ K), ρ=1,16 (кг/м
3
). 

5. Распределение тепла по границам эле-

ментов системы. 

Для корректного решения задачи учитыва-

лось распределение тепла на границах элемен-

тов, а также тепловые потери в результате кон-

векции и радиации (излучения). 

Принималось, что граница воздуха имеет 

стационарную температуру, равную 0. По-

скольку движение воздуха не рассматривалось, 

то на границе «металл-воздух» конвекция не 

задавалась. Согласно известным литературным 

данным металл не должен прогреваться до тем-

ператур свыше 500 °С, соответственно доля те-

плопотерь на излучение равнялась 0. На грани-

це металл-обмазка не предусмотрено наличие 

зазора, соответственно конвекция и излучение 

в данном случае не учитывались. Заслуживает 

внимания граница поверхности пятна тепловы-

деления и воздуха в момент воздействия лазер-

ного импульса, где теплопотери были учтены. 

Коэффициент излучения (черноты) при этом 

составил β=0,7, а коэффициент конвекции 

α=1 Вт/K∙м
2
. 

После построения модели, задания свойств, 

проводилось решение нестационарной тепло-

передачи при условии постоянной мощности Q, 

выделяющейся на поверхности по формуле: 
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  2 1
1

2 2

      
           

        

z z z
T z,t a t exp Q

a t a t a t 
,                       (3) 

где a – коэффициент температуропровод-

ности; z – глубина проникновения; Ф – инте-

грал Гаусса; λ – теплопроводность, t – длитель-

ность. 

С целью подтверждения результатов чис-

ленного моделирования, согласно известной 

методике, описанной в работе [20], проводи-

лось лазерное легирование образцов из нержа-

веющей хромоникелевой стали 12Х18Н10Т в 

слое обмазки из графитовой пасты. 

Из модифицированных образцов были из-

готовлены поперечные микрошлифы. Проводи-

лись исследования микроструктуры поверхно-

стного слоя стали, а именно при помощи опти-

ческой системы микротвердомера «ПМТ-3М» 

определялись границы модифицированного по-

верхностного слоя, слоя закалки и основы ста-

ли, Микротвердость измерялась с использова-

нием микротвердомера ПМТ-3М с индентором 

Виккерса при нагрузке 0,9807 N (ISO              

6507-1:2005). 

Для определения влияния легирующей об-

мазки на структурные изменения проводился 

ЭРДФА на электронном микроскопе "MIRA II 

LMU" с детектором "INCA PentaFETx3". 

Рентгенофазовый анализ (РФА) проводил-

ся с помощью дифрактометра «ARL X’TRA 

(Thermo Fisher Scientific)» ЦКП «НОЦ нано-

технологий и наноматериалов» СГТУ им. Гага-

рина Ю.А. при Cu-Kα-излучения                       

(λ = 0,15412 нм) в диапазоне углов 2Θ (5-90 

град.) и библиотеки международной электрон-

ной базы дифракционных стандартов COD-

Inorg Rev248644 от 03.03.2020 в программе 

Match Version 1.11. 

Результаты исследования и их анализ 

В результате решения задачи нестационар-

ной теплопередачи при режиме 400_0,5, где   

400 – напряжение лампы накачки (В),             

0,5 – диаметр сфокусированного в пятно лазер-

ного импульса (мм), были получены данные 

распределения температуры по сечению образ-

ца в разный момент времени. Согласно полу-

ченным результатам поверхность образца на-

гревается до 1800±25 °С на глубину 10 мкм за 

0,0025 с, до 1350±10 °С на глубину 50 мкм за 

0,0027 с, до 950±10 °С на глубину 100 мкм за 

0,0032 с, до 650±10 °С на глубину 150 мкм за 

0,004 с. 

Кинетика нагрева стального образца в на-

чальный момент воздействия лазерного им-

пульса представлена на рис.3. 

 

Рис.3. Модель нагрева обрабатываемого участка 

единичным лазерным импульсом 

Fig.3. Model of heating the treated area by a single laser 

pulse 

Цветная карта показывает изменение во 

времени выбранной физической величины – 

распределения температуры нагрева. Согласно 

полученным результатам моделирования от-

четливо визуализируется влияние длительности 

импульса на величину нагрева поверхности. 

Так, показано, что заданного в ходе экспери-

мента значения длительности импульсного воз-

действия 0,5 мс достаточно для расплавления 

легирующей обмазки и начала нагрева поверх-

ности стального образца до температуры 

1050 ±25 °С на глубину 10±2 мкм. 

Более интенсивный нагрев поверхности 

отмечен спустя 0,5 мс после окончания воздей-

ствия лазерного импульса. Однако уже через 

0,001 с наблюдается резкое охлаждение систе-

мы «обмазка-образец» (рис.4). 
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Рис.4. Модель охлаждения обрабатываемого участ-

ка после воздействия единичным лазерным                

импульсом 

Fig.4. Model of cooling of the treated area                           

after exposure to a single laser pulse 

Следует отметить, что охлаждение поверх-

ности с нанесенной графитовой обмазкой обу-

словлена как кратковременным воздействием 

высококонцентрированного источника тепло-

выделения, так и отводом тепла в глубь основы 

образца. На данном этапе зафиксирована мак-

симальная глубина проплавления поверхности 

стали, составляющая до 10 мкм, где температу-

ра достигает 1600±50 °С, что на 200 °С превы-

шает температуру плавления сплава 

12Х18Н10Т. Кроме того, построенная модель 

показала, что временной интервал 0,002-0,004 с 

характеризуется максимальным по глубине (до 

200 мкм) нагревом материала образца до 

1000 ±50 °С. 

По полученным результатам решения не-

стационарной теплопередачи режима 

250_0,5 (0,08 Дж), построены 5 кривых зависи-

мости нагрева поверхностного слоя стали от 

времени (рис.5). 

При данном режиме лазерной обработки 

образцов с обмазкой, согласно полученным за-

висимостям, поверхность стали прогревается 

до температур, не превышающих 180±10 °С, 

что соответствует значениям температур тра-

диционного низкого отпуска. Опираясь на по-

лученные данные, было установлено пороговое 

(начальное) значение напряжения лампы на-

качки для проведения экспериментального ис-

следования лазерного импульсного легирова-

ния. 

 

Рис.5. Зависимость глубины нагрева поверхности 

стали от температуры воздействия лазерного                

импульса при напряжении лампы накачки 250 В 

Fig.5. Dependence of the depth of heating of the steel 

surface on the temperature of the laser pulse at a pump 

lamp voltage of 250 V 

Решение нестационарной теплопередачи 

режима 400_0,5 (0,92 Дж), также позволило по-

лучить данные распределения температуры по 

сечению образца в разный момент времени 

(рис.6). 

 

Рис.6. Зависимость глубины нагрева поверхности 

стали от температуры воздействия лазерного        

импульса при напряжении лампы накачки 400 В 

Fig.6. Dependence of the depth of heating of the steel 

surface on the temperature of the action of a laser pulse 

at a pump lamp voltage of 400 V 

Согласно модели было установлено, что в 

результате лазерного импульсного легирования 

при энергии импульса 0,92 Дж (напряжение 

лампы накачки 400 В) стальная основа нагреет-

ся на глубину до 10 мкм до температуры 
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1600±50 °С. Данная температура соответствует 

температуре плавления стали, равной 1400 °С. 

Известно, что диффузионные процессы в ста-

лях интенсивно протекают при температурах 

свыше 600 °С. Результаты моделирования по-

казали, что сталь нагревается до температуры 

800-950 °С на глубину 100 мкм, следовательно 

на данной глубине будут активно протекать 

процессы диффузии. Согласно полученной мо-

дели, стальная основа нагревается до темпера-

тур 600-650 °С на глубину 150 мкм, что соот-

ветствует температуре высокого отпуска, при 

котором наблюдаются изменения кристалличе-

ской структуры. 

Моделирование теплопроводности системы 

«обмазка-основа» при напряжении лампы на-

качки 450 В также позволило получить распре-

деление температуры по времени на различной 

глубине поверхностного слоя стали (рис.7). 

 

Рис.7. Зависимость глубины нагрева поверхности 

стали от температуры воздействия лазерного             

импульса при напряжении лампы накачки 450 В 

Fig.7. Dependence of the depth of heating of the steel 

surface on the temperature of the laser pulse at a pump 

lamp voltage of 450 V 

Графические данные, описывающие кине-
тику нагрева системы при данном режиме, по-
казали, что обрабатываемая поверхность глу-
биной до 10 мкм нагревается до 2000±25 °С, 
что существенно превышает температуру плав-
ления стали 12Х18Н10Т. На глубину 50 мкм 
поверхность стали нагреется до 1500±25 °С, 
что также соответствует критическому значе-
нию температур для обрабатываемого материа-
ла. Установлено, что температура поверхност-
ного слоя стали глубиной от 100 до 150 мкм, 
варьирует в диапазоне 700-1050±25 °С, что со-
ответствует теплофизическим условиям проте-
кания диффузионных процессов. Исходя из по-
лученных результатов моделирования лазерно-
го импульсного легирования, следует, что при 

напряжении лампы накачки 450 В процессы на-
сыщения поверхностного слоя стали элемента-
ми обмазки возможны на глубину 150 мкм. Од-
нако в виду оплавления поверхности после-
дующее повышение напряжения лампы накач-
ки считается нецелесообразным и данный ре-
жим можно считать предельным, позволяющим 
осуществлять импульсное легирование в слое 
графитовой пасты. 

Установлено соответствие между результа-

тами численного моделирования и полученны-

ми экспериментальными данными структурно-

го анализа поперечных микрошлифов, где от-

четливо визуализируются границы модифици-

рованного поверхностного слоя и зоны терми-

ческого воздействия (рис.8). 

 

Рис.8. Микроструктура поверхности образца после 

лазерной обработки при напряжении лампы накачки 

400 В и диаметре пятна фокусировки 0,5 мм,             

где a – эпоксидная смола; б – модифицированный 

слой; в – зона термического воздействия;                           

г – основа стали (поле зрения 800 мкм) 

Fig.8. The microstructure of the sample surface after   

laser treatment at a pump lamp voltage of 400 V               

and a focusing spot diameter of 0.5 mm,                            

where a – epoxy resin; b – modified layer;                          

c – heat-affected zone; d – steel base                                   

(field of view 800 µm) 

По результатам исследования микрострук-

туры подготовленных микрошлифов установ-

лено, что в результате лазерной обработки для 

всех серий образцов характерно формирование 

модифицированного поверхностного слоя, 

толщина которого варьирует в диапазоне         

2-10 мкм в зависимости от режимов ЛО. В за-

висимости от температурных условий в по-

верхностном слое обрабатываемой стали могут 

протекать структурные изменения по алгорит-

му закалки, отпуска или отжига. Также выявле-

но образование диффузионного слоя, характер 

которого представлен в таблице 4. 
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Таблица 4. Влияние режимов ЛО опытных образцов нержавеющей стали 12Х18Н10Т на толщину                         

и микротвердость диффузионного слоя 

Table 4. Influence of the LO modes of the prototype samples of 12Kh18N10T stainless steel on the thickness              

and microhardness of the diffusion layer 

Режим ЛО Микротвердость 

d, мм U, В 

Толщина зоны термического 

воздействия, h (µm) HV 
H, 

GPa (±0,1) 

контрольный – – 174 1,7 

250 130±5 293 2,87 

300 150±5 286 2,79 

350 165±5 453 4,48 

400 185±5 503 4,93 

0,5 

450 210±5 564 5,56 

250 110±5 381 3,74 

300 125±5 270 2,64 

350 140±5 341 3,33 

400 160±5 312 3,06 

1 

450 170±5 302 2,96 

 

Протекание диффузионных процессов на 

глубине до 250 мкм подтверждается также и ре-

зультатами растровой электронной микроско-

пии (РЭМ). Анализ элементного состава моди-

фицированного слоя показал наличие в иссле-

дуемой области C, O, Al, Si, Ti, Cr, Mn, Fe, Ni, 

которые распределены по глубине сплава не-

равномерно. 

С целью определения структурного со-

стояния модифицированной поверхности об-

разцов стали, выяснения причины и возможно-

сти повышения физико-механических характе-

ристик был проведен рентгенофазовый анализ. 

РФА показал, что после предварительной 

воздушно-абразивной обработки и последую-

щей ЛО с использованием графитовой пасты в 

качестве легирующей обмазки в приповерхно-

стном слое стали 12Х18Н10Т содержится ау-

стенит (γ-Fe) и феррит (α-Fe) что похоже на ис-

ходную сталь (рис.9) [21-24]. 

 

Рис.9. Дифрактограмма поверхностного слоя образца стали 12Х18Н10Т, прошедшего ЛО 

Fig.9. X-ray diffraction pattern of the surface layer of a steel sample 12Kh18N10T, passed through LO 

В результате обработки сформировалась 

фаза карбида железа Fe2C, что является показа-

телем термической обработки. Установлено на-

личие фазы графита. Зафиксировано наличие 

оксида железа Fe3O4, оксида хрома Cr2O3 и ру-

тила (TiO2), что косвенно говорит о нагреве ме-

талла в среде с содержанием кислорода – т.е. о 

протекании процесса оксидирования. При этом 

рутил – это высокотемпературный оксид, кото-

рый образуется после нагрева титана на воздухе 
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при температуре 850 ºС, следовательно, по-

верхность образца нагревалась свыше указан-

ной температуры, что подтверждает построен-

ная компьютерная модель. 

Согласно полученным данным, следует, что 

в результате ЛО произошли процессы цемента-

ции и окисления поверхности, что позволило 

получить в поверхностном слое стали смесь 

карбида железа и высокопрочных оксидов. Вы-

двинутое предположение косвенно объясняет 

увеличение микротвердости модифицирован-

ной поверхности. 

По интенсивности пиков с учетом ЭРДФА 

содержания в модифицированной поверхности 

выявленных фаз установлено, что основную его 

долю составляют оксид хрома Cr2O3 и α-Fe. 

Выводы 

Согласно выдвинутой гипотезе и извест-

ным результатам исследования процесса лазер-

ного импульсного легирования поверхности 

металлов и сплавов с нанесенной на нее обмаз-

кой построена схематическая модель, описы-

вающая физические процессы, протекающие в 

структуре нержавеющей стали в момент воз-

действия лазерных импульсов. 

Проведенное численное моделирование 
процесса лазерного импульсного легирования 

способствовало определению того, на какую 

глубину, до какой температуры, и за какое вре-

мя прогреется поверхностный слой металл ос-

новы при различных режимах лазерной обра-

ботки. В частности, моделирование показало, 

что при напряжении лампы накачки 250 В, 

диаметре пятна фокусировки 0,5 мм и длитель-

ности импульса 0,5 мс поверхность стали на-

гревается до температур, не превышающих 

180±10 °С, что соответствует значениям темпе-

ратур традиционного низкого отпуска. При на-

пряжении 400 В и длительности импульсного 

воздействия 0,5 мс на стали образуется область 

структурных изменений глубиной 150 мкм, 

диффузионный слой до 100 мкм и упрочнен-

ный модифицированный поверхностный слой 

толщиной до 10 мкм. Напряжение лампы на-

качки 450 В при лазерном импульсном легиро-

вании приводит к существенному оплавлению 

поверхности стали и образованию неоднород-

ности ее структуры. 

Моделированием тепловых процессов под-

тверждена выдвинутая гипотеза о возможности 

формирования в результате лазерного им-

пульсного легирования нержавеющей стали в 

слое графитовой обмазки модифицированного 

поверхностного слоя с диффузионным слоем и 

зоной термического воздействия, характери-

зуемой изменениями объемной структуры. 

Оптическое исследование микроструктуры 

показало формирование диффузионного при-

поверхностного слоя, толщиной до 200 мкм в 

зависимости от режимов ЛО, что в определен-

ной степени отождествляется с результатами 

численного моделирования. Установлено, что 

микротвердость в сформировавшемся слое, в 

ряде случаев, более чем в два раза превосходит 

значение микротвердости стальной основы. 

Диффузию элементов в обрабатываемую по-

верхность подтверждает совокупность эле-

ментного и рентгенофазового анализов. 

Таким образом, установлено соответствие 

между результатами численного моделирова-

ния и полученными экспериментальными дан-

ными. 

Полученные модели позволят установить 

изменение и распределение температуры по се-

чению металла в зоне взаимодействия лазерно-

го импульса и слоя легирующей графитовой 

обмазки, нанесенной на поверхность нержа-

веющей стали. 
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Аннотация. Увеличение масштабов промышленного освоения литых алюмоматричных композитов 

сдерживается недостаточной проработанностью вопросов их рециклинга. Сокращение безвозвратных тех-

нологических отходов и выявление эффективных подходов к рециклингу отработанных изделий будет спо-

собствовать снижению стоимости производства продукции из литых композиционных материалов. Одним 

из наиболее экономически привлекательных вариантов переработки отходов производства и потребления 

алюмоматричных композитов является прямой переплав для повторного использования при получении от-

ливок и слитков, однако в этом случае необходимо принимать во внимание вероятность деградации арми-

рующей фазы. В настоящей работе рассмотрен механизм протекания физико-химических процессов взаимо-

действия компонентов литых алюмоматричных композитов АК12оч + 10 об.% B4C при их переработке ме-

тодом прямого переплава. Экспериментально показано, что при повторных переплавах происходит увеличе-

ние доли фазы Al3BC в структуре композитов, что является следствием интенсификации межфазных реак-

ций на границах раздела. Состав и количество продуктов взаимодействия алюминиевого расплава с карби-

дом бора будут зависеть от температуры процесса и продолжительности их контакта до момента кристалли-

зации алюмоматричного композита. Расчетным путем определено, что температура перегрева литых алю-

моматричных композитов с карбидом бора при их рециклинге не должна превышать 858 ºC в связи с изме-

нением термодинамических условий взаимодействия компонентов, сопровождающимся резкой интенсифи-

кацией процесса деградации армирующих частиц. 

Ключевые слова: литые алюмоматричные композиты, карбид бора, рециклинг, межфазное взаимодей-

ствие, структура. 
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Abstract. The increase in the scale of industrial development of cast aluminum matrix composites is constrained 

by the insufficient elaboration of the issues of their recycling. Reducing non-returnable technological waste and 

identifying effective approaches to recycling waste products will help reduce the cost of manufacturing products 

from cast composite materials. One of the most economically attractive options for processing waste from the pro-

duction and consumption of aluminum matrix composites is direct remelting for reuse in the production of castings 

and ingots, however, in this case, it is necessary to take into account the possibility of degradation of the reinforcing 

phase. In this paper, the mechanism of the occurrence of physicochemical processes of interaction between the com-

ponents of cast aluminum matrix composites AK12och + 10 vol.% B4C during their processing by direct remelting 

is considered. It has been experimentally shown that repeated remelting results in an increase in the proportion of 

the Al3BC phase in the structure of the composites, which is a consequence of the intensification of interfacial reac-

tions at the interfaces. The composition and quantity of the products of interaction of the aluminum melt with boron 

carbide will depend on the process temperature and the duration of their contact until the moment of crystallization 

of the aluminum matrix composite. It has been calculated that the overheating temperature of cast aluminum matrix 

composites with boron carbide during their recycling should not exceed 858 ºC due to a change in the thermody-

namic conditions of interaction of the components, accompanied by a sharp intensification of the process of degra-

dation of reinforcing particles. 
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Введение 

Литые композиционные материалы на ос-

нове алюминиевых сплавов, представляющие 

собой особый класс многофункциональных ма-

териалов с армированной гетерофазной струк-

турой, находят в последние годы возрастающее 

применение в различных отраслях промышлен-

ности развитых стран мира [1-3]. Активизация 

фундаментальных исследований по изучению 

механизмов формирования структуры и 

свойств алюмоматричных композитов в усло-

виях литейно-металлургических процессов и 

сопутствующее расширение объемов работ по 

практическому внедрению полученных резуль-

татов в значительной степени обусловлены 

уникальными возможностями этих перспектив-

ных материалов. Варьируя различные сочета-

ния матричных сплавов и армирующих компо-

нентов, объемное содержание последних, а 

также их фракционный состав и морфологиче-

ские характеристики, можно достичь скачкооб-

разного прироста механических и эксплуатаци-

онных свойств, в частности, удельной прочно-

сти, твердости, жесткости, антифрикционных и 

демпфирующих характеристик, радиационно-

защитных и других специальных свойств [4-6]. 

Некоторые виды литейной продукции из алю-

моматричных композитов рассмотрены ранее в 

монографии [7]. Вместе с тем, наряду с трудно-
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стями технологического характера при жидко-

фазном получении композиционных материа-

лов на металлической основе [8], увеличение 

масштабов промышленного освоения литых 

алюмоматричных композитов сдерживается 

недостаточной проработанностью вопросов их 

рециклинга [9]. 
Сокращение безвозвратных технологиче-

ских отходов и выявление эффективных подхо-
дов к рециклингу отработанных изделий будет 
способствовать снижению стоимости произ-
водства продукции из литых алюмоматричных 
композитов. Для решения этой задачи пред-
принимались попытки по разделению матрицы 
и армирующих частиц с оценкой возможной 
степени последующего восстановления их ха-
рактеристик как индивидуальных компонентов 
[10-12]. Разделение матрицы и армирующей 
фазы требует преодоления некоторого барьера 
поверхностной свободной энергии по отделе-
нию частиц от матрицы. При этом сепарация 
компонентов композиционных материалов еще 
более усложняется при наличии продуктов 
взаимодействия на межфазных границах. По-
видимому, в рамках данного подхода приемле-
мым вариантом может быть химическая сепа-
рация, основанная на подборе и использовании 
рафинирующих реагентов, обеспечивающих 
снижение поверхностной свободной энергии 
при их контакте с армирующими частицами. 
При выполнении этого условия происходит 
разрушение адгезионных связей и отделение 
частиц от матрицы. Вместе с тем, стоимость 
получения металломатричных композитов и 
изделий из них, как правило, значительно выше 
стоимости составляющих их компонентов. В 
этой связи одним из наиболее экономически 
привлекательных вариантов переработки отхо-
дов производства и потребления алюмоматрич-
ных композитов является прямой переплав для 
повторного использования при получении от-
ливок и слитков, однако в этом случае необхо-
димо принимать во внимание вероятность де-
градации армирующей фазы [13]. Расчетные и 
экспериментальные оценки степени деградации 
армирующих частиц в металлургических про-
цессах рециклинга могут составить научную 
основу для принятия решений о способе пере-
работки отходов литых алюмоматричных ком-
позитов, наиболее подходящем для конкретных 
условий. Выявление особенностей поведения 
армирующих частиц и матричных материалов 
при рециклинге композиционных материалов 
жидкофазными методами позволит в перспек-
тиве сформировать практические рекомендации 
по переработке технологических отходов непо-

средственно на производственных участках, на 
которых они образуются. 

Межфазные реакции между металлической 
матрицей и армирующей фазой играют крити-
ческую роль в обеспечении заданного уровня 
свойств изделий из металломатричных компо-
зитов. Понимание термодинамики и кинетики 
межфазных реакций является одним из ключе-
вых факторов управления структурой и свойст-
вами композиционных материалов. Химическая 
деградация армирующей фазы при продолжи-
тельном высокотемпературном контакте с мат-
ричным расплавом сопровождается образова-
нием хрупких продуктов реакционного взаимо-
действия на межфазных границах и существен-
ным изменением химического и фазового со-
става материала матрицы [14]. При этом воз-
можно появление градиентов состава вблизи 
границ раздела, приводящих к изменению 
свойств материала в локальных областях. Сле-
дует отметить, что в умеренной степени реак-
ционное взаимодействие между частицами и 
матрицей может способствовать повышению 
прочности связи на интерфейсах, однако избы-
точные межфазные реакции могут приводить к 
частичному или полному разрушению арми-
рующего компонента [15]. Соотношение между 
протекающими межфазными реакциями и дос-
тигаемой прочностью связи на межфазных гра-
ницах или, напротив, ее ослаблением зависит 
от типа рассматриваемой системы, при этом в 
реакцию с армирующими частицами может 
вступать как основа матричного сплава, так и 
различные легирующие элементы. Таким обра-
зом, интенсификация физико-химических про-
цессов на межфазных границах в ходе много-
кратных переплавов алюмоматричных компо-
зитов затрудняет их прямую переработку и 
требует детального анализа термодинамиче-
ских и кинетических механизмов формирова-
ния структуры и фазового состава. 

Целью настоящей работы являлось изуче-
ние физико-химических процессов взаимодей-
ствия компонентов литых экзогенно-
армированных алюмоматричных композитов 
при их переработке методом прямого переплава 
(на примере системы Al-Si-B4C). 

Методика исследований 

Для проведения экспериментов по изуче-

нию влияния повторных переплавов на меж-

фазное взаимодействие в литых алюмоматрич-

ных композитах системы Al-Si-B4C в качестве 

матричного сплава использовали промышлен-

ный силумин марки АК12оч (ГОСТ 1583-93). 
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Армирующие компоненты представляли собой 

порошкообразные частицы карбида бора зерни-

стостью F220 (основная фракция 75-63 мкм). 

Порошковую составляющую шихты подверга-

ли предварительной термической обработке в 

течение двух часов при 700 ºC для удаления 

поверхностных загрязнений. При этом исходи-

ли из предположения, что присутствие различ-

ных загрязнений на поверхности армирующих 

частиц (к примеру, адсорбированных газов, 

влаги и т.п.) сопровождается уменьшением их 

поверхностной энергии и в итоге приводит к 

тому, что частицы не смачиваются расплавлен-

ным алюминиевым сплавом и отторгаются. 

Применение термически обработанных частиц 

обеспечивает возможность получения литой 

структуры с более плотной адгезионной связью 

на межфазных границах. Плавку вели в алундо-

вых тиглях емкостью до 1 кг (по алюминию) в 

вертикальной электрической печи сопротивле-

ния типа GRAFICARBO. Для ввода частиц кар-

бида бора в расплав использовали замешиваю-

щее устройство с четырехлопастным импелле-

ром из нержавеющей стали AISI 316, покрытым 

слоем оксида цинка. Матричный расплав пере-

гревали до температуры 850 ºC и погружали в 

него импеллер, вращающийся с частотой 300 

об/мин. Температурные режимы плавки и раз-

ливки контролировали погружной термопарой 

ХА с использованием регистратора ВиЭР-104К 

(Россия). Армирующие частицы дозировали из 

расчета номинального содержания 10 об.% в 

композите и подавали свободной засыпкой с 

постоянной скоростью на лопасти вращающе-

гося импеллера. Общее время перемешивания 

при получении исходного композита составля-

ло 10 мин. По завершении ввода частиц рас-

плав охлаждали до 750 ºC, снимали шлак и раз-

ливали готовый композит в вертикальные 

стальные изложницы для получения слитков 

диаметром 20 мм и высотой 100 мм. Переплавы 

композитов осуществляли без использования 

импеллера, при этом в каждом случае перед 

разливкой расплав перемешивали вручную 

графитовым стержнем. Температурно-

временные параметры плавки и разливки были 

одинаковыми для всех итераций переплава.  

Микроструктуру образцов изучали в литом 

состоянии на нетравленых шлифах в режиме 

светлого поля с помощью инвертированного 

цифрового металлографического микроскопа 

Raztek MRX9-D (Россия), работающего под 

управлением программы ToupView. Статисти-

ческую обработку металлографических изо-

бражений осуществляли с использованием сво-

бодно распространяемой программы ImageJ 

v.1.53. Эволюцию доли реакционно-

индуцированных фаз оценивали с помощью 

методов компьютерного анализа изображений, 

применяя функции Threshold и Analyze Particles 

на предварительно обработанных восьмибит-

ных снимках. Определяли средние размеры об-

разующихся фаз и занимаемую ими долю пло-

щади поверхности. Для каждой итерации пере-

плава измерения проводили на металлографи-

ческих образцах, вырезанных из различных 

мест слитка (на расстояниях 15 мм и 40 мм от 

нижней торцевой части). При этом каждое при-

водимое значение усредняли по не менее чем 

пяти участкам шлифа, рассчитывая среднее 

арифметическое значение измеряемой величи-

ны, а также доверительные границы погрешно-

сти результатов. 

При теоретической оценке механизмов об-

разования продуктов взаимодействия на меж-

фазных границах использована собственная 

программная разработка, предназначенная для 

автоматизации расчетов термодинамических 

характеристик многокомпонентных систем 

[16]. Применяемое программное обеспечение 

разработано с использованием современных 

методов проектирования компьютерных про-

грамм на основе модульного и объектно-

ориентированного подходов. Для создания рас-

четных модулей использована интегрированная 

среда разработки Microsoft Visual Studio (язык 

программирования C#). Исходными данными 

для выполнения расчетов в программе служат 

стандартные значения термодинамических ха-

рактеристик реагентов, заимствуемые в соот-

ветствующих справочных изданиях и элек-

тронных базах данных по термодинамическим 

свойствам индивидуальных веществ (Springer 

Materials (The Landolt-Bornstein Database), NIST 

Chemistry Webbook, NASA Thermo Build и др.). 

Результаты и обсуждение 

Структура алюмоматричных композитов 

АК12 + 10 об.% B4C после различных итераций 

повторного переплава приведена на рис.1. Во 

всех случаях структура материалов представля-

ет собой литую матрицу с характерными для 

сплава АК12 составляющими (-твердый рас-

твор и эвтектика ( + Si)) и распределенные в 

ней включения армирующих фаз. При иденти-

фикации методом оптической микроскопии 

структурные составляющие в литых компози-
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тах Al-B4C могут быть различены по цветам и 

оттенкам. В частности, частицы B4C имеют 

темно-серый цвет и нерегулярную угловатую 

морфологию. Новая фаза вокруг частиц B4C, 

имеющая светло-серый цвет и появляющаяся 

на снимках после второй итерации переплава, 

представляет собой Al3BC [17]. Большинство 

частиц Al3BC зафиксированы на поверхности 

частиц карбида бора или расположены рядом с 

ними. На второй итерации переплава не наблю-

дается значительных морфологических измене-

ний частиц B4C; мелкие включения фазы Al3BC 

располагаются только на отдельных участках 

периферийной поверхности частиц. На третьей 

итерации распределение новой фазы вокруг 

частиц B4C становится более равномерным, все 

наблюдаемые на шлифе частицы B4C окружены 

этой фазой, при этом контуры частиц становят-

ся размытыми, а сами частицы начинают фраг-

ментироваться. Включения фазы Al3BC пока-

зывают тенденцию к образованию агломератов, 

не отрываются от поверхности частиц при по-

вторных переплавах, кластеризуются вблизи 

частиц и не распространяются вглубь матрич-

ного материала. 

     

                                                 а)                                                                                       б) 

 

в) 

Рис.1. Репрезентативные снимки структуры литых алюмоматричных композитов АК12оч + 10 об.% B4C, 

подвергнутых переплавам: а) первый переплав (исходный); б) второй переплав; в) третий переплав 

Fig.1. Representative images of the structure of cast aluminum matrix composites AK12och + 10 vol.% B4C              

subjected to remelting: a) first remelting (initial); b) second remelting; c) third remelting 

Размеры включений фазы Al3BC, опреде-
ленные как усредненное значение диаметра 
Ферета по различным участкам шлифов из раз-
ных частей слитка, на второй и третьей итера-

циях переплава имеют очень близкие значения, 

составляя 7,04  0,08 мкм и 6,83  0,13 мкм, со-
ответственно. Вместе с тем, доля площади по-
верхности, занимаемая фазой Al3BC, сущест-
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венно увеличивается при повторных перепла-
вах. В частности, на второй итерации переплава 

фаза Al3BC занимает в среднем 3,26  0,23 % 
площади шлифа, в то время как на третьей ите-
рации занимаемая ей доля площади увеличива-

ется до 7,35  0,67 %. 
Очевидно, что повышение доли фазы 

Al3BC является следствием интенсификации 
межфазных реакций на границах раздела. По-
скольку металломатричные композиты с тер-
модинамической точки зрения представляют 
собой неравновесные системы, на межфазных 
границах «матрица – частица» возникает гради-
ент химического потенциала. Как следствие, 
при благоприятных кинетических условиях ак-
тивизируются диффузионные процессы и хи-
мическое взаимодействие между компонента-
ми. Предполагая диффузионно-контроли-
руемый рост в приближении бесконечной диф-
фузии через плоскую границу раздела, можно 
записать [18]: 

2
x Dt ,                         (1) 

где x – толщина реакционной зоны, D – ко-
эффициент диффузии, t – время. 

Согласно выражению (1), количество про-
дуктов взаимодействия на межфазной границе 
в системе Al-B4C будет возрастать с увеличе-
нием продолжительности выдержки. Следова-
тельно, объемная доля образовавшихся фаз 
Al3BC будет зависеть от длительности контакта 
карбида бора с жидким алюминием до момента 
его кристаллизации. Таким образом, за счет 
расходования металлической фазы на образо-
вание Al3BC будет увеличиваться эффективная 
объемная доля керамической армирующей фа-
зы. 

Температурная зависимость коэффициента 
диффузии в общем случае может быть описана 
уравнением Аррениуса: 

0



Q

RTD D e ,                   (2) 

где D0 – постоянная, Q – энергия активации 
диффузии. Следовательно, повышение темпе-
ратуры сопровождается увеличением коэффи-
циента диффузии. Это интенсифицирует реак-
цию между B4C и Al, что приводит к дальней-
шему снижению объемной доли B4C и увели-
чению доли фазы Al3BC. 

Вопрос о механизме образования фазы 
Al3BC при жидкофазном получении алюмомат-
ричных композитов системы Al-B4C в настоя-
щее время остается дискуссионным. В частно-
сти, было показано, что реакция между алюми-
нием и карбидом бора может приводить к обра-
зованию различных фаз в зависимости от тем-
пературы взаимодействия [19]. Поскольку наи-

более значимым фактом при рециклинге будет 
оставаться сохранение соединения B4C, проте-
кание таких реакций следует рассматривать как 
нежелательное явление. Вместе с тем, продук-
ты на границах раздела компонентов в зависи-
мости от их природы и структурно-
морфологических характеристик могут увели-
чивать адгезионную связь частиц с алюминие-
вой матрицей, поэтому рациональным решени-
ем будет поддержание контролируемого меж-
фазного взаимодействия лишь в той степени, в 
которой это необходимо для достижения проч-
ной межфазной связи. 

Сделано предположение [20], что реакция 
между B4C и алюминием инициирует формиро-
вание фазы Al3BC по следующей схеме: 

3Al + B4C = Al3BC + 3B.                (3) 

Учитывая пренебрежимо малую растворимость 
бора в алюминии, избыточные атомы бора бу-
дут образовывать бориды при взаимодействии 
с алюминием по реакции 

Al + 2B = AlB2.                      (4) 

В обобщенном виде уравнение реакции будет 
выглядеть следующим образом: 

9Al + 2B4C = 2Al3BC + 3AlB2.          (5) 

Энтальпия образования Al3BC имеет отри-
цательное значение (-0,584 эВ или                       
-56,347 кДж/моль), что свидетельствует о тер-
модинамической стабильности этой фазы [21]. 
Данных об энтропии образования Al3BC в дос-
тупных источниках не обнаружено, поэтому в 
расчетах использовали известное термодина-
мическое положение об аддитивности энтро-
пии. В этом приближении энтропия образова-
ния соединения Al3BC принята равной 
96,43 кДж/моль. Расчеты термодинамического 
равновесия реакции (5) свидетельствуют о бла-
гоприятных условиях для ее протекания        

(G < 0) в температурном диапазоне от 660 до 
858 ºC. В частности, при температуре 750 ºC 
расчетное значение изменения свободной энер-
гии Гиббса реакции (5) составляет                     
-43,007 кДж/моль. Повышение температуры до 
850 ºС приводит к уменьшению абсолютного 

значения изменения G до -1,319 кДж/мол. Со-
стояние термодинамического равновесия будет 
достигнуто при температуре 858 ºC. При 900 ºC 
изменение свободной энергии имеет положи-
тельное значение, равное 21,194 кДж/моль. 
Следовательно, при температурах выше 858 ºC 
формирование Al3BC будет происходить по 
другому механизму. 

Экспериментально показано [22], что при 
температурах от 660 до 868 ºС продуктами 
взаимодействия в системе Al-B4C являются 
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Al3BC и AlB2. Это близко к результатам прове-
денных термодинамических расчетов для реак-
ции (5). По-видимому, растворение карбида бо-
ра быстро насыщает алюминиевый расплав бо-
ром и углеродом в связи с крайне низкой их 
растворимостью в нем. Из пересыщенного рас-
плава на поверхности частиц B4C зарождается 
фаза Al3BC, а на примесных подложках в объе-
ме матричного расплава возможно зарождение 
кристаллов AlB2. Дальнейший рост образовав-
шихся фаз продолжается по механизму раство-
рения-осаждения за счет миграции атомов уг-
лерода и бора с поверхности B4C путем жидко-
фазной диффузии с последующим образовани-
ем пересыщенных растворов в алюминии и 
осаждением на гранях кристаллов Al3BC. Сле-
дует отметить, что борид алюминия AlB2, су-
ществование которого в продуктах взаимодей-
ствия прогнозируется по реакции (5), не обна-
руживается на структурах, полученных в усло-
виях проведенных экспериментов по повтор-
ным переплавам. Одной из причин этого может 
быть более высокая скорость нуклеации фазы 
Al3BC на поверхности частиц B4C. 

При температурах выше 868 ºС (по расчет-
ным данным, выше 858 ºC) характер взаимо-
действия изменяется: в продуктах реакции ос-
тается Al3BC, в то время как AlB2 заменяется 
тройной фазой Al3B48C2. Очевидно, что при пе-
реходе к образованию обогащенной бором фа-
зы Al3B48C2 расходование исходной фазы B4C 
значительно увеличится, что приведет к быст-
рой деградации армирующих частиц. Таким 
образом, варьирование температурно-
временных параметров жидкофазной перера-
ботки литых алюмоматричных композитов яв-
ляется одним из ключевых факторов управле-
ния межфазными реакциями для минимизации 
деградации армирующей фазы при одновре-
менном обеспечении необходимого уровня ад-
гезионных связей на границах раздела «матри-
ца-частица» и равномерного распределения 
частиц в объеме расплава. Сокращение про-
должительности высокотемпературного кон-
такта армирующих частиц с матричным рас-
плавом будет способствовать уменьшению 
объемной доли продуктов взаимодействия на 
межфазных границах. Наряду с этим, среди 
эффективных вариантов решения проблемы де-
градации частиц в процессах рециклинга алю-
моматричных композитов следует выделить 
подбор и использование дополнительных леги-
рующих элементов, меняющих состав межфаз-
ных слоев для формирования диффузионных 
барьеров, препятствующих химическому взаи-
модействию частиц с материалом матрицы. 

Выводы 

С использованием термодинамического 
анализа и количественных методов компьютер-
ной металлографии рассмотрен механизм про-
текания физико-химических процессов взаимо-
действия компонентов литых алюмоматричных 
композитов АК12оч + 10 об.% B4C при их пе-
реработке методом прямого переплава. Экспе-
риментально показано, что при повторных пе-
реплавах происходит увеличение доли фазы 
Al3BC в структуре композитов, что является 
следствием интенсификации межфазных реак-
ций на границах раздела. Состав и количество 
продуктов взаимодействия алюминиевого рас-
плава с карбидом бора будут зависеть от тем-
пературы процесса и продолжительности их 
контакта до момента кристаллизации алюмо-
матричного композита. Расчетным путем опре-
делено, что температура перегрева литых алю-
моматричных композитов с карбидом бора при 
их рециклинге не должна превышать 858 ºC в 
связи с изменением термодинамических усло-
вий взаимодействия компонентов, сопровож-
дающимся резкой интенсификацией процесса 
деградации армирующих частиц. 
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Аннотация. В работе представлены исследования микроструктуры и микротвердости многокомпонент-

ных диффузионных боридных покрытий, формирующихся на поверхности предварительно цементованной 

стали 30ХГСА. Диффузионные покрытия на предварительно цементованной стали 30ХГСА получены одно-

временным диффузионным насыщением бором, хромом, титаном и кремнием. Металлографический анализ 

осуществляли при помощи металлографического микроскопа «Carl Zeiss Axio Observer Z1m» и программно-

го комплекса «ThixoMet PRO». Показана целесообразность применения совмещенного с цементацией про-

цесса многокомпонентного борирования. Предварительная цементация стали 30ХГСА позволяет получить 

более высокие показатели микротвердости, чем в случае комплексного бор-хром-титаносилицирования без 

предварительной цементации. При термической обработке поверхностная микротвердость диффузионного 

покрытия уменьшается с 1980 до 1160 HV0,1. При этом толщина диффузионного покрытия увеличивается в 3 

раза. 

Ключевые слова: цементация, борирование, боросилицирование, химико-термическая обработка, диф-

фузионный слой, упрочнение, сталь, износостойкость, микротвердость. 
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Abstract. The paper presents studies of the microstructure and microhardness of multicomponent diffusion bor-

ide coatings formed on the surface of pre-hardened 30KhGSA steel. Diffusion coatings on pre-hardened 30KhGSA 

steel were obtained by simultaneous diffusion saturation with boron, chromium, titanium, and silicon. Metal-

lographic analysis was carried out using metallographic microscope «Carl Zeiss Axio Observer Z1m» and the 

«ThixoMet PRO» software package. The expediency of using the multicomponent boriding process combined with 

cementation is shown. Preliminary carburizing of 30KhGSA steel makes it possible to obtain higher microhardness 

indices than in the case of complex boron-chromium-titanosiliconation without preliminary carburizing. During heat 

treatment, the surface microhardness of the diffusion coating decreases from 1980 to 1160 HV0.1. In this case, the 

thickness of the diffusion coating is increased by 3 times. 

Keywords: carburizing, boriding, borosiliconizing, chemical-thermal treatment, diffusion layer, hardening, steel, 

wear resistance, microhardness. 
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Введение 

Технический прогресс во многих областях 

науки и техники непосредственно связан с по-

вышением качеством стали. По данным между-

народного металлургического общества значи-

тельные экономические потери в основном 

происходят из-за трения, коррозии и износа от-

ветственных стальных деталей и инструмента. 

Для обеспечения новых высоких свойств ста-

лей необходимо улучшать качество их поверх-

ностных слоев, поскольку именно поверхность 

испытывает максимальные нагрузки и в наи-

большей степени разрушается вследствие кор-

розии. В этой связи разработка и внедрение 

эффективных защитных покрытий, в том числе 

диффузионных является приоритетной задачей 

физического материаловедения. 

В ряде случаев химико-термическая обра-

ботка (ХТО) оказывается единственно возмож-

ным средством получения требуемых эксплуа-

тационных свойств детали и изделия в целом 

[1-3]. Наиболее предпочтительным методом 

ХТО является диффузионное борирование из-за 

своего широкого спектра применения в про-

мышленности. При таком процессе поверхно-

стного упрочнения образуется многофазный 

слой, состоящий из железа и боридов металлов. 

Формирование боридных слоев улучшает по-

верхностные свойства стали: твердость, изно-

состойкость с точки зрения адгезии, истирания, 

поверхностная усталость, коррозионная стой-

кость в некоторых кислотных или щелочных 

средах. 

Следует заметить, что наиболее эффектив-

ные износостойкие и коррозионностойкие слои 

могут быть получены за счет многокомпонент-

ного диффузионного боридного насыщения по-

верхности стали различными химическими 

элементами [4-9]. 

Так, например, авторами [10-12] теорети-

чески и экспериментально проработана техно-

логия химико-термической обработки сталей с 

применением совмещенного диффузионного 

насыщения бором, хромом и титаном, что по-

зволило достигнуть повышения механических 

и служебных свойств диффузионного слоя по 

сравнению с двухкомпонентным насыщением 

бором и хромом. 

Результаты, полученные в [13] показали 

целесообразность дополнительного насыщения 

борированных слоев сталей легирующими эле-

ментами (Cr, V и Ti) с целью повышения кор-

розионной стойкости. 

В работах [14, 15] изучены особенности 

кинетики формирования диффузионных слоев 

на поверхности углеродистых сталей в процес-

се боросилицирования. По сравнению с бори-

рованием использование боросилицирования 

более эффективно, так как повышает сопротив-

лению хрупкому разрушению диффузионно-

упрочненных поверхностей деталей при их ра-

боте в условиях динамических воздействий в 

процессе изнашивания, а также значительного 

повышения коррозионной стойкости. 

Целью настоящей работы являлось иссле-

дование структуры и свойств многокомпонент-

ных диффузионных боридных покрытий, фор-

мирующихся на поверхности предварительно 

цементованной стали 30ХГСА. Данная работа 
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является продолжением исследований, начатых 

в [16]. 

В отличие от предыдущих исследований 

[16] получение комплексного многокомпонент-

ного диффузионного насыщения происходило 

последовательно в два этапа. На первом этапе 

была произведена предварительная цементация 

стали 30ХГСА для повышения эксплуатацион-

ных характеристик диффузионного покрытия за 

счет создания более протяженной диффузион-

ной зоны, полученной в процессе цементации. 

Далее, в ходе второго этапа химико-

термической обработки проводилось много-

компонентное диффузионное насыщение по-

верхности стали, включающее нагрев и одно-

временное насыщение такими элементами как 

бор, хром, титан и кремний. 

Методика и материалы 

Диффузионные покрытия на предваритель-

но цементованных цилиндрических образцах из 

стали 30ХГСА диаметром 25 мм и высотой 

40 мм получены одновременным диффузион-

ным насыщением бором, хромом, титаном и 

кремнием. 

Предварительную цементацию проводили 

в древесноугольном карбюризаторе по ГОСТ 

2407-83. Процесс цементации производили в 

герметичном жаростойком контейнере в пред-

варительно нагретой до 920 °С камерной печи 

типа СНОЛ, оснащенной ПИД-регулятором 

«Термодат 16-Е3», время насыщения составило 

5 ч. После окончания времени насыщения, кон-

тейнер извлекали из печи, охлаждали на возду-

хе до комнатной температуры, распаковывали, 

извлекали цементованные образцы и промыва-

ли их в кипящем мыльно-содовом растворе. За-

тем промытые образцы шлифовали на шлифо-

вальном станке со снятием слоя 0,1 мм для уда-

ления дефектного поверхностного слоя, обра-

зующегося на поверхности сталей в процессе 

цементации [17]. После шлифовки опять про-

мывали в кипящем мыльно-содовом растворе 

для удаления остатков СОЖ и протравливали в 

15 % водном растворе соляной кислоты, затем в 

10 % растворе каустической соды для актива-

ции поверхности. 

В качестве насыщающей среды для про-

цесса комплексного насыщения бором, хромом, 

титаном и кремнием использовали аналогич-

ную, как и в предыдущей работе, обмазку сле-

дующего состава [16]: 45 масс. % B4C+15 масс. 

% TiB2+25 масс. % CrB2+10 масс. %                    

SiC+5 масс. % NH4Cl, разведенную в воде. На 

образцы наносили слой обмазки толщиной 

5 мм и просушивали на воздухе в течение 24 ч. 

Насыщение проводили в предварительно на-

гретой до 950 °С камерной печи типа СНОЛ, 

оснащенной ПИД-регулятором «Термодат 16-

Е3». Время выдержки при температуре насы-

щения составляло 2,5 ч. По окончании выдерж-

ки часть образцов извлекали из печи и охлаж-

дали на спокойном воздухе, другую часть под-

вергали закалке с температуры насыщения с 

последующим низким отпуском при темпера-

туре 200 °С в течение 2 ч. После остывания об-

разцов, остатки насыщающей обмазки смывали 

водой, затем образцы промывали в кипящем 

мыльно-содовом растворе [17-22]. 

Из приготовленных образцов вырезали 

темплеты для металлографического анализа. 

Вырезку темплетов осуществляли на прецизи-

онном отрезном станке «Microcut-201», затем 

осуществляли запрессовку темплетов в бакели-

товый компаунд при помощи металлографиче-

ского пресса «MetaPress». Шлифовку и поли-

ровку осуществляли на автоматическом шли-

фовально-полировальном станке «DigiPrep-P». 

Металлографический анализ осуществляли 

при помощи металлографического микроскопа 

«Carl Zeiss Axio Observer Z1m» и программного 

комплекса «ThixoMet PRO» по методикам [23-

29]. 

Результаты и обсуждения 

Микроструктура полученных диффузион-

ных покрытий представлена на рисунках 1 и 2. 

Графики распределения микротвердости по се-

чению диффузионного слоя представлены на 

рисунке 3. 
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а) 

 

б) 

Рис.1. Микроструктура диффузионного покрытия, полученного одновременным насыщением бором,                   

хромом и титаном с отметками значений микротвердости по сечению диффузионного покрытия на предва-

рительно цементованной стали 30ХГСА: а) образцы, охлажденные на воздухе, б) образцы, после закалки          

и отпуска 

Fig.1. The microstructure of the diffusion coating obtained by simultaneous saturation with boron, chromium and 

titanium with marks of microhardness values along the cross section of the diffusion coating on pre-hardened steel 

30KhGSA: a) samples cooled in air, b) samples after quenching and tempering 
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а) 

 

б) 

Рис.2. Микроструктура диффузионного покрытия, полученного одновременным насыщением бором,               

хромом, титаном и кремнием с отметками значений микротвердости по сечению диффузионного покрытия 

на предварительно цементованной стали 30ХГСА: а) образцы, охлажденные на воздухе,                                           

б) образцы, после закалки и отпуска 

Fig.2. The microstructure of the diffusion coating obtained by simultaneous saturation with boron, chromium, 

titanium and silicon with marks of microhardness values along the cross section of the diffusion coating                          

on pre-hardened steel 30KhGSA: a) samples cooled in air, b) samples after quenching and tempering 

 

Рис.3. Распределение микротвердости по сечению диффузионного покрытия на предварительно                   

цементованной стали 30ХГСА 

Fig.3. Distribution of microhardness over the cross section of the diffusion coating on pre-hardened steel 30KhGSA 
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Заключение 

Как видно из приведенных фотографий 

микроструктуры и графика распределения мик-

ротвердости, предварительная цементация ста-

ли 30ХГСА позволяет получить более высокие 

показатели микротвердости, чем в случае ком-

плексного бор-хром-титаносилицирования без 

предварительной цементации. Кроме того, рас-

пределение микротвердости бор-хром-

титаносилицированного слоя на предваритель-

но цементованной стали 30ХГСА снижается от 

поверхности к сердцевине по экспоненциаль-

ному закону. В случае проведения последую-

щей термической обработки, заключающейся в 

закалке с повторного нагрева до температуры 

880 °С и охлаждении в масле с последующим 

низким отпуском при температуре 220 °С в те-

чение 2 ч, поверхностная микротвердость диф-

фузионного покрытия уменьшается с 1980 до 

1160 HV0,1. При этом толщина диффузионного 

покрытия увеличивается с 60 до 180 мкм, т.е. в 

3 раза. Кроме того, необходимо отметить, что 

распределение микротвердости на предвари-

тельно цементованном бор-хром-

титаносилицированном диффузионном покры-

тии после закалки плавно возрастает в направ-

лении от поверхности к сердцевине и имеет 

максимум 1630 HV0,1 на глубине 90 мкм от по-

верхности, затем также плавно убывает. Такое 

распределение микротвердости более благо-

приятно с точки зрения повышения эксплуата-

ционных характеристик упрочненных деталей 

бурового оборудования из стали 30ХГСА, так 

как позволяет высокопрочному диффузионно-

му покрытию изнашиваться в первоначальные 

периоды эксплуатации, увеличивая, таким об-

разом, площадь прилегания к контртелу, что 

позволяет снизить удельные поверхностные на-

грузки на единицу площади контакта. В свою 

очередь, это благоприятно сказывается на по-

вышении общего ресурса работы упрочненных 

деталей и всего механизма в целом. 
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