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РАЗДЕЛ 1. ФИЗИКА КОНДЕНСИРОВАННОГО СОСТОЯНИЯ 

Научная статья 
1.3.8. Физика конденсированного состояния (физико-математические науки) 
УДК 538.911 
doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2024.04.001 

МОЛЕКУЛЯРНО-ДИНАМИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ ОБРАЗОВАНИЯ ОБЛАСТЕЙ 
РАЗОРИЕНТАЦИИ В ДЕФОРМИРОВАННОМ КРИСТАЛЛЕ ЖЕЛЕЗА 

ПРИ ВОЗДЕЙСТВИИ ЛАЗЕРНОГО ИМПУЛЬСА 

Артем Владимирович Маркидонов1†, Михаил Дмитриевич Старостенков2, 
Анастасия Николаевна Гостевская3, Дмитрий Анатольевич Лубяной4, 

Павел Васильевич Захаров5 

1 Кузбасский гуманитарно-педагогический институт Кемеровского государственного университета, ул. Циолковского, 
23, 654041, Новокузнецк, Россия 
2 Алтайский государственный технический университет им. И.И. Ползунова, пр. Ленина, 46, 656038, Барнаул, Россия 

1, 3 Сибирский государственный индустриальный университет, ул. Кирова, 42, 654006, Новокузнецк, Россия 
4 Филиал Кузбасского государственного технического университета им. Т.Ф. Горбачева в г. Прокопьевске, ул. Ноград-
ская, 19А, 653039, Прокопьевск, Россия 
5 Санкт-Петербургский политехнический университет Петра Великого, ул. Политехническая, 29, 195251, Санкт-
Петербург, Россия 
1 markidonov_artem@mail.ru†, https://orcid.org/0000-0002-4566-528X 
2 genphys@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-6326-7613 
3 lokon1296@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-7328-5444 
4 lubjanoy@yandex.ru, https://orcid.org/0000-0001-9773-3558 
5 zakharovpvl@rambler.ru, https://orcid.org/0000-0002-6410-1594 

Аннотация. Известно, что воздействие лазерных импульсов на поверхность металла сопровождается та-
кими процессами как локальный нагрев, плавление и даже испарение металла, что приводит к различным 
структурным изменениям поверхности. Очевидно, что в связи с широким применением лазера в качестве 
инструмента обработки материалов исследование процессов, сопутствующих его воздействию, является ак-
туальной задачей, которую, впрочем, не всегда удается решить исключительно экспериментальным путем и 
в данном случае требуется применение дополнительных методов исследования. В представленной работе 
методом молекулярной динамики изучаются структурные изменения, происходящие в монокристалле желе-
за, подвергнутому относительной деформации различной величины, при моделируемом воздействии лазер-
ного импульса. Предполагается, что подобное воздействие сопровождается лишь разогревом облученного 
материала до достаточно высоких температур. Показано, что в результате последующей структурной релак-
сации в кристалле образуются дислокации, являющиеся откликом на внешнее воздействие, а по мере роста 
величины деформации формируются области разориентации. При этом для разориентации в данном случае 
не требуются большие деформации, а необходимо наличие жидкой фазы, а также избыточный свободный 
объем. Высказывается предположение, что возникновению областей разориентации также способствуют ка-
сательные напряжения, создаваемые межфазной границей. 

Ключевые слова: модель, кристалл, поверхность, деформация, разориентация. 
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Abstract. It is known that the effect of laser pulses on a metal surface is accompanied by processes such as local 
heating, melting and even evaporation of the metal, which leads to various structural changes in the surface. Obvi-
ously, due to the widespread use of lasers as a tool for processing materials, the study of processes accompanying its 
effects is an urgent task, which, however, cannot always be solved exclusively experimentally and in this case the 
use of additional research methods is required. In the presented work, the molecular dynamics method is used to 
study the structural changes occurring in an iron single crystal subjected to relative deformations of various magni-
tudes under simulated exposure to a laser pulse. It is assumed that such an effect is accompanied only by heating the 
irradiated material to sufficiently high temperatures. It is shown that as a result of subsequent structural relaxation, 
dislocations are formed in the crystal, which are a response to external influence, and as the magnitude of the de-
formation increases, regions of misorientation are formed. Moreover, for misorientation in this case, large deforma-
tions are not required, but the presence of a liquid phase, as well as excess free volume, is necessary. It is suggested 
that the appearance of misorientation regions is also facilitated by tangential stresses created by the interphase 
boundary. 
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Введение 

При импульсной лазерной обработке, когда 
длительность воздействия на поверхность об-
рабатываемого материала не превышает не-
сколько миллисекунд, но при этом локальная 
температура достигает огромных значений, в 
материале возникают зоны температурных гра-
диентов. В результате этого воздействие лазер-
ного излучения на твердое тело инициирует 
протекание различных физико-химических 
процессов, приводящих к формированию уни-
кальных микроструктур. В зависимости от 
свойств облучаемых материалов и параметров 
лазера могут возникать, в частности, локальные 

деформации [1, 2], перекристаллизации, сопро-
вождающиеся ротационным поворотом субзе-
рен [3], а также микроискажения кристалличе-
ской решетки [4], что особенно заметно для ма-
териалов, не содержащих примеси [5]. Дефор-
мации и искажения решетки возникают из-за 
неравновесного нагрева и последующего ани-
зотропного теплового расширения, что может 
способствовать понижению симметрии кри-
сталла. Но обнаружение искажений кристалла 
экспериментальным путем, к примеру с помо-
щью рентгеноструктурного анализа, является 
сложной задачей, так как прочие структурные 
дефекты, образующиеся при лазерном воздей-
ствии, вносят заметный вклад в рентгенограм-
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му. Поэтому для изучения изменений, происхо-
дящих в структуре кристалла при облучении, с 
успехом могут применяться методы компью-
терного моделирования. Актуальность данного 
направления исследований обусловлена тем, 
что без понимания сути физических процессов, 
лежащих в основе структурных изменений, 
происходящих в кристалле при высоких скоро-
стях нагрева, невозможно широкое применение 
лазерных технологий при реализации перспек-
тивных технологических процессов. 

Ранее авторами с помощью метода молеку-
лярной динамики были рассмотрены процессы 
структурных изменений, происходящие в ОЦК-
кристалле, при модельном воздействии лазер-
ного импульса [6-8]. В основе построенной мо-
дели лежит допущение, что лазерное воздейст-
вие приводит лишь к термическому нагреву 
кристалла. Численные эксперименты показали, 
что процесс релаксации моделируемой системы 
после прекращения действия лазерного им-
пульса можно разбить на этапы, которые со-
провождаются различными структурными из-
менениями. Так на начальном этапе в жидкой 
фазе наблюдается образование пустот, которые 
по мере приближения межфазной границы за-
полняются веществом. Более поздний этап со-
провождается образованием дислокаций в 
твердой фазе, источником которых является 
межфазная граница, создающая касательные 
напряжения. И если влияние деформации на 
релаксационные процессы начального этапа 
было исследовано в работе [7], то целью на-
стоящей работы является исследование ее 
влияния на позднем этапе релаксации. 

Материалы, методы и методики 
исследования 

Молекулярно-динамическая модель Иссле-
дование структурных изменений, происходя-
щих в ОЦК-кристалле при имитируемом лазер-
ном воздействии и деформации, проводилось 
при помощи метода молекулярной динамики. В 
качестве объекта исследования использовался 
монокристалл чистого железа. Численные экс-
перименты проводились на прямоугольной 
расчетной ячейке, стороны которой соответст-
вовали кристаллографическим плоскостям 
(111), (110)  и (112)  (перпендикулярные им оси 

координат обозначим как X, Y и Z соответст-
венно). При этом вдоль осей X и Z использова-
лись периодические граничные условия, а 

вдоль оси Y – комбинация свободных и вязких, 
благодаря чему создавалась поверхность кри-
сталла. 

Для описания межчастичного взаимодейст-
вия в модели применялся EAM-потенциал, па-
раметры которого указаны в работе [9]. 

Решение дифференциальных уравнений 
движения осуществлялось при помощи скоро-
стного алгоритма Верле. Используемый вре-
менной шаг равнялся 1 фс. 

В исходном состоянии межатомное рас-
стояние определяется равновесным параметром 
решетки a. Для создания одноосной деформа-
ции это расстояние уменьшалось вдоль одной 
из осей на задаваемую величину. После этого 
моделируемым частицам присваивалась кине-
тическая энергия, таким образом, чтобы ее 
среднее значение было пропорционально зада-
ваемой температуре кристалла. Для того, чтобы 
поддерживать температуру в соответствии с 
требуемыми значениями использовалась про-
цедура термостатирования Берендсена. 

Вычисления проводились при помощи сво-
бодно распространяемого программного обес-
печения для молекулярно-динамических расче-
тов XMD [10], а для визуализации моделируе-
мой структуры применялся пакет OVITO [11]. 

Имитирование нагрева кристалла из-за ла-
зерного воздействия осуществлялось путем не-
равномерного распределения кинетической 
энергии частиц, в результате которого вблизи 
поверхности кристалла температура задавалась 
выше средней, а по мере удаления от поверхно-
сти она снижалась. В результате этого распре-
деление температуры в расчетной ячейке соот-
ветствовало решению тепловой задачи, в кото-
рую закладываются такие физические парамет-
ры моделируемого материала как поглощатель-
ная способность, теплопроводность, темпера-
туропроводность, а также характеристики об-
лучения – длительность воздействия и плот-
ность энергии q. Именно варьирование послед-
ней величины в численных экспериментах по-
зволяет добиваться различных структурных 
изменений [6]. При этом начальный этап, 
включающий в себя нагрев расчетной ячейки 
моделирования (длительностью 10 пс модель-
ного времени), сопровождается эжектировани-
ем частиц со свободной поверхности и образо-
ванием жидкой фазы, соседствующей с твер-
дой. На втором этапе – этапе охлаждения (дли-
тельностью 90 пс модельного времени) – на-
блюдается процесс кристаллизации, сопровож-
дающийся смещением межфазной границы и 
образованием дислокаций. 
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Результаты и их обсуждение 

На начальном этапе исследования расчет-
ная ячейка деформировалась вдоль оси X, соот-
ветствующей кристаллографическому направ-
лению [111]. Известно, что для ОЦК-решетки 
это направление наиболее плотноупакованное и 
является направлением легчайшего скольже-
ния. Поэтому в данном случае стоит ожидать 
наиболее заметных изменений структуры кри-
сталла. 

В ходе численного эксперимента выполня-
лись вычисления длины образующихся дисло-
кационных линий. Для этого использовался ме-
тод, изложенный в работе [12]. Изменение при-
веденной длины дислокаций в течение числен-
ного эксперимента (q = 4 МВт/см2) при различ-
ной величине деформации представлено на ри-
сунке 1а. Обоснование выбора в пользу исполь-
зования приведенной величины будет пред-
ставлено ниже. 
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                                                        а)                                                                                   б) 

Рис.1. Изменение приведенной длины образующихся дислокаций в течение численного эксперимента при 
различной относительной деформации расчетной ячейки: а) сжатие вдоль оси X, б) вдоль оси Z 

Fig.1. Change in the reduced length of the resulting dislocations during a numerical experiment at different relative 
deformations of the calculation cell: a) compression along the X axis, b) along the Z axis 

При отсутствии деформации, а также при 
ее величине εX = -1 % и -2 %, на межфазной гра-
нице зарождается одна или несколько полных 
дислокаций с вектором Бюргерса b = a/2 <111>, 
которые по мере движения границы петли рас-
тут, и либо смыкаются в петлю, либо объеди-
няются с образованием дислокации 
b = a <100>. При создании деформации дисло-
кации образуются раньше, а их общая протя-
женность увеличивается. 

При εX = -3 % деформация расчетной ячей-
ки начинает оказывать более значительное 
влияние на формирование дислокаций, и они 
начинают располагаться строго в плоскости 
(111) (см. рис.2). Поэтому для избежания влия-
ния размера расчетной ячейки при построении 
зависимостей на рисунке 1 рассматривалась 
длина дислокаций L, отнесенная к площади 
грани расчетной ячейки S, по нормали к кото-
рой осуществлялась деформация. 

При построении рисунка 2 визуализирова-
лись моделируемые частицы, в виде множества 
сфер, межфазная граница, как поверхность, по-

строенная с применением метода триангуляци-
онной сетки, а также дислокационные линии (в 
данном случае b = a/2 <111>). 

На рисунке 1а график зависимости при 
εX = -6 % демонстрирует резкое уменьшение 
приведенной длины дислокаций (почти в три 
раза) с 37 по 59 пс модельного времени. Визу-
альный анализ показал, что в данный момент в 
расчетной ячейке происходит изменение кри-
сталлографической ориентации атомных рядов 
(см. рис.3). На рисунке заметны две области, 
имеющие ориентацию, отличную от исходной. 
Нижняя область разориентации, имеющая век-
тор разориентации θ = 2° [1)12 , сформирова-

лась еще на этапе нагрева и обусловлена де-
формацией решетки. Для оценки вектора разо-
риентации выполнялись аффинные преобразо-
вания координат множества частиц, в результа-
те которых их ориентация в расчетной ячейке 
возвращалась к исходной. Вторая область, ра-
зориентацию которой можно задать векторами 
θ1 = 2° [1)12  и θ2 = 1,2° [1 10] , образовалась 
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уже на этапе охлаждения и является откликом 
моделируемой системы на внешнее воздейст-
вие. В данном случае процесс разориентации 
способствует устранению дислокаций в кри-

сталле, что приводит к энергетическому выиг-
рышу в системе. Кроме того, наблюдается зна-
чительное искривление атомных рядов. 

                

                         а)                                          б)                                         в)                                          г) 

Рис.2. Фрагменты расчетной ячейки при относительной деформации εX = -3 % в различные моменты 
численного эксперимента: а) 10 пс, б) 20 пс, в) 30 пс и г) 100 пс модельного времени 

Fig.2. Fragments of the computational cell with relative deformation εX = -3 % at different moments of the numeri-
cal experiment: a) 10 ps, b) 20 ps, c) 30 ps and d) 100 ps of model time 

                

                        а)                                          б)                                          в)                                          г) 

Рис.3. Фрагменты расчетной ячейки при относительной деформации εX = -6 % в различные моменты 
численного эксперимента: а) 37 пс, б) 43 пс, в) 59 пс и г) 100 пс модельного времени 

Fig.3. Fragments of the computational cell with relative deformation εX = -6 % at different moments of the numeri-
cal experiment: a) 37 ps, b) 43 ps, c) 59 ps and d) 100 ps of model time 
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Нужно отметить, что, несмотря на, каза-
лось бы, не значительную величину угла разо-
риентации, такие области могут оказывать зна-
чительное влияние на механические свойства 
материала. Так в работе [13] приводятся дан-
ные, согласно которым в сильнодеформирован-
ных металлах, границы ячеек имеют среднюю 
разориентацию 2-3°, и оказывают сопротивле-
ние движению дислокаций по типу сопротив-
лений дислокаций «леса». 

При сжатии расчетной ячейки вдоль оси Z, 
соответствующей кристаллографическому на-
правлению, имеющему меньшую плотность 
упаковки по сравнению с предыдущим случа-
ем, приведенная длина образующихся дислока-
ций значительно меньше (см. рис.1б). При ма-
лой величине деформации характерно образо-
вание области разориентации для той части 
расчетной ячейке, в которой пребывала жидкая 
фаза (см. рис.4). Оценки показывают для дан-
ной области θ = 1,3° [1 10] . 

                

                           а)                                         б)                                        в)                                         г) 

Рис.4. Фрагменты расчетной ячейки при относительной деформации εZ = -3 % в различные моменты 
численного эксперимента: а) 20 пс, б) 26 пс, в) 29 пс и г) 100 пс модельного времени 

Fig.4. Fragments of the computational cell with relative deformation εZ = -3 % at different moments: 
a) 20 ps, b) 26 ps, c) 29 ps and d) 100 ps model time 

По мере увеличения сжатия наблюдается 
образование устойчивых конфигураций дисло-
каций с b = a/2 <111> и b =a <100> (см. рис.5, 
на котором дислокации b =a <100> имеют цвет, 
отличный от цвета дислокаций b = a/2 <111>). 
Кроме того, для данного случая характерно об-
разование в процессе структурных трансфор-
маций нескольких областей разориентации, с 
последующим их объединением. Так разориен-
тация между атомными рядами на рисунке 5б 
достигает 30°. В результате последующей ре-
лаксации к концу численного эксперимента об-
ласть разориентации имеет θ1 = 1,3° [112]  и 

θ2 = 0,5° [1 10] . 

Численные эксперименты, проводимые при 
растяжении расчетной ячейки вдоль осей X и Z, 
показали, что при таком виде деформации об-

разование дислокаций в модели не наблюдается 
вплоть до ε = 6 %. Дальнейшие эксперименты 
проводились до ε = 9 %, и они показали, что 
также имеет место разориентация кристалличе-
ской решетки. 

Кроме того, дополнительно были проведе-
ны численные эксперименты при различной 
плотности энергии q моделируемого лазерного 
воздействия, меняющейся в пределах 3-
4,5 МВт/см2. Оказалось, что и величина q ока-
зывает влияние на происходящие структурные 
изменения. Так, например, создавая деформа-
цию εX = -5 % и моделируя лазерное воздейст-
вие с q = 3 и 3,5 МВт/см2 области разориента-
ции в расчетной ячейке не наблюдаются, а при 
увеличении q до 4 и 4,5 МВт/см2 – разориента-
ция возникает. 
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                              а)                                       б)                                      в)                                        г) 

Рис.5. Изменение меры кривизны межфазной границы вдоль оси X в момент окончания этапа нагрева 
расчетной ячейки 

Fig.5. Change in the measure of curvature of the interface along the X axis at the end of the heating stage 
of the computational cell 

Нужно отметить следующее. Проведение 
сравнительных численных экспериментов при 
деформации расчетной ячейки и ее равномер-
ном нагреве до 1500 К показало, что приведен-
ная длина образующихся дислокаций сопоста-
вима со значениями, полученными в экспери-
ментах, приведенных выше, но при этом не на-
блюдаются строго выраженные области разо-
риентации. Поэтому можно сделать вывод, что 
образование таких областей становится воз-
можным только в результате образования в 
расчетной ячейке жидкой фазы. При после-
дующей кристаллизации атомные ряды форми-
руются с наиболее энергетически выгодной 
ориентацией. При этом увеличение q приводит 
к большему числу эжектированных с поверхно-
сти кристалла частиц и, как следствие, увели-
чению свободного объема в системе, благодаря 
чему процесс разориентации упрощается. Разо-
риентация же тех областей, которые остаются в 
твердом состоянии, по-видимому, становится 
возможным благодаря межфазной границе, 
кривизна которой, как показали наши преды-
дущие исследования, создает дополнительные 
касательные напряжения. 

Заключение 

Проведенное исследование показало, что в 
результате модельного комбинирования тепло-

вого и силового внешнего воздействия на кри-
сталл, в нем возможны структурные изменения, 
заключающиеся в образовании областей раз-
личной разориентации. При этом для формиро-
вания подобных областей не требуются боль-
шие величины деформации, но необходимы та-
кие условия как наличие жидкой фазы, сущест-
вование избыточного свободного объема и до-
полнительные касательные напряжения, созда-
ваемые кривизной межфазной границы. 
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Аннотация. Пятикомпонентные высокоэнтропийные сплавы ВЭС типа сплава CoCrFeNiMn Кантора, 
обладающие хорошим сочетанием прочностных и пластических свойств и имеющие благоприятные пер-
спективы практического использования, вот уже более четверти века активно исследуются во всем мире. В 
статье представлен краткий обзор публикаций в основном зарубежных исследователей по поиску направле-
ний изменения, (улучшения) свойств этих сплавов и их практическому применению. Проанализированы 
теоретические и экспериментальные работы, свидетельствующие о возможности электронных структур в 
формировании свойств высокоэнтропийных сплавов. Изучение магнитных свойств ВЭС, может дать важ-
ную дополнительную информацию об их электронной структуре. На примере ВЭС (CoCrFeMn)1-хNiх, содер-
жащих пять ферромагнитных элементов, прослежена эволюция магнитной природы с изменением темпера-
туры. Обращено внимание на необходимость ускорения масштабного практического применения ВЭС. По-
казаны трудности и сдерживающие факторы практического использования ВЭС и пути их преодоления. В 
этом направлении проведен анализ публикаций в зарубежной печати о путях создания ВЭС из отходов (ло-
ма) машиностроительной и металлургической промышленности. Выполнено сравнение структурно-фазовых 
состояний и механических свойств ВЭС, изготовленных из чистых составляющих элементов и отходов, со-
держащих нержавеющую сталь, нихром, кобальтовые сплавы. 

Ключевые слова: модифицирование, высокоэнтропийные сплавы, применение, свойства, структура, фа-
зовый состав. 

Благодарности: Исследование выполнено при поддержке гранта РНФ № 23-49-00015, 
https://rscf.ru/project/23-49-0015. 
_____________________________________________________________________________________________ 
Для цитирования: Громов В.Е., Коновалов С.В., Юрьев А.Б., Ефимов М.О. Пути модифицирования 
свойств и применения высокоэнтропийных канторовских сплавов // Фундаментальные проблемы современ-
ного материаловедения. 2024. Т. 21, № 4. С. 422–427. doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2024.04.002. 
_____________________________________________________________________________________________ 

Original article 

WAYS TO MODIFY THE PROPERTIES AND APPLICATIONS OF HIGH-ENTROPY 
CANTOR ALLOYS 

Viktor E. Gromov1†, Sergey V. Konovalov2, Alexey B. Yuryev3, Mikhail O. Efimov4 

1, 2, 3, 4 Siberian State Industrial University, Kirova Str., 42, Novokuznetsk, 654006, Russia 
1 gromov@physics.sibsiu.ru†, https://orcid.org/0000-0002-5147-5343 
2 konovalov@sibsiu.ru, https://orcid.org/0000-0003-4809-8660 
3 rector@sibsiu.ru, https://orcid.org/0000-0002-9932-4755 
4 moefimov@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-4890-3730 

Abstract. Five-component high-entropy WPP alloys such as Cantor's CoCrFeNiMn alloy, which have a good 
combination of strength and plastic properties and have favorable prospects for practical use, have been actively 
studied all over the world for more than a quarter of a century. The article provides a brief overview of publications 
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mainly by foreign researchers on the search for directions for changing (improving) the properties of these alloys 
and their practical application. Theoretical and experimental work has been analyzed, indicating the possibility of 
electronic structures in the formation of properties of high-entropy alloys. Studying the magnetic properties of wind 
turbines can provide important additional information about their electronic structure. Using the example of the 
WPP (CoCrFeMn)1-xNix, containing five ferromagnetic elements, the evolution of the magnetic nature with a change 
in temperature is traced. Attention is drawn to the need to accelerate the large-scale practical application of WPP. 
The difficulties and constraints of the practical use of wind farms and ways to overcome them are shown. In this di-
rection, an analysis of publications in the foreign press on ways to create a wind farm from waste (scrap) of the ma-
chine-building and metallurgical industries has been carried out. The structural and phase states and mechanical 
properties of wind turbines made of pure constituent elements and products containing stainless steel, nichrome, and 
cobalt alloys are compared. 
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Введение 

Традиционный подход к созданию новых 
сплавов с определенным комплексом свойств 
на основе одного базового элемента в послед-
ние десятилетия становится все менее успеш-
ным. В конце прошлого и начале этого века в 
экономически развитых странах на базе пяти и 
более элементов были созданы так называемые 
высокоэнтропийные сплавы (ВЭС) [1], обла-
дающие целым рядом высоких функциональ-
ных свойств, таких как коррозионная и радиа-
ционная стойкость, крио и жаропрочность, вы-
сокий уровень механических свойств и др. 

Исследования структуры, стабильности и 
свойств ВЭС стали авангардными в физиче-
ском материаловедении [2]. Среди более, чем 
30 000статей, опубликованных за последнюю 
четверть века (по данным базы Scopus), особое 
место занимают публикации по сплаву Кантора 
CoCrFeNiMn, обладающему превосходными 
механическими свойствами при низких и высо-
ких температурах [3]. Возможные области 
практического применения ВЭС вызвали необ-
ходимость тщательного исследования различ-
ных аспектов ВЭС от способов их создания до 
структурно-фазовых состояний и свойств, от-
раженных в обзорных статьях и монографиях 
[4, 5]. Применительно к сплаву Кантора про-
блема улучшения его физико-механических 
свойств находится в центре внимания исследо-
вателей в области физики металлов и металло-
ведения. В наших статьях [6,7] предложены и 
проанализированы направления решения этой 
задачи путем создания градиентных и нанокри-
сталлических структурно-фазовых состояний и 
использования внешних энергетических воз-

действий. Другие направления улучшения 
свойств этого сплава связаны с легированием 
[8], термообработкой [9] и использованием фа-
зовых диаграмм Calphad [10]. 

В статье [11] отмечено, что легирование Zr 
приводит к более низкой температуре плавле-
ния из-за образования эвтектики со всеми эле-
ментами сплава Кантора. Легирование атомами 
Nb в диапазоне 0-16 (ат. %) обеспечивает обра-
зование объемной доли фаз Лавеса и ϭ фазы до 
42 %, что в свою очередь ответственно за пяти-
кратное увеличение предела текучести от 
202 МПа до 1010 МПа. Проанализированы ра-
боты по совместному легированию сплава Кан-
тора системами Zr+Ti+Y2O3; Nb+C; Nb+V [12]. 
Показан значительный эффект улучшения ме-
ханических свойств при комплексном легиро-
вании, раскрыты и обсуждены физические ме-
ханизмы упрочнения. Микролегирование 0,2 % 
Nb сплава с 1,3 % С обеспечивает превосходное 
сочетание предела текучести ~ 1096 МПа и от-
носительного удлинения ~12 % после отжига 
при 700 °С. 

Новая парадигма разработки ВЭС Кантора 
низкой стоимости предложена в работе [9]. 
Рассмотрена стратегия проектирования сверх-
прочных и пластичных многокомпонентных 
ГЦК сплавов путем введения так называемого 
«локального химического порядка», управляе-
мого междоузлиями и создаваемого посредст-
вом простой термомеханической обработки. В 
опытном многокомпонентном сплаве 
CoCrFeMnNi, обработанном методом частично-
го рекристаллизационного отжига, преобладает 
высокая плотность тонких реек, содержащих 
домены ближнего и среднего порядка. 
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Комплекс программ термодинамических 
расчетов Calphad может быть весьма полезным 
для разработки новых ВЭС CoCrFeNiMn с по-
вышенной прочностью. Компьютерное термо-
динамическое прогнозирование фазовых рав-
новесий является при этом основой, поскольку 
механические свойства во многом определяют-
ся фазовым составом сплавов. Сама по себе эта 
задача представляется достаточно сложной 
ввиду неполноты описания тройных систем, в 
частности [10]. 

Вышеизложенные основные направления 
повышения свойств сплава Кантора, проанали-
зированные в [4, 6, 7], не исчерпывают много-
образия возможных подходов к решению этой 
проблемы, в связи с чем возникает необходи-
мость анализа новых подходов и перспектив-
ных направлений создания канторовских ВЭС с 
высокими функциональными свойствами, что и 
явилось целью настоящей работы. 

Результаты и их обсуждение 

В последние годы в зарубежной печати по-
явились немногочисленные публикации экспе-
риментальных и теоретических исследований 
роли электронных структур в формировании 
свойств ВЭС [13]. Детальное знание электрон-
ных структур необходимо для понимания 
свойств материалов и дизайна новых ВЭС с 
требуемыми свойствами. Такие данные могут 
ответить на дискутируемый в научной печати 
вопрос, насколько ВЭС превосходят обычные 
сплавы (и превосходят ли) [14]? 

В статье [14] были экспериментально про-
анализированы концентрационные зависимости 
параметров сплавов канторовского состава 
(CrMnFeCo)1-хNiх и (CrMnCoNi)1-хFex, приготов-
ленных из компонентов высокой чистоты 
(> 99,95 %). Кроме традиционных методов фи-
зического материаловедения (рентгеновская 
дифрактометрия, сканирующая электронная 
микроскопия, наноиндентирование) были про-
ведены дифференциальная сканирующая кало-
риметрия, измерения магнитной восприимчи-
вости, намагниченности, фотоэмиссионных 
спектров. Ранее предсказание фазообразования 
на основе разработанных критериев, учиты-
вающих термофизические параметры, отличие 
атомных размеров, концентрацию валентных 
электронов (КВЭ), электроотрицательность и 
др., было осуществлено в работе [5]. Концен-
трация валентных электронов, как показывает 
анализ концентрационных зависимостей пара-
метров и свойств сплавов канторовского типа 

[14], является основной характеристикой. При 
КВЭ > 7,8 стабильной будет ГЦК фаза [14]. 

Разные значения величин  межатомного 
взаимодействия составляющих элементов кан-
торовских сплавов будут обеспечивать неодно-
родное распределение элементов внутри этих 
ВЭС. А поскольку в составе сплава Кантора 
присутствуют ферромагнитные элементы, то и 
магнитные свойства будут во многом опреде-
ляться их распределением. Катрирование в ис-
следованных канторовских сплавах показало 
неоднородное распределение элементов на 
микроуровне. 

Термический анализ ВЭС очень часто не 
проводится, что вносит значительные погреш-
ности в оценке параметров [14]. Выполненные 
методами дифференциальной сканирующей ка-
лориметрии исследования показали существо-
вание различных фаз при разных значениях х. 
Важно отметить, что полученная при высоких 
температурах часть фазовой диаграммы (при 
х ≥ 0,2) качественно и количественно совпала с 
Calphad расчетами [15]. Сравнение этих данных 
с результатами для обычных сплавов позволило 
утверждать, что термическая стабильность по-
следних (при х ≥ 0,35) выше, чем у ВЭС, а, сле-
довательно, использование ВЭС при повышен-
ных температурах нецелесообразно. 

При пониженных температурах фазовая 
диаграмма ВЭС канторовского типа становится 
более сложной из-за наличия различных фаз в 
различных температурных и концентрацион-
ных интервалах. Продолжительный отжиг этих 
первоначальных ВЭС при Т ˂ 900 К приводит к 
выделению вторых фаз, лимитирующих ис-
пользование ВЭС при повышенных температу-
рах. Выполненный в [14] анализ фотоэмисси-
онных спектров канторовских ВЭС с разной 
концентрацией Fe и Ni позволил провести 
сравнение со спектрами составляющих элемен-
тов, их зонной структурой и магнитными пара-
метрами. Вид спектров сильно изменяется с 
изменением х, особенно для сплава 
(CoCrMnNi)1-хFeх. 

Знание магнитного состояния ВЭС может 
дать важную дополнительную информацию о 
его электронной структуре. В ряде ВЭС, со-
держащих ферромагнетики, обнаружен новый 
механизм упрочнения – магнитное упрочнение 
[16, 17]. Это важное направление дальнейшего 
изучения канторовских сплавов, тем более что 
в литературе имеется значительные расхожде-
ния по значениям температуры Кюри и магнит-
ным атомным моментам. Последнее, скорее 
всего, связано с тем, что канторовские ВЭС со-
держат пять ферромагнитных элементов с ши-
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роким распределением обменных взаимодейст-
вий составляющих атомов и ориентаций их 
магнитных моментов. Изотермы намагничен-
ности ВЭС (CoCrFeMn)1-хNiх с малым содержа-
нием Ni при 2 К свидетельствуют о его нефер-
ромагнитной природе. Отмеченный многочис-
ленными исследователями ферромагнетизм, 
скорее всего, обусловлен наличием ферромаг-
нитных кластеров в неполностью гомогенизи-
рованном материале. Моделирование методом 
Монте Карло подтверждает, что канторовский 
сплав при 10 К имеет неферромагнитную при-
роду. 

Сделанные в работе [14] выводы отлича-
ются от уже устоявшихся представлений для 
ВЭС. В частности, показано, что свойства ВЭС 
Кантора не обязательно должны превосходить 
их производные с более низкой конфигураци-
онной энтропией. Таким образом, теоретиче-
ский и экспериментальный анализ электронной 
структуры и магнитных свойств является но-
вым перспективным вектором в поиске путей 
улучшения свойств ВЭС канторовского типа. 

Несмотря на достигнутые успехи в разра-
ботке, создании и исследовании различных 
канторовских и других пятикомпонентных ВЭС 
пока еще рано говорить об их реальном мас-
штабном внедрении в каких-либо отраслях 
промышленности. Идет процесс накопления и 
осмысления информации о структуре, дефект-
ной субструктуре и различных свойствах ВЭС 
[2]. Исследования ВЭС с улучшенным ком-
плексом эксплуатационных свойств в основном 
проводятся в лабораторный условиях с исполь-
зованием технически чистых порошковых заго-
товок. По сравнению с обычными сплавами 
решающим фактором, сдерживающим практи-
ческое применение изделий из ВЭС, может 
явиться стоимость сырья и затрат на его обра-
ботку (переработку). Последние операции (из-
влечение чистых элементов) из руд или отрабо-
танных сплавов приводит к нарушению эколо-
гии из-за выбросов парниковых газов и оксидов 
углерода, что также является сдерживающим 
фактором на практическом пути коммерческого 
внедрения ВЭС. В работе [18] продемонстри-
ровано получение ВЭС эквиатомного состава 
из отходов (нержавеющая сталь, нихром, мед-
ная проволока), который имел микроструктуру, 
аналогичную той, что получилась из чистых 
элементов. Опасность создания ВЭС из отходов 
(лома) металлургического и машиностроитель-
ного производств заключается в повышенном 
уровне примесей, способных привести к выде-
лении хрупких фаз, таких как фазы Лавеса, 

карбиды -фазы. 

Обнадеживающие результаты при решении 
проблемы создания ВЭС продемонстрированы 
в работе [19], в которой проанализированы 
сплавы AlCoCrFeNi, изготовленные из чистых 
элементов и лома с содержанием примесей (до 
20 легирующих элементов) (мас. %) 2 % и 9 %. 
Эти ВЭС исследовались в литом и гомогенизи-
рующем состояниях (1100 °С в течение 24 ча-
сов). Однофазный сплав Al0,3CoCrFeNi имел 
ГЦК структуру, многофазный Al0,6CoCrFeNi 
имел ГЦК/ОЦК структуру, а Al0,9CoCrFeNi 
имел спинадальную ОЦК/В2 структуру. Прове-
денные методами современного физического 
материаловедения исследования показали, что: 

1. ВЭС с низким (~ 2 % масс.) содержанием 
примесей имели аналогичную микроструктуру 
и механические свойства, что и изготовленные 
из чистых элементов. 

2. ВЭС с высоким содержанием примесей 
(~ 9 % масс.) обладал более высокими прочно-
стными характеристиками (из-за фаз Лавеса и 
карбидов) и параметрами пластичности (из-за 
измельчения зеренной структуры). 

3. Различные уровни примесей не оказали 
значительного влияния на микроструктуру 
Al0,3CoCrFeNi сплава в чистом и гомогенизиро-
ванном состоянии. 

4. Для ВЭС Al0,6CoCrFeNi роль примесей 
более заметна, отмечен переход крупноден-
тритной зеренной структуры (чистый 
Al0,6CoCrFeNi) в равноосную при ~ 9 % масс и 
тонкую дендритную структуру при содержании 
примесей ~2 % масс. При этом высокий уро-
вень примесей (~ 9 % масс.) приводил к силь-
ному измельчению ГЦК фазы. 

5. Для ВЭС Al0,9CoCrFeNi высокое содер-
жание примесей препятствовало образованию 
ГЦК фазы и обеспечивало высокий предел те-
кучести (~ 1,5 ГПа) и удовлетворительную пла-
стичность. 

Резюмируя вышеизложенные в [18, 19] ре-
зультаты можно утверждать, что показан пер-
спективный путь создания ВЭС для их практи-
ческого применения. 

Заключение 

Представлен краткий обзор последних ра-
бот зарубежных и отечественных исследовате-
лей по разным направлениям модифицирования 
свойств высокоэнтропийных сплавов канторов-
ского типа. Особое внимание обращено на ана-
лиз теоретических и экспериментальных работ 
о роли электронных структур в формировании 
свойств ВЭС. Проанализированы результаты 
исследований возможностей создания ВЭС из 
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отходов промышленных производств и их 
практического использования. 
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Аннотация. В работе исследованы фазовый состав и механические свойства интерметаллического спла-

ва системы Ni–Al–Cr, полученного с использованием двухпроволочного электронно-лучевого аддитивного 

производства. Заготовки сплава получали при одновременной подаче в ванну расплава промышленных про-

волок нихромового сплава и алюминия. Показано, что полученный материал обладает неоднородной по фа-

зовому составу дендритной микроструктурой, состоящей преимущественно из фаз на основе Ni3Al и Ni3Cr. 

При этом для полученного сплава характерна слабая анизотропия предела текучести и предела прочности на 

растяжение в интервале температур 300-1273 К и пластичности при температурах меньше 1073 К. При тем-

пературах механических испытаний более 1073 К образцы, ориентированные вдоль подложки, характери-

зуются большей пластичностью, чем те, ось растяжения которых совпадает с направлением роста, что свя-

зано с особенностями фазового состава и морфологии дендритов в аддитивно произведенном материале. 

Показано, что наилучшее сочетание прочности и пластичности в аддитивно произведенном сплаве системы 

Ni–Al–Cr наблюдается в интервале температур растяжения 673-873 К. Исследуемые интерметаллические 

сплавы разработаны для производства интерметаллических покрытий методом электронно-лучевого адди-

тивного производства. 

Ключевые слова: электронно-лучевое аддитивное производство, сплав NiCr, Al, интерметаллид, меха-

нические свойства. 
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Abstract. We investigated the phase composition and mechanical properties of an intermetallic alloy of the 

Ni–Al–Cr system obtained using a dual-wire electron beam additive manufacturing. Alloy billets were obtained by 

simultaneously feeding industrial wires of nichrome alloy and aluminum into the melting pool. It was shown that the 

resulting material has a dendritic microstructure that is heterogeneous in phase composition, consisting mainly of 

phases based on Ni3Al and Ni3Cr. In this case, the resulting alloy is characterized by a weak anisotropy of an yield 

strength and an ultimate tensile strength in the temperature range 300-1273 K and plasticity at temperatures below 

1073 K. At mechanical test temperatures higher than 1073 K, samples oriented along the deposition direction are 

characterized by greater plasticity than those whose tensile axis coincides with the building direction, which is asso-

ciated with the peculiarities of the phase composition and morphology of dendrites in the additively produced mate-

rial. It has been shown that the best combination of strength and ductility in additively produced alloy of the 

Ni–Al–Cr system is observed in the tensile temperature range of 673-873 K. The intermetallic alloys under study are 

designed for the production of intermetallic coatings using electron beam additive manufacturing. 

Keywords: electron-beam additive manufacturing, NiCr alloy, Al, intermetallic, mechanical properties. 

Acknowledgements: The investigation was funded by the Government research assignment for ISPMS SB RAS 

(project FWRW-2022-0005) and conducted using the equipment of the ISPMS SB RAS («Nanotech» center). The 

authors thank Dr. V. Rubtsov and Dr. S. Nikonov for their assistance with the additive manufacturing of the materi-

als. 

_____________________________________________________________________________________________ 

For citation: Astafurova, E. G., Astapov, D. O., Zagibalova, E. A., Astafurov, S. V. & Kolubaev, E. A. (2024). Ani-

sotropy of mechanical properties of intermetallic Ni–Al–Cr produced by dual-wire electron-beam additive manufac-

turing. Fundamental’nye problemy sovremennogo materialovedenia (Basic Problems of Material Science (BPMS)), 

21(4), 428–439. (In Russ.). doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2024.04.003. 
_____________________________________________________________________________________________ 

 

Введение 

Интерметаллические сплавы широко при-

меняются в промышленности и технике. Они 

обладают значительной твердостью, химиче-

ской стойкостью, жаропрочностью и имеют бо-

лее высокие температуры плавления, чем чис-

тые металлы, входящие в их состав [1, 2]. Бла-

годаря этому интерметаллиды, в частности ин-

терметаллиды системы Ni–Al, стали одним из 

наиболее привлекательных материалов для 

эксплуатации при повышенных температурах 

[2-5]. Особый интерес представляет интерме-

таллический сплав Ni3Al, который при сравни-

тельно небольшой плотности обладает высокой 

жаростойкостью [6, 7]. Кристаллическая ре-

шетка этого интерметаллида является упорядо-

ченной сверхструктурой типа L12, в элементар-

ной ячейке которой атомы алюминия занимают 

вершины куба, а атомы никеля – центры граней 

[8]. В отличие от сталей или чистых металлов 

механические свойства сплавов на основе Ni3Al 

возрастают с увеличением температуры и дос-

тигают максимума в интервале 873-1273 К [9, 

10], то есть наблюдается аномальная темпера-

турная зависимость прочностных характери-

стик, которая связана с особым механизмом 

движения дислокаций в упорядоченной γ’-фазе 

Ni3Al [9, 10]. В частности, происходит образо-

вание «замороженных» комплексов, состоящих 

из сверхдислокаций, вышедших при деформа-

ции на новую плоскость скольжения, и дисло-

каций, оставшихся в первичной плоскости [10]. 

Предел текучести литого сплава Ni3Al при ком-
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натной температуре не превышает 110 МПа, а 

удлинение варьируется от 1,0 до 1,7 %, то есть 

его механические свойства при T = 297 К отно-

сительно невысокие [10]. На пике свойств при 

T = 873-1273 К предел текучести может дости-

гать 600МПа [9, 10]. 

Основные механизмы упрочнения сплава 

Ni3Al связаны с формированием кристаллогра-

фической текстуры, твердорастворным упроч-

нением и созданием гетерофазной структуры с 

оптимальным значением несоответствия пара-

метров кристаллических решеток γ- и γ’-фаз 

[11]. Наиболее эффективный способ повыше-

ния прочности интерметаллида Ni3Al состоит в 

легировании различными элементами. Эффек-

тивность твердорастворного упрочнения опре-

деляется различием в электронном строении и 

размерах атомов алюминия или никеля и леги-

рующих элементов [11]. Чем больше искажение 

структуры Ni3Al, тем значительнее твердорас-

творное упрочнение при низких и умеренных 

температурах [11]. 

Широкие пределы легирования сплава 

Ni3Al без нарушения фазовой стабильности по-

зволяют использовать различные металлы в ка-

честве легирующих добавок [12, 13]. Одним из 

таких металлов является Cr, размер атомов ко-

торого позволяет ему замещать оба компонента 

в соединении A3B. Поэтому Cr, будучи введен-

ным в сплав, способен повысить долю γ’-фазы 

в двухфазной γ+γ’ структуре сплавов системы 

Ni–Al [14]. 

Традиционные способы производства ин-

терметаллических сплавов достаточно сложны 

и ресурсозатратны [15-17]. Кроме того, данные 

сплавы характеризуются плохой обрабатывае-

мостью из-за высокой твердости и низкой пла-

стичности. Поэтому перспективным методом 

получения конечных изделий из интерметалли-

ческих сплавов является 3D-печать (или адди-

тивное производство) [15]. Метод 3D-печати 

изделий заключается в послойном нанесении 

сырья (порошка или проволоки) и его плавле-

нии с использованием электронного, электро-

дугового или лазерного источника энергии, 

траектория движения которых задается систе-

мой автоматизированного проектирования [15-

21]. Аддитивное производство по сравнению с 

традиционными методами (литьем, штампов-

кой и т.д.) позволяет создавать сложные по 

форме изделия различных размеров, в том чис-

ле крупногабаритные [15, 16]. 

С использованием метода проволочного 

электродугового аддитивного производства в 

работе [22] удалось получить заготовки интер-

металлического сплава системы Ni–Al. По мере 

увеличения содержания Ni микроструктура по-

лучаемых заготовок изменялась в направлении 

роста от смеси NiAl/Ni3Al до более сложной 

композиции Ni3Al+γ-Ni/γ’-Ni3Al. При комнат-

ной температуре предел текучести аддитивно 

выращенного интерметаллида Ni–Al достигал 

100 МПа, предел прочности – 200 МПа. Эта ра-

бота показывает возможность получения ин-

терметаллических сплавов методом аддитивно-

го производства, причем свойства полученного 

материала мало уступают свойствам литого 

сплава Ni3Al. 

В работе [23] показана возможность полу-

чения интеметаллида системы Ni–Cr–Al мето-

дом электронно-лучевого аддитивного произ-

водства (ЭЛАП). Полученный сплав обладал 

гетерофазной структурой и представлял собой 

смесь фаз Ni3Al и Ni3Cr. Для данной системы в 

[23] установлена аномальная температурная за-

висимость прочностных свойств (предела теку-

чести и предела прочности), максимальные 

значения которых получены при температуре 

873 К – предел текучести 660 МПа, предел 

прочности – более 1000 МПа. Поскольку в про-

цессе ЭЛАП возможно развитие процессов на-

правленной кристаллизация и формирование 

столбчатых зерен [15], то остается актуальным 

вопрос об анизотропии механических свойств 

интерметаллических сплавов системы 

Ni–Cr–Al, полученных с помощью технологии 

электронно-лучевого аддитивного производст-

ва. 

Цель работы – изучить механические свой-

ства заготовок произведенного методом ЭЛАП 

сплава системы Ni–Cr–Al при одноосном ста-

тическом растяжении в интервале температур 

297-1273 К в зависимости от ориентации об-

разцов относительно направления роста. 

Материалы и методы исследования 

Заготовки интерметаллического сплава по-

лучали методом двухпроволочного электронно-

лучевого аддитивного производства на лабора-

торной установке, разработанной в ИФПМ СО 

РАН (Томск, Россия) [24]. Они имели линейные 

размеры 30  30  40 мм
3
. 
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Промышленные проволоки NiCr (сплав 

Х20Н80) и Al (сварочная проволока ESAB OK 

Autrod 1070) подавались одновременно в ванну 

расплава и плавились электронным пучком, 

при этом на подложку осаждалось 40 слоев 

сплава, каждый из которых формировался пу-

тем нанесения параллельных друг другу рядов 

материала (в плоскости параллельной подлож-

ки). Диаметр проволок составлял 1,2 мм, их 

химический состав приведен в таблице 1. Тол-

щина одного слоя составляла 0,5-0,7 мм. На-

правление нанесения проволок не менялось в 

течение всего процесса 3D-печати. Соотноше-

ние скоростей подачи проволок NiCr:Al состав-

ляло 3:1. Далее по тексту полученный интерме-

таллидный сплав обозначен как «3NiCr+Al». 

Процесс аддитивного производства осуществ-

лялся в вакуумной камере при ускоряющем на-

пряжении 30 кВ и токе пучка 43 мА. В качестве 

подложки использовались пластины из стали 

08Г2С. Для исключения ее влияния на состав 

получаемого сплава в процессе ЭЛАП на под-

ложку предварительно осаждались пять барь-

ерных слоев сплава NiCr. 

Для исследования анизотропии механиче-

ских свойств полученных методом ЭЛАП заго-

товок из их центральных частей вырезали две 

серии образцов в форме двойных лопаток с 

размерами рабочей части 12  2,6  1,4 мм
3
 и 

осями растяжения, направленными вдоль на-

правления роста (серия I на рис.1) и перпенди-

кулярно им – параллельно подложке (серия II 

на рис.1). Все образцы были механически от-

шлифованы и отполированы с использованием 

наждачной бумаги и суспензии оксида алюми-

ния. 

 

Рис.1. Схематическое изображение ориентации 

образцов на растяжение в аддитивно полученной 

заготовке 

Fig.1. Scheme of the orientation of additive manufac-

tured tensile samples 

Изучение фазового состава проводилось 

для образцов, вырезанных в трех ортогональ-

ных плоскостях (XY, YZ и ZX, рис.1). Рентге-

новский фазовый анализ проводился с исполь-

зованием дифрактометра ДРОН 3М (Буревест-

ник) с использованием Co-Kα излучения в ин-

тервале углов 2θ = 40÷120°. Для проведения 

качественного фазового анализа полученные 

рентгенограммы расшифровывались с исполь-

зованием программного обеспечения 

PowderCell с базой данных Powder Diffraction 

File (PDF). Исследование микроструктуры 

сплавов проводилось с использованием скани-

рующего электронного микроскопа (СЭМ, LEO 

EVO 50, Zeiss), оснащенного приставками для 

энергодисперсионной спектроскопии (ЭДС). 

Механические испытания проводились на 

электромеханической машине LFM-125 (Walter 

+ Bai AG, Швейцария) в интервале температур 

297-1273 К с начальной скоростью деформации 

510
-4

 с
-1

. При каждой температуре проводилось 

испытание не менее 5 образцов. 

Таблица 1. Химический состав проволок (в мас. %), использованных в процессе ЭЛАП 

Table 1. Chemical composition (in mass. %) of the wires used for the EBAM process 

Химический элемент 
Проволока 

Ni Cr Al Fe C Si Mn S P Ti Cu 

NiCr 73-79 20-23  0,2  1,5  0,1 0,9-1,5  0,7  0,02  0,03  0,3 – 

Al – –  99,5  0,4 –  0,3  0,05 – –  0,05  0,05 

 

Результаты и их обсуждение 

На рисунке 2 представлены результаты 

рентгеноструктурного анализа образцов сплава 

«3NiCr+Al», вырезанных в разных сечениях по 

отношению к направлению роста заготовки. 

Исследуемый интерметаллический сплав явля-

ется гетерофазным. Линии рентгеновской ди-

фракции с наибольшей интенсивностью при-

надлежат фазам Ni3Cr, Ni3Al и Ni, при этом фа-

зы Ni3Cr и Ni3Al могут быть дополнительно ле-

гированы химическими элементами, входящи-
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ми в состав проволок (Cr и Al). Наряду с Ni3(Cr, 

Al) рентгеновские линии могут быть также от-

несены к эквиатомной фазе NiAl и чистым ме-

таллам Al, Cr. Однако эти фазы не могут быть 

определены с полной достоверностью из-за ма-

лой интенсивности и недостаточного для ана-

лиза количества рентгеновских максимумов. 

Сопоставление рентгенограмм для образ-

цов с различной ориентацией по отношению к 

направлению роста заготовки показало, что фа-

зовый состав их одинаков, но интенсивность и 

отношение интенсивностей рентгеновских ли-

ний, соответствующим основным фазам, разная 

(рис.2). Так, на рентгенограмме 3 (плоскость 

XY, перпендикулярная направлению роста за-

готовки, рис. 1) по сравнению с рентгенограм-

мами 1 и 2 (ортогональные плоскости YZ и ZX, 

ориентированные вдоль направления роста, 

рис.1) наибольшей интенсивностью обладает 

линия (200) Ni3(Al, Cr). Следовательно, в ис-

следуемых образцах имеет место преимущест-

венное отражение от плоскостей типа (100). 

Полученные результаты согласуются с выяв-

ленными ранее особенностями направленной 

кристаллизации при аддитивном изготовлении 

материала Ti–6Al–4V, в котором при 3D-печати 

формируется текстура <001> [15]. Это означа-

ет, что образцы для растяжения серии I (ориен-

тированные вдоль направления роста заготов-

ки, рис.1) будут обладать ярко выраженной 

текстурой, а ось растяжения у таких образцов 

будет совпадать с направлением <001> в боль-

шинстве зерен. 

На рисунке 3 приведены СЭМ-

изображения микроструктуры исследуемых об-

разцов в плоскости XZ (для других плоскостей 

структура аналогична). Анализ изображений 

показал, что в материале формируется денд-

ритная микроструктура. Дендриты и межденд-

ритные области отличаются контрастом: свет-

ло-серые области на рисунке 3 являются денд-

ритами, а темно-серые – междендритными уча-

стками. Часть межфазных границ «денд-

рит/междендрит» гладкая, а часть имеет «зуб-

чатое» строение. Средняя ширина дендритной 

ламели составляет 10 мкм, но имеются участки 

с дендритами, поперечный размер ламелей ко-

торых не превышает 1мкм (рис.3б,в). Стоит от-

метить, что из-за формирования такой дисперс-

ной микроструктуры анизотропия механиче-

ских свойств в данной системе может быть по-

давлена, поскольку свободный пробег дислока-

ций будет ограничен не границами столбчатых 

зерен, характерных для аддитивно произведен-

ных образцов [15], а границами между денд-

ритными и междендритными областями. 

 

Рис.2. Рентгенограммы для образцов сплава «3NiCr+Al», полученных в разных сечениях заготовки 

(1 – плоскость YZ, 2 – плоскость ZX, 3 – плоскость XY); ориентация координатных осей показана на рис.1 

Fig.2. XRD patterns of «3NiCr+Al» alloy (1 – YZ plane, 2 – ZX plane, 3 – XY plane), the orientation 

of the coordinate axes is shown in Fig.1 
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                               а)                                                            б)                                                          в) 

Рис.3. СЭМ-изображения микроструктуры образцов сплава «3NiCr+Al» (рис.1), полученные 

при разном увеличении (на изображении (а) пунктирной линией приведена область, приведенная на рис.4) 

Fig.3. SEM images of the microstructure of the specimens of II series II of «3NiCr+Al» alloy, 

obtained with different magnification (at image (a) dotted line shows the area shown in Fig.4) 

Данные ЭДС-анализа локальных участков 
микроструктуры исследуемых образцов пред-
ставлены в таблице 2 и на рисунке 4. На СЭМ-
изображениях поверхности образцов четко вы-
деляются два типа областей с различным кон-
трастом (рис.4а). Междендритные области обо-
гащены по хрому: они вероятнее всего соответ-
ствуют фазе Ni3Cr или смеси фаз Ni3(Cr, Al) + 
металл (Ni, Cr, Al). Слабый электроположи-
тельный хром занимает промежуточное поло-
жение по размеру изолированных атомов 
(атомный радиус RCr = 0,128 нм) между элек-
троотрицательным Ni (RNi = 0,124 нм) и элек-

троположительным Al (RAl = 0,143 нм) [25]. В 
связи с этим Cr в системе Ni–Al замещает пре-
имущественно позиции Al (хотя есть данные о 
частичном замещении позиций Ni [14]). В Ni, 
Ni3Al и NiAl обычно растворяется значительное 
количество хрома: по данным работы [25] – по-
рядка 10 %. Причем в ГЦК (L12) решетке Ni3Al 
растворимость хрома больше, чем, например, в 
ОЦК (B2) решетке NiAl, что может быть связа-
но, как указывают авторы работы [25], со зна-
чительным влиянием не только размерного 
фактора (атомных радиусов), но и внутренних 
электронных оболочек. 

Таблица 2. Результаты ЭДС-анализа локальных участков микроструктуры сплава «3NiCr+Al» 

(все фазы легированы компонентами сплава; возможно присутствие других фаз, но они не являются 

основными) 

Table 2. Local areas EDS data of the «3NiCr+Al» alloy (all phases are alloyed with alloy components; 

the presence of other phases is possible, but they are not the main ones) 

№ спектра Ni, ат. % Cr, ат. % Al, ат. % 
Основные предполагаемые 

фазы (ЭДС) 

Фазы 

(РСА) 

1 61,7 9,5 28,8 Смесь Ni + Ni3(Al, Cr) 

2 61,1 28,4 10,5 Ni3(Cr, Al) 
Ni3Al, Ni3Cr, Ni 

 
Дендритные области обогащены по алю-

минию, поэтому они могут быть идентифици-
рованы как смесь фаз Ni3(Al, Cr) + Ni (с учетом 
ограничения измерения концентрации легких 
элементов ЭДС-методом) (рис.4а). ЭДС-карты 
распределения элементов (рис.4б,вг) демонст-
рируют, что Ni в образцах сплава «3NiCr+Al» 
распределен однородно по всей области скани-
рования, Cr сконцентрирован в междендритных 
областях, а Al – в дендритах. Таким образом, 
данные ЭДС-анализа хорошо коррелируют с 
результатами рентгенофазовых исследований и 
полученными в работе [23] данными. 

На рисунках 5 и 6 приведены диаграммы 
растяжения в инженерных координатах и тем-
пературные зависимости механических свойств 
(удлинения до разрыва (δ), предела текучести 
(σ0.2) и предела прочности (σВ)) образцов сплава 
«3NiCr+Al» с разной ориентацией оси растяже-
ния по отношению к направлению роста заго-
товки (серий I и II). На рисунке 6 данные для 
механических свойств усреднены по результа-
там растяжения пяти образцов для каждой тем-
пературы механических испытаний. 
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                                                             а)                                                            б) 

 

                                                             в)                                                            г) 

Рис.4. СЭМ-изображение и ЭДС-карты сплава «3NiCr+Al»: a – СЭМ-изображение микроструктуры 

с указанием областей ЭДС-анализа; б – карта распределения Ni; в – карта распределения Cr; 

г – карта распределения Al 

Fig.4. EDS maps of the «3NiCr+Al» alloy: a – SEM image of the microstructure with the points of EDS analysis; 

b – Ni distribution map; c – Cr distribution map; d – Al distribution map 

В области температур растяжения 

T < 673 К образцы обеих серий характеризуют-

ся низкой пластичностью, и они разрушаются 

хрупко на начальных стадиях пластического 

деформирования (удлинение до разрыва не 

превышает 4 %, рис.5 и рис.6а). При этом об-

разцы серии II при Т < 673К характеризуются 

минимальной пластичностью (δII < 1 %). При 

Т < 873 К величины удлинения до разрыва об-

разцов серии II до 6 раз меньше, чем для образ-

цов серии I (рис.5а). Однако, с учетом малости 

значений удлинений до разрыва, указанные 

различия можно считать незначительными. При 

повышенных температурах механических ис-

пытаний (T > 673 К) образцы сплава 

«3NiCr+Al» деформируются пластически, а ве-

личина удлинения до разрыва увеличивается с 

ростом температуры (рис.5 и рис.6а). Так при 

Т = 1273 К удлинение до разрыва для образцов 

I и II серий составляет δI = 28 % и δII = 38 % со-

ответственно. При этом при T > 1073 К образ-

цы серии II характеризуются большей пластич-

ностью, чем образцы, ось которых совпадает с 

направлением роста заготовки (серия I). 

Значения предела текучести для образцов 

сплава «3NiCr+Al» слабо возрастают с ростом 

температуры до 673 К (от 650 МПа до 713 МПа 

для образцов серии I и от 695 МПа до 730 МПа 

для образцов серии II, рис.5 и рис.6б). Даль-

нейшее увеличение температуры механических 

испытаний (T > 673 К) приводит к уменьшению 

предела текучести для образцов обеих серий. 

При этом различия в величине предела текуче-

сти между образцами, по-разному ориентиро-

ванными по отношению к направлению роста 

заготовки, невелико: не превышает 7 % 

(рис.6б). Необходимо отметить, что слабый 

рост σ0,2 с увеличением температуры растяже-

ния до 673 К является проявлением аномальной 

температурной зависимости предела текучести, 

характерной для сплавов системы Ni3Al [25-27]. 
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                                                       а)                                                                                   б) 

Рис.5. Диаграммы растяжения в инженерных координатах для сплава «3NiCr+Al»: 

а – образцы серии I; б – образцы серии II 

Fig.5. Tensile “engineering stress – engineering strain” diagrams of the «3NiCr+Al» alloy: 

a – series I samples; b – series II samples 

       

                                 а)                                                           б)                                                            в) 

Рис.6. Температурная зависимость механических свойств сплава «3NiCr+Al»: 

а – удлинение до разрушения; б – предел текучести; в – предел прочности 

Fig.6. The temperature dependence of the mechanical properties of the «3NiCr+Al» alloy: 

a – elongation-to-failure; b – yield strength; c – ultimate tensile stress 

Температурная зависимость предела проч-

ности на растяжение σВ ведет себя аналогично 

температурной зависимости предела текучести, 

однако значения σВ(T) для обеих серий образ-

цов возрастают вплоть до температуры растя-

жения 873К (рис.6б,в). Это связано с тем, что 

при данной температуре увеличивается пла-

стичность образцов (рис. 6 а) при незначитель-

ном снижении предела текучести (рис.6б). Уве-

личение протяженности стадии пластического 

течения позволяет образцам выдерживать 

большие нагрузки, что сопровождается увели-

чением прочности. При этом меньшие значения 

удлинений до разрыва для образцов серии II в 

температурном интервале Т < 873 К, по сравне-

нию с образцами серии I (рис.6а) приводят к 

соответствующему снижению прочности об-

разцов серии II, ориентированных параллельно 

подложки (рис.6в). Необходимо также отме-

тить, что различия величин σВ для образцов 

двух серии при Т < 873 К также невелики и не 

превышают 16%. Максимальные различия (при 

Т = 873 К) составляет 173МПа (914 МПа для 

серии II, 1087МПа для серии I). 

Таким образом, полученные результаты 

свидетельствуют о том, что аддитивно произ-

веденная заготовка сплава «3NiCr+Al» характе-

ризуется незначительной анизотропией проч-

ностных характеристик (в исследуемом интер-

вале температур различия не превышают 7 % 

для предела текучести и 16 % для предела 

прочности). Основные отличия выявлены для 

величины пластичности в области высоких 

температур (T > 1073 К), при которых удлине-

ния образцов серии II могут быть до 60 % вы-

ше, чем для образцов, ось которых совпадает с 
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направлением роста (серия I). Выявленные от-

личия связаны с особенностями дендритной 

структуры полученного материала. В образцах 

серии I ось растяжения совпадает с направле-

нием роста заготовки, то есть с длинной осью 

вытянутых зерен и основными (первичными) 

ветвями дендритов на основе хрупкой фазы 

Ni3Al. То есть в таких образцах, дендритные 

ветви непрерывны вдоль оси растяжения, и да-

же при высоких температурах они не могут ис-

пытывать больших пластических деформаций. 

В то же время структура образцов серии II со-

стоит из большого количества «поперечных 

срезов» столбчатых зерен, дендритов и меж-

дендритных промежутков, представленных 

преимущественно фазой Ni3Cr, которая харак-

теризуется большей пластичностью по сравне-

нию с фазой Ni3Al (рис.3а). Это позволяет об-

разцам серии II при высоких температурах ис-

пытывать большие удлинения. Необходимо 

подчеркнуть, что независимо от ориентации 

образцов в заготовке наилучшее сочетание 

прочности и пластичности наблюдается в ин-

тервале температур растяжения 673-873 К. 

Выводы 

1. Установлено, что в результате электрон-

но-лучевого аддитивного производства интер-

металлида системы Ni–Al–Cr с использованием 

промышленных проволок NiCr и Al, формиру-

ется неоднородная по фазовому составу денд-

ритная микроструктура. Основными фазами в 

дендритных и междендритных областях явля-

ются фазы Ni3Al и Ni3Cr, легированные соот-

ветственно хромом и алюминием. Вдоль на-

правления роста заготовки формируется тек-

стура <001>. 

2. Ориентация оси растяжения по отношению 

к направлению роста в полученном аддитивным 

методом сплаве Ni–Al–Cr слабо влияет на темпе-

ратурную зависимость механических характери-

стик при растяжении в интервале температур 

300-1273 К. В области повышенных температур 

механических испытаний (Т > 1073 К) пла-

стичность образцов, ориентированных вдоль 

подложки, в 1,6 раза выше, чем в образцах с 

осью растяжения, совпадающей с направлени-

ем роста. Установлено, что такие особенности 

механического поведения полученного мате-

риала связаны с формированием дендритной 

микроструктуры. 

Исследуемые интерметаллические сплавы раз-

работаны для производства интерметалличе-

ских покрытий методом электронно-лучевого 

аддитивного производства. 

Список литературы 

1. Беляев А.И., Романова А.И., Бочвар О.С., 

Походаев А.С., Буйнов С.С. и др. Алюминие-

вые сплавы. Металловедение алюминия и его 

сплавов: справочное руководство. М.: Метал-

лургия, 1971. 352 c. 

2. Chester T. Sims, Norman S. Stoloff, Wil-

liam C.H. Superalloys II: High-Temperature Mate-

rials for Aerospace and Industrial Power. Wiley, 

1987. 640 p. 

3. Ramandhany S., Sugiarti E., Desiati R.D., 

Martides E., Junianto E. et al. The effect of silicon 

as a reactive element for NiCrAl coating perform-

ance on hastelloy substrate // IOP Conf. Ser.: Ma-

ter. Sci. Eng. 2018. V. 432. Art. 012017. 

4. Fritscher K., Kröder C.-J., Schulz U Adher-

ence and Failure of an EBPVD 7YSZ Coating on a 

β/γ-NiCrAl Substrate: A Pilot Study // Oxidation 

of Metals. 2016. V. 86. P. 279–298. 

5. Azimi Yancheshmeh D., Esmailian M., 

Shirvani K. Microstructural and oxidation behavior 

of NiCrAl super alloy containing hafnium at high 

temperature // International Journal of Hydrogen 

Energy. 2018. V. 43. P. 5365–5373. 

6. Овчаренко В.Е., Боянгин Е.Н., Мышляев 

М.М., Иванов Ю.Ф., Иванов К.В. и др. Форми-

рование мультизеренной структуры и ее влия-

ние на прочность и пластичность интерметал-

лического соединения Ni3Al // Физика твердого 

тела. 2015. Т. 57. С. 1270–1276. 

7. Wu Y., Li C., Li Y., Wu J., Xia X. et al. Ef-

fects of heat treatment on the microstructure and 

mechanical properties of Ni3Al-based superalloys: 

A review // International Journal of Minerals, Met-

allurgy and Materials. 2021. V. 28. P. 553–566. 

8. Zhao T., Wang W.Y., Zhao Y., Li P., Zhang 

Y. et al. Revealing sulfur- and phosphorus-induced 

embrittlement and local structural phase transfor-

mation of superlattice intrinsic stacking faults in 

L12-Ni3Al // Journal of Materials Science. 2022. 

V. 57. P. 1–14. 

9. Drozdov A.A., Povarova K.B., Bazyleva 

O.A., Antonova A.V., Bulakhtina M.A. et al. In-

termetallic alloys based on γ′-Ni3Al. Part I. Fea-

tures of the structure, formation of (γ′+γ) structures 

and alloying // Perspektivnye Materialy. 2023. 

V. 9. P. 5–25. 



Анизотропия механических свойств интерметаллида системы Ni–Cr–Al, 

полученного методом двухпроволочного аддитивного производства 

 

BPMS. 2024; 21(4): 428–439 

437 

10. Ковтунов А.И., Мямин С.В. Интерме-

таллидные сплавы: электронное учебное посо-

бие. Тольятти: ТГУ, 2018. 77 с. 

11. Базылева О.А., Аргинбаева Э.Г., Унчи-

кова М.В., Костенко Ю.В. Влияние высокотем-

пературного отжига на структуру и свойства 

сплавов на основе интерметаллида Ni3Al 

// Вестник МГТУ им. Баумана. 2016. Т. 106, 

№ 1. C. 112–122. 

12. Huijuan Z., Yun X., Lixi T., Xiao P. Dis-

continuous oxidation in wet air of T91 with a novel 

Al2O3-forming NiCrAl nanocomposite coating in 

as-deposited and pre-oxidized states // Surface and 

Coatings Technology. 2022. V. 449. Art. 128937. 

13. Li J.Q., Gu K.M., Tang J.N., Xie S.-H., 

Zhuang Y.H. et al. Al2O3–NiCrAl composites and 

functional gradient materials fabricated by reactive 

hot pressing // Materials Chemistry and Physics. 

2006. V. 97. P. 31–36. 

14. Decker R.F., Bieber C.G. Symposium on 

electron Metallography // ASTM STP. 1966. Art. 

262. 

15. Frazier W. Metal Additive Manufacturing: 

A Review // Journal of Materials Engineering and 

Performance. 2014. V. 23. P. 1917–1928. 

16. Cunningham C., Flynn J., Shokrani A., 

Dhokia V., Newman S.T. et al. Invited review arti-

cle: Strategies and Processes for High Quality 

Wire Arc Additive Manufacturing // Additive 

Manufacturing. 2018. V. 22. P. 672–686. 

17. Shunyu L., Shin Y. Additive manufactur-

ing of Ti6Al4V alloy: A review // Materials & De-

sign. 2018. V. 164. Art. 107552. 

18. Ding D., Zengxi P., Dominic C., Li H. 

Wire-feed additive manufacturing of metal com-

ponents: technologies, developments and future in-

terests // International Journal of Advanced Manu-

facturing Technology. 2015. V. 81. P. 465–481. 

19. Utela B., Storti D., Anderson R., Ganter 

M. A review of process development steps for new 

material systems in three dimensional printing 

(3DP) // A review of process development steps for 

new material systems in three dimensional printing 

(3DP). 2008. V. 10. P. 96–104. 

20. Osipovich K., Kalashnikov K., Chu-

maevskii A., Gurianov D., Kalashnikova T. et al. 

Wire-Feed Electron Beam Additive Manufactur-

ing: A Review // Metals. 2023. V. 13 (2). Art. 279. 

21. Reunova K., Zagibalova E., Astapov D., 

Astafurov S.V., Kolubaev E.A. et al. Microstruc-

ture, Phase Composition, and Microhardness of the 

NiCr/Al Gradient Material Produced by Wire-Feed 

Electron-Beam Additive Manufacturing // Russian 

Physics Journal. 2023. V. 66. P. 341–349. 

22. Meng Y., Li J., Gao M., Zeng X. Micro-

structure characteristics of wire arc additive manu-

factured Ni–Al intermetallic compounds // Journal 

of Manufacturing Processes. 2021. V. 68. P. 1–15. 

23. Astafurova E., Reunova K., Zagibalova E., 

Astapov D., Astafurov S. et al. Microstructure, 

Phase Composition, and Mechanical Properties of 

intermetallic Ni–Al–Cr Material Produced by 

Dual-Wire Electron-Beam Additive Manufacturing 

// Metals. 2024. V. 14, N 1. P. 341–349. 

24. Колубаев Е.А., Рубцов В.Е., Чумаев-

ский А.В., Астафурова Е.Г. Научные подходы к 

микро-, мезо- и макроструктурному дизайну 

объемных металлических и полиметаллических 

материалов с использованием метода электрон-

но-лучевого аддитивного производства 

// Физическая мезомеханика. 2022. Т. 25, № 4. 

С. 5–18. 

25. Колобов Ю.Р., Каблов Е.Н., Козлов 

Э.В., Конева Н.А., Поварова К.Б. и др. Струк-

тура и свойства интерметаллидных материалов 

с нанофазным упрочнением. М.: МИСиС, 2008. 

326 с. 

26. Попов Л.Е., Конева Н.А., Терешко И.В. 

Деформационное упрочнение упорядоченных 

сплавов. М.: Наука, 1979. 255 с. 

27. Старенченко В.А., Соловьева Ю.В., 

Старенченко С.В., Ковалевская Т.А. Термиче-

ское и деформационное упрочнение монокри-

сталлов сплавов со сверхструктурой L12. 

Томск: науч.-тех. лит., 2006. 290 с. 

Информация об авторах 

Е. Г. Астафурова – доктор физико-

математических наук, доцент, заведующая ла-

бораторией физики иерархических структур в 

металлах и сплавах Института физики проч-

ности и материаловедения СО РАН. 

Д. О. Астапов – инженер Института фи-

зики прочности и материаловедения СО РАН. 

Е. А. Загибалова – младший научный со-

трудник Института физики прочности и ма-

териаловедения СО РАН. 

С. В. Астафуров – кандидат физико-

математических наук, старший научный со-

трудник Института физики прочности и ма-

териаловедения СО РАН. 

Е. А. Колубаев – доктор технических наук, 

профессор, директор Института физики 

прочности и материаловедения СО РАН. 



Е.Г. Астафурова, Д.О. Астапов, Е.А. Загибалова, С.В. Астафуров, Е.А. Колубаев 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2024. Т. 21. № 4. С. 428–439 

438 

References 

1. Belyaev, A. I., Romanova, A. I., Bochvar, 

O. S., Pokhodayev, A. S. & Buynov, S. S. i dr. 

(1971). Alyuminievye splavy. Metallovedenie 

alyuminiya i ego splavov: spravochnoe rukovod-

stvo. M.: Metallurgiya. P. 352. (In Russ.). 

2. Chester, T. S., Norman, S. S. & William, C. 

H. (1987). Superalloys II: High-Temperature Ma-

terials for Aerospace and Industrial Power. Wiley. 

P. 640. 

3. Ramandhany, S., Sugiarti, E., Desiati, R. 

D., Martides, E. & Junianto, E. et al. (2018). The 

effect of silicon as a reactive element for NiCrAl 

coating performance on hastelloy substrate. IOP 

Conf. Ser.: Mater. Sci. Eng, 432, Art. 012017. 

4. Fritscher, K., Kröder, C.-J. & Schulz, U. 

(2016). Adherence and Failure of an EBPVD 

7YSZ Coating on a β/γ-NiCrAl Substrate: A Pilot 

Study. Oxidation of Metals, 86, 279–298. 

5. Azimi Yancheshmeh, D., Esmailian, M. & 

Shirvani, K. (2018). Microstructural and oxidation 

behavior of NiCrAl super alloy containing hafnium 

at high temperature. International Journal of Hy-

drogen Energy, 43, 5365–5373. 

6. Ovcharenko, V. E., Boyangin, E. N., My-

shlyayev, M. M., Ivanov, Yu. F. & Ivanov, K. V. i 

dr. (2015). Formirovanie mul'tizerennoj struktury i 

ee vliyanie na prochnost' i plastichnost' intermetal-

licheskogo soedineniya Ni3Al. Fizika tverdogo 

tela, 57, 1270-1276. (In Russ.). 

7. Wu, Y., Li, C., Li, Y., Wu, J. & Xia, X. et 

al. (2021). Effects of heat treatment on the micro-

structure and mechanical properties of Ni3Al-based 

superalloys: A review. International Journal of 

Minerals, Metallurgy and Materials, 28, 553–566. 

(In Russ.). 

8. Zhao, T., Wang, W. Y., Zhao, Y., Li, P. & 

Zhang, Y. et al. (2022). Revealing sulfur- and 

phosphorus-induced embrittlement and local struc-

tural phase transformation of superlattice intrinsic 

stacking faults in L12-Ni3Al. Journal of Materials 

Science, 57, 1–14. 

9. Drozdov, A. A., Povarova, K. B., Bazyleva, 

O. A., Antonova, A. V. & Bulakhtina, M. A. et al. 

(2023). Intermetallic alloys based on γ′-Ni3Al. Part 

I. Features of the structure, formation of (γ′+γ) 

structures and alloying. Perspektivnye Materialy, 

9, 5–25. 

10. Kovtunov, A. I. & Myamin, S. V. (2018). 

Intermetallidnye splavy: elektronnoe uchebnoe po-

sobie. Tol'yatti: TGU. P. 77. (In Russ.). 

11. Bazyleva, O. A., Arginbaeva, E. G., 

Unchikova M. V. & Kostenko, Yu. V. (2016). 

Vliyanie vysokotempera-turnogo otzhiga na 

strukturu i svojstva spla-vov na osnove 

intermetallida Ni3Al. Vestnik MGTU im. Baumana, 

106(1), 112–122. (In Russ.). 

12. Zhen, H., Xie, T., Tian, L. & Peng, X. 

(2022). Discontinuous oxidation in wet air of T91 

with a novel Al2O3-forming NiCrAl nanocompo-

site coating in as-deposited and pre-oxidized states. 

Surface and Coatings Technology, 449, Art. 

128937. 

13. Li, J. Q., Gu, K. M., Tang, J. N., Xie, S.-H. 

& Zhuang, Y. H. et al. (2006). Al2O3–NiCrAl com-

posites and functional gradient materials fabricated 

by reactive hot pressing. Materials Chemistry and 

Physics, 97, 31–36. 

14. Decker, R. F. & Bieber, C. G. (1966). 

Symposium on electron Metallography. ASTM 

STP., Art. 262. 

15. Frazier, W. (2014). Metal Additive Manu-

facturing: A Review. Journal of Materials Engi-

neering and Performance, 23, 1917–1928. 

16. Cunningham, C., Flynn, J., Shokrani, A., 

Dhokia, V. & Newman, S. T. et al. Invited review 

article: Strategies and Processes for High Quality 

Wire Arc Additive Manufacturing. Additive Manu-

facturing, 22, 672-686. 

17. Shunyu, L. & Shin, Y. (2018). Additive 

manufacturing of Ti6Al4V alloy: A review. Mate-

rials & Design, 164, Art. 107552. 

18. Donghong, D., Pan, Z., Cuiuri, D. & Li, H. 

(2015). Wire-feed additive manufacturing of metal 

components: technologies, developments and fu-

ture interests. International Journal of Advanced 

Manufacturing Technology, 81, 465–481. 

19. Utela, B., Storti, D., Anderson, R. & 

Ganter, M. (2008). A review of process develop-

ment steps for new material systems in three di-

mensional printing (3DP). A review of process de-

velopment steps for new material systems in three 

dimensional printing (3DP), 10, 96–104. 

20. Osipovich, K., Kalashnikov, K., Chu-

maevskii, A., Gurianov, D. & Kalashnikova, T. et 

al. (2023). Wire-Feed Electron Beam Additive 

Manufacturing: A Review. Metals, 13, Art. 279. 

21. Reunova, K., Zagibalova, E., Astapov, D., 

Astafurov, S. V. & Kolubaev, E. A. et al. (2023). 

Microstructure, Phase Composition, and Micro-

hardness of the NiCr/Al Gradient Material Pro-

duced by Wire-Feed Electron-Beam Additive 

Manufacturing. Russian Physics Journal, 66, 341–

349. 



Анизотропия механических свойств интерметаллида системы Ni–Cr–Al, 

полученного методом двухпроволочного аддитивного производства 

 

BPMS. 2024; 21(4): 428–439 

439 

22. Meng, Yu., Li, J., Gao, M. & Zeng, X. 

(2021). Microstructure characteristics of wire arc 

additive manufactured Ni–Al intermetallic com-

pounds. Journal of Manufacturing Processes, 68, 

1–15. 

23. Astafurova, E., Reunova, K., Zagibalova, 

E., Astapov, D. & Astafurov, S. et al. (2024). Mi-

crostructure, Phase Composition, and Mechanical 

Properties of intermetallic Ni–Al–Cr Material Pro-

duced by Dual-Wire Electron-Beam Additive 

Manufacturing. Metals, 14, 341–349. 

24. Kolubaev, E. A., Rubcov, V. E., Chu-

maevskii, A. V. & Astafurova, E. G. (2022). 

Nauchnye podhody k mikro-, mezo- i makrostruk-

turnomu dizajnu ob"emnyh metallicheskih i poli-

metallicheskih materialov s ispol'zovaniem metoda 

elektronno-luchevogo additivnogo proizvodstva. 

Fizicheskaya mezomekhanika, 25(4), 5–18. (In 

Russ.). 

25. Kolobov, Yu. R., Kablov, E. N., Kozlov E. 

V., Koneva, N. A. & Povarova K. B. i dr. (2008). 

Struktura i svojstva intermetallidnyh materialov s 

nanofaznym uprochneniem. M.: MISiS. P. 326. (In 

Russ.). 

26. Popov, L. E., Koneva, N. A. & Tereshko, 

I. V. (1979). Deformacionnoe uprochnenie upory-

adochennyh splavov. M.: Nauka. P. 255. (In 

Russ.). 

27. Starenchenko, V. A., Solov'eva, Yu. V., 

Starenchenko, S. V. & Kovalevskaya, T. A. 

(2006). Termicheskoe i deformacionnoe 

uprochnenie monokristallov splavov so sverhstruk-

turoj L12. Tomsk: nauch.-tekh. lit. P. 290. (In 

Russ.). 

Information about the authors 

E. G. Astafurova – Doctor of Physical and 

Mathematical Sciences, Docent, Head of the Labo-

ratory of Physics of Hierarchical Structures in 

Metals and Alloys of the Institute of Strength Phys-

ics and Materials Science SB RAS. 

D. O. Astapov – Engineer, Institute of Strength 

Physics and Materials Science SB RAS. 

E. A. Zagibalova – Junior Research Assistant, 

Institute of Strength Physics and Materials Science 

SB RAS. 

S. V. Astafurov – Candidate of Physical and 

Mathematical Sciences, Senior Researcher, Insti-

tute of Strength Physics and Materials Science SB 

RAS. 

E. A. Kolubaev – Doctor of Technical Sci-

ences, Professor, Director of the Institute of 

Strength Physics and Materials Science SB RAS. 
 

Авторы заявляют об отсутствии конфликта интересов. 

The authors declare that there is no conflict of interest. 

Статья поступила в редакцию 02.09.2024; одобрена после рецензирования 07.10.2024; принята к публикации 

02.12.2024. 

The article was received by the editorial board on 02 Sept. 2024; approved after reviewing 07 Oct. 2024; accepted for pub-

lication 02 Dec. 2024. 

 



Фундаментальные проблемы современного материаловедения том 21 №4 (2024) 

 

____________ 

© О.В. Бачурина, 2024 

440 

Фундаментальные проблемы современного материаловедения. 2024. Т. 21. № 4. С. 440–447 
Fundamental’nye problemy sovremennogo materialovedenia (Basic Problems of Material Science (BPMS)). 2024; 4(21): 440–447 

Научная статья 
1.3.8. Физика конденсированного состояния (физико-математические науки) 
УДК 539.22 
doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2024.04.004 

ВЛИЯНИЕ ЛИНЕЙНЫХ ДИСКРЕТНЫХ БРИЗЕРОВ НА МАКРОСКОПИЧЕСКИЕ 
СВОЙСТВА ГЦК КРИСТАЛЛОВ 

Ольга Владимировна Бачурина 

Уфимский государственный нефтяной технический университет, ул. Космонавтов, 1, 450062, Уфа, Россия 
Институт физики молекул и кристаллов, Уфимский федеральный исследовательский центр РАН, пр. Октября, 71, 
450054, Уфа, Россия 
obachurina@yahoo.com†, https://orcid.org/0000-0002-3702-2532 

Аннотация. Методом молекулярной динамики исследовано влияние одномерной нелинейной колеба-
тельной моды на макроскопические свойства бездефектных ГЦК кристаллов (Al, Cu и Ni). Для описания 
взаимодействия между атомами использовались стандартные потенциалы на основе метода погруженного 
атома. В трехмерной расчетной ячейке нелинейная колебательная мода возбуждается при перемещении чет-
ных и нечетных атомов в противоположные стороны атомной цепочки вдоль плотноупакованного кристал-
лографического направления [10 1] . Амплитуды начальных смещений атомов изменялись в пределах 

0,05-0,5 Å. Амплитуды атомов экспоненциально уменьшаются с увеличением расстояния от возбужденной 
атомной цепочки. Полученные колебательные моды в Al, Cu и Ni имеют жесткий тип нелинейности, то есть 
их частота увеличиваются с увеличением амплитуды. Мода способна накапливать колебательную энергию в 
диапазоне от 0,9 до 3,4 эВ на один атом. Теплоёмкость или возможность сохранять энергию системы 
уменьшается для ГЦК металлов с увеличением амплитуды. Возбуждение одномерной нелинейной колеба-
тельной моды приводит к возникновению сжимающих напряжений, что соответствует тепловому расшире-
нию кристалла. Благодаря высокой степени пространственной локализации вдоль одного направления, рас-
смотренную одномерную колебательную моду можно считать линейным дискретным бризером. Расчеты, 
проведенные для монокристалла Ni с двумя различными расчетными ячейками, показали, что изменение 
размеров не влияет на характеристики линейного дискретного бризера. 

Ключевые слова: локализованная нелинейная колебательная мода, нелинейная динамика, молекулярно-
динамическое моделирование, теплоемкость, ГЦК кристаллы. 
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Abstract. The effect of a one-dimensional nonlinear vibrational mode on the macroscopic properties of defect-
free fcc crystals (Al, Cu, and Ni) was studied using the molecular dynamics method. Standard potentials based on 
the embedded atom method were used to describe the interaction between atoms. In a three-dimensional computa-
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tional cell, a nonlinear vibrational mode is excited by moving even and odd atoms in opposite directions of the 
atomic chain along the close-packed crystallographic direction [10 1] . The amplitudes of the initial atomic dis-

placements varied within 0.05-0.5 Å. The amplitudes of atoms decrease exponentially with increasing distance from 
the excited atomic chain. The obtained vibrational modes in Al, Cu, and Ni have a hard type of nonlinearity, i.e. 
their frequency increases with increasing amplitude. The mode is capable of accumulating vibrational energy in the 
range from 0.9 to 3.4 eV per atom. The heat capacity or the ability to store energy of the system decreases for fcc 
metals with increasing amplitude. Excitation of a one-dimensional nonlinear vibrational mode leads to the appear-
ance of compressive stresses, which corresponds to the thermal expansion of the crystal. Due to the high degree of 
spatial localization along one direction, the considered one-dimensional vibrational mode can be considered as a lin-
ear discrete breather. Calculations performed for a Ni single crystal with two different computational cells showed 
that a change in size does not affect the characteristics of a linear discrete breather. 

Keywords: localized nonlinear vibrational mode, nonlinear dynamics, molecular dynamics simulations, heat ca-
pacity, fcc crystals. 
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Введение 

Пространственно-локализованные моды – 
периодические во времени колебания атомов в 
бездефектной кристаллической решетке полу-
чили название дискретных бризеров (ДБ). Воз-
можность возбуждения таких локализованных 
колебательных мод в кристаллах впервые было 
установлено Долговым и Сиверсом в 1980-х 
годах [1, 2]. Дальнейшее изучение [3] привело к 
пониманию того, что дискретность и нелиней-
ность среды являются двумя необходимыми 
условиями для их возбуждения. 

Условно, нелинейные колебательные моды 
кристаллической решетки можно разделить на 
два типа: 

а) локализованные, которые ограничены в 
определенной области кристалла, а за ее преде-
лами колебания атомов экспоненциально 
уменьшаются с увеличением расстояния; 

б) делокализованные, которые не ограни-
чиваются определённой областью кристалла и 
распространяются вдоль одного, двух, или трех 
направлений. 

Одним из механизмов возбуждения ДБ в 
кристаллах является спонтанное возникновение 
в результате модуляционной неустойчивости 
фононной коротковолновой колебательной мо-
ды [4], амплитуда которой не слишком мала 
(порядка 9-15 % от межатомного расстояния). 
Получение таких фононных коротковолновых 
или делокализованных нелинейных колеба-
тельных мод (ДНКМ) в динамических системах 
с дискретной симметрией было впервые пред-

ложено в 1998 году Г.М. Чечиным и В.П. Сах-
ненко [5]. Предметом их исследования являлась 
«нормальная мода» или ДНКМ, которая пред-
ставляет собой точное решение нелинейных 
динамических уравнений [4]. Структура мод 
определяется теоретико-групповыми методами. 
При выводах уравнений движения атомов учи-
тывается только симметрия решетки, поэтому 
существование ДНКМ не зависит от типа меж-
атомного потенциала, используемого при мо-
делировании. 

ДБ были изучены в чистых металлах и 
упорядоченных сплавах с различной кристал-
лической решеткой [6-10]. Все исследованные к 
настоящему времени ДБ в чистых металлах 
имеют одинаковую структуру. А именно, ДБ 
локализованы в плотноупакованном ряду при-
мерно из десятка атомов. Амплитуды колеба-
ний атомов экспоненциально уменьшаются по 
мере отклонения от ядра ДБ, что подчеркивает 
его пространственную локализацию. Частота 
ДБ превышает верхний край фононного спек-
тра и увеличивается с увеличением амплитуды 
колебаний. 

Интерес к исследованию ДБ в физике твер-
дого тела, обусловлен их способностью локали-
зовать колебательную энергию, которая может 
достигать значений в несколько эВ на атом. ДБ 
могут быть подвижными и перемещаться на 
значительные расстояния вдоль плотноупако-
ванного направления, а энергия их колебатель-
ного движения может расходоваться, в частно-
сти, на изменение дефектной структуры кри-
сталла. Теоретически предсказанные ДБ впо-
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следствии были экспериментально обнаружены 
в нелинейных дискретных системах различной 
физической природы [3], а также в кристаллах 
[11-13]. 

При изучении нелинейных явлений в кри-
сталлах большое значение имеет их простран-
ственная размерность. Существуют как одно-
мерные кристаллы, так и двумерные, однако 
подавляющее большинство кристаллов, ис-
пользуемых на практике, трехмерны. В одно-
мерных кристаллах, локализованные в про-
странстве ДБ естественно считать нульмерны-
ми объектами. В двумерных кристаллах воз-
можны как нульмерные ДБ, то есть простран-
ственно-локализованные вдоль обоих коорди-
натных направлений, так и одномерные ДБ, де-
локализованные вдоль одного направления и 
локализованные вдоль другого. В трехмерных 
кристаллах возможно существование как нуль-
мерных, одномерных так и двумерных ДБ. В 
последнем случае возбуждение атомов проис-
ходит вдоль некоторой плоскости, причем, с удале-
нием от этой плоскости, амплитуда их колебаний 
экспоненциально уменьшается [7, 14-17]. В 
трехмерных кристаллических решетках (в чис-
тых металлах и упорядоченных сплавах) свой-
ства нульмерных ДБ изучены в работах [6-9]. 
Возможность существования одномерных ДБ, 
возбужденных во всем плотноупакованном 
атомном ряду трехмерного кристалла исследо-
валась в [9], а двумерных ДБ в работе [18]. 

Целью настоящей работы является иссле-
дование влияния одномерной ДНКМ на макро-
скопические свойства (теплоемкость и тепло-
вое расширение) ГЦК кристаллов (Al, Cu и Ni) 

с помощью молекулярно-динамического моде-
лирования. 

Методика моделирования 

Молекулярно-динамическое моделирова-
ние выполнялось с использованием пакета про-
грамм LAMMPS. Межатомные взаимодействия 
в Al, Cu и Ni моделируются с помощью потен-
циалов, основанных на методе погруженного 
атома [20, 21], который широко применяется 
для исследования различных эффектов в кри-
сталлической решетке [6, 7, 9, 18, 21, 22]. 

Чтобы изучить влияние размера расчетной 
ячейки на результаты моделирования, рассмат-
ривались две разных ячейки: монокристаллы c 
большей расчетной ячейкой обозначались как 
Ni, Cu, Al, а с меньшей как Ni*, Cu*, Al*. 

Данные, касающиеся размеров расчетной 
ячейки, числа атомов, постоянных решетки и 
верхнего края фононного спектра для выбран-
ных ГЦК-металлов, представлены в таблице 1. 
Шаг по времени моделирования был выбран 
равным 1 фс. Периодические граничные усло-
вия использовались вдоль всех трех ортого-
нальных направлений расчетной ячейки. Все 
расчеты проводились при нулевой начальной 
температуре Т = 0 К с использованием термо-
динамического ансамбля NVE (постоянное 
число атомов, объем и энергия). Поскольку те-
пловые флуктуации атомов существенно влия-
ют на свойства ДБ, была выбрана нулевая тем-
пература. Продолжительность моделирования 
ограничивалась 20000 шагами по времени (со-
ответствует 20 пс), что оказалось достаточным 
для наблюдения изучаемых явлений. 

Таблица 1. Размеры расчетной ячейки вдоль осей x, y и z, число атомов (N), постоянная решетки a0 
при Т = 0 К и верхний край фононного спектра (ν) для Al, Cu и Ni 

Table 1. The dimensions of the computational cell along the x, y and z axes, the number of atoms (N), the lattice 
constant a0 at Т = 0 К and the upper edge of the phonon spectrum (ν) for Al, Cu and Ni 

Металл Расчетная ячейка (Å) N a0 (Å) ν (ТГц) 
Ni 138,0×109,6×67,1 92928 3,54 10,3 
Cu 141,7×112,5×68,4 92928 3,62 7,9 
Al 157,6×125,1×76,1 92928 4,05 10,0 

Ni* 69,0×54,8×67,1 23232 3,54 10,3 
Cu* 79,4×63,0×77,2 23232 3,62 7,9 
Al* 79,4×63,0×77,2 23232 4,05 10,0 

 
Одномерная ДНКМ в трехмерной расчет-

ной ячейке возбуждалась в плотноупакованном 
атомном ряду вдоль кристаллографического 

направления [101]  в пределах плоскости (111). 

Нечетные и четные атомы ряда смещались на-
встречу друг другу из своих решеточных поло-
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жений в ГЦК-решетке, как показано на рисун-
ке 1. Амплитуды начальных смещений атомов 
из равновесных положений изменяются в пре-
делах 0,05-0,50 Å. Эти значения выбраны пото-
му, что, как показывают результаты моделиро-
вания, время «жизни» колебательной моды вне 
указанного интервала амплитуд ограничено 
всего несколькими колебаниями. Остальные 
атомы в расчетной ячейке имеют нулевые на-
чальные смещения, и все атомы имеют нулевые 
начальные скорости. 

 

Рис.1. Делокализованная нелинейная колебательная 
мода в ГЦК-решетке вдоль плотноупакованного 

кристаллографического направления [10 1] . Атомы, 

смещенные относительно их равновесного решеточ-
ного положения, показаны желтым цветом. 

Остальные атомы в расчетной ячейке отображаются 
зеленым 

Fig.1. Delocalized nonlinear vibrational mode in an fcc 
lattice along the close-packed crystallographic direction 

[10 1] . Atoms displaced from their equilibrium lattice 

sites are shown in yellow. The other atoms in the com-
putational cell are displayed in green 

Результаты и обсуждение 

В работе использовался механизм спонтан-
ного возникновения ДБ в результате модуляци-
онной неустойчивости одномерной ДНКМ, по-
казанной на рисунке 1. Для того, чтобы ДБ не 
излучал свою энергию в кристаллическую ре-
шетку, его частота должна превышать верхний 
край фононного спектра кристалла (табл.1). Это 
явление возможно, благодаря высокой степени 
пространственной локализации вдоль плотно-
упакованного кристаллографического направ-
ления [101] . Поэтому, такую одномерную 
ДНКМ можно рассматривать как одномерный 
(линейный) ДБ. В работе [9] были проведены 

исследования, которые показали, что макси-
мальное время жизни (количество шагов по 
времени) исследуемого одномерного ДБ нахо-
дилось в диапазоне от 15 до 17 пс, что соответ-
ствует 140-160 колебаниям. Для сравнения за-
висимость времени жизни от начальной ампли-
туды с меньшей расчетной ячейкой Ni* пред-
ставлена на рис.2а. Как видно, для монокри-
сталла Ni уменьшение ячейки моделирования 
практически не влияет на время жизни одно-
мерного ДБ. 

Зависимость частоты колебаний одномер-
ного ДБ как функция начальной амплитуды ко-
лебаний, рассчитанная для Ni, Cu, Al, пред-
ставлена рис.2б. В интервале амплитуд от 0,05 
до 0,225 Å наблюдается незначительное увели-
чение частоты атомных колебаний, с времена-
ми жизни ДБ менее 1,5 пс. Это соответствует 
случаю, когда частота колебаний атомов 
ДНКМ находится ниже верхней границы фо-
нонного спектра. При амплитудах выше 0,25 Å 
происходит значительный рост частоты, что 
связано с жесткостью используемых межатом-
ных потенциалов и соответствует жесткому ти-
пу нелинейности в металлах. Частоты колеба-
ний, полученные для расчетных ячеек Ni и Ni*, 
полностью совпадают. Получить устойчивые, 
периодические по времени колебания атомов в 
алюминии и меди с малой расчетной ячейкой 
Al* и Cu* не удалось. 

На рисунке 3 показана зависимость компо-
ненты напряжения σyy, возникающей в расчет-
ной ячейке при возбуждении одномерного ДБ, 
от начальной амплитуды. При этом, значения 
остальных компонент напряжений σxx и σzz 
очень малы. Таким образом, возникает только 
напряжение σyy за счет локализованных колеба-
ний в цепочке атомов, согласно выбранной 
геометрии ДНКМ (см. рис.1). Например, на-
пряжений σyy могут достигать значений 0,16, 
0,08 и 0,04 ГПа при начальной амплитуде 
0,50 Å для Ni, Cu, Al, соответственно. Сжи-
мающее напряжение σyy увеличивается с увели-
чением начальной амплитуды, а это соответст-
вует тому, что возбуждение одномерного ДБ 
вызывает тепловое расширение кристалла. 
Увеличение размера расчетной ячейки приво-
дит к уменьшению напряжения σyy в кристалле, 
поскольку напряжение обратно пропорцио-
нально площади поверхности стенок ячейки. 
Иначе говоря, большему монокристаллу соот-
ветствует бóльшая площадь поверхности сте-
нок, то есть меньшие значения напряжения. 
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Рис.2. Зависимость времени жизни (a) и частоты колебаний атомов (б) от начальной амплитуды, 
рассчитанная для одномерного ДБ в Al, Cu и Ni 

Fig.2. Dependence of the lifetime (a) and vibrational frequency of atoms (b) on the initial amplitude, 
calculated for one-dimensional DB in Al, Cu and Ni 

 

Рис.3. Зависимость компоненты напряжения σyy от начальной амплитуды, рассчитанная для одномерного 
ДБ в Al, Cu и Ni 

Fig.3. Dependence of the stress component σyy on the initial amplitude calculated for one-dimensional DB 
in Al, Cu and Ni 

Оценим вклад одномерного ДБ в теплоем-
кость кристалла путем определения отношения 

полной энергии системы totalE  к усредненной 

кинетической энергии за период колебаний kE  

по следующей формуле: 

1 ptotal

k k

EE
C

E E
   .                 (1) 

В гармонических системах p kE E , где 

pE  – усредненная потенциальная энергия за 

период, что соответствует С = 2. Однако в не-

линейных системах p kE E , что приводит к 

тому, что C ≠ 2. Поэтому отклонение от равен-
ства C = 2 служит характеристикой нелинейно-

сти колебательной моды, что также связано с 
теплоемкостью кристалла. 

Зависимость отношения С от начальной 
амплитуды, рассчитанное для одномерного ДБ 
для в Al, Cu и Ni представлена на рисунке 4. 
При малых значениях амплитуд нелинейность 
колебательной моды достаточна мала и состав-
ляет менее 1 %. Это связано с тем, что в этом 
интервале амплитуд частота колебаний атомов 
находится ниже верхней границы фононного 
спектра. С ростом амплитуды у одномерного 
ДБ в ГЦК металлах, характеризующегося жест-
ким типом нелинейности, наблюдается умень-
шение отношения С. Как видно на рисунке 4, 
возможность сохранять энергию системы наи-
более проявляется у атомов Al. Кроме того, из-
менение размеров расчетной ячейки для Ni не 
влияет на величины параметра нелинейности C, 
которые в Ni и Ni* полностью совпадают. 
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Рис.4. Зависимость отношения С, характеризующе-
го нелинейность системы, от начальной амплитуды, 

рассчитанная для одномерного ДБ в Al, Cu и Ni 

Fig.4. Dependence of the ratio C, characterizing 
the nonlinearity of the system, on the initial amplitude, 

calculated for one-dimensional DB in Al, Cu and Ni 

На рисунке 5 показана зависимость кине-
тической энергии на атом от начальной ампли-
туды. Как видно, кинетическая энергия растет 
пропорционально квадрату амплитуды. Одно-
мерные ДБ, обладающие наибольшим време-
нем жизни, имеют установившиеся амплитуды 
колебаний в диапазоне 0,25-0,4 Å и способны 
аккумулировать до 0,5-1,4 эВ энергии на атом. 
При этом максимальные значения кинетиче-
ской энергии наблюдаются при наибольших 
амплитудах и равны 3,4, 1,6 и 0,9 эВ на атом 
для Ni, Cu, Al соответственно. Таким образом, 
одномерный ДБ, возбужденный в Ni, может ак-
кумулировать больше колебательной энергии 
по сравнению с Al и Cu. Размер расчетной 
ячейки не оказал значительного влияния на ве-
личину кинетической энергии. 

 

Рис.5. Зависимость кинетической энергии на атом 
от начальной амплитуды смещений, рассчитанная 

для одномерного ДБ в Al, Cu и Ni 

Fig.5. Dependence of the kinetic energy per atom on the 
initial displacement amplitude, calculated for one-

dimensional DB in Al, Cu and Ni 

Выводы 

Впервые исследовано влияние одномерной 
колебательной моды на свойства трехмерных 
бездефектных ГЦК монокристаллов (Ni, Cu, и 
Al) с использованием молекулярно-
динамических методов. Атомы ДНКМ, возбуж-
даемые вдоль плотноупакованного кристалло-
графического направления [101], во всех рас-

сматриваемых ГЦК-металлах из-за низкой дис-
сипации колебательной энергии колеблются с 
амплитудами, значительно превышающими 
амплитуды соседних атомов. Поэтому этот ре-
жим ввиду его высокой степени пространст-
венной локализации можно рассматривать как 
одномерный ДБ. 

– Исследованные одномерные ДБ во всех 
трех ГЦК-металлах (Ni, Cu, и Al) демонстри-
руют жесткий тип нелинейности, характери-
зующийся увеличением частоты с ростом на-
чальной амплитуды колебаний. 

– Время жизни такого ДБ существенно за-
висит от начальной амплитуды колебаний. 
Максимальные времена жизни могут достигать 
15-17 пс. 

– Возбуждение одномерного ДБ приводит 
к появлению сжимающего напряжения σyy, что 
соответствует тепловому расширению кристал-
ла. 

– С ростом амплитуды у одномерного ДБ 
наблюдается уменьшение соотношения С, ха-
рактеризующего нелинейность системы. Эта 
характеристика проявляется в способности со-
хранять колебательную энергию и наиболее 
обнаруживается у атомов Al. 

– В исследованном интервале амплитуд, 
одномерный ДБ может аккумулировать колеба-
тельную энергию 0,9-3,4 эВ на атом. 

– Изменение размера расчетной ячейки не 
влияет на результаты моделирования для Ni. 

Результаты, полученные в настоящей рабо-
те, могут быть полезны для постановки экспе-
риментов, направленных на обнаружение ДБ в 
кристаллах путем измерения их макроскопиче-
ских свойств. 
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Аннотация. В работе проанализирована физическая природа гистерезиса, его связь с процессами релаксации 
микронапряжений и стабилизацией мартенситной фазы, а также влияние механической нагрузки на производство 
энтропии и диссипацию энергии. Был исследован деформационный гистерезис в циклах мартенситных превраще-
ний в сплаве Тi50Ni49,9Mo0,1 в условиях действия механических напряжений. Деформационный гистерезис свиде-
тельствует о том, что при накоплении и возврате деформации в цикле мартенситных превращений осуществляет-
ся диссипация энергии, указывающая на протекание необратимых процессов. Несмотря на обратимый характер 
накопления и возврата деформации, в термодинамическом смысле эти процессы необратимы. При охлаждении и 
нагреве происходит рассеяние энергии, сопровождающееся производством энтропии из-за тепловых потоков на 
границах раздела. Важным фактором гистерезиса является производство энтропии при обратимых мартенситных 
превращениях. Энтропия производится как за счет необратимых процессов внутри системы, так и на поверхности 
раздела со средой. При циклировании мартенситных превращений наблюдается насыщение фазового наклепа, что 
приводит к уменьшению площади петли гистерезиса и ее стабилизации. Таким образом, после стабилизации гис-
терезис обусловлен только рассеянием тепла на внутренних границах и акустической эмиссией, вклад которой в 
рассеяние энергии мал и может быть не учтен. Снижение площади гистерезиса при циклировании мартенситных 
превращений может быть связано со снижением производства энтропии за счет уменьшения числа границ в цикле 
превращений. Это подтверждается уменьшением объема фазы, участвующей в мартенситных превращениях, что 
видно по высокотемпературному возврату остаточной деформации и рентгеновским исследованиям. Рост площа-
ди стабилизированной петли гистерезиса при увеличении нагрузки объясняется усилением диссипации энергии 
при взаимодействии мартенситных границ с накопленными дефектами фазового наклепа. 

Ключевые слова: деформационный гистерезис, диссипация энергии, никелид титана, термоупругие 
мартенситные превращения, эффект памяти формы. 
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Abstract. The paper analyzes the physical nature of hysteresis, its relationship with the processes of relaxation 
of micro stresses and stabilization of the martensitic phase, as well as the effect of mechanical stress on the produc-
tion of energy and energy dissipation. Deformation hysteresis in cycles of martensitic transformations in 
Ti50Ni49.9Mo0.1 alloy under the action of mechanical stresses was investigated. Deformation hysteresis indicates that 
during the accumulation and return of deformation in the cycle of martensitic transformations, energy dissipation 
occurs, indicating the course of irreversible processes. Despite the reversible nature of the accumulation and return 
of deformation, in a thermodynamic sense, these processes are irreversible. During cooling and heating, energy is 
dissipated, accompanied by the production of entropy due to heat fluxes at the interface. An important factor of hys-
teresis is the production of entropy during reversible martensitic transformations. Entropy is produced both by irre-
versible processes within the system and at the interface with the medium. When cycling martensitic transforma-
tions, saturation of the phase hardening is observed, which leads to a decrease in the area of the hysteresis loop and 
its stabilization. Thus, after stabilization, hysteresis is caused only by heat dissipation at the internal boundaries and 
acoustic emission, whose contribution to energy dissipation is small and may not be taken into account. A decrease 
in the hysteresis area during cycling of martensitic transformations may be associated with a decrease in entropy 
production due to a decrease in the number of boundaries in the transformation cycle. This is confirmed by a de-
crease in the volume of the phase involved in martensitic transformations, which is evident from the high-
temperature return of residual deformation and X-ray studies. The increase in the area of the stabilized hysteresis 
loop with an increase in load is explained by an increase in energy dissipation during the interaction of martensitic 
boundaries with accumulated phase hardening defects. 

Keywords: deformation hysteresis, energy dissipation, titanium nickelide, thermoelastic martensitic transforma-
tions, shape memory effect. 
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Введение 

В ходе циклирования термоупругих мар-
тенситный превращений в сплавах на основе 
никелида титана было обнаружено, что траек-
тории прямого и обратного превращений не 
совпадают [1]. Если построить зависимость 
концентрации мартенситной фазы от темпера-
туры, то можно наблюдать характерную петлю 
гистерезиса, свидетельствующую о несовпаде-
нии температуры начала обратного превраще-
ния с температурой окончания прямого мартен-
ситного превращения и температуры окончания 
обратного мартенситного превращения с тем-
пературой начала прямого мартенситного пре-
вращения. 

Стоит отметить, что исследование дефор-
мационного гистерезиса в сплавах на основе 
никелида титана требует учета сложной и мно-
гоаспектной природы этого явления [2]. В пер-
вую очередь, необходимо учитывать, что пло-
щадь петли гистерезиса напрямую связана с 
процессом производства энтропии [1]. Этот 
процесс обусловлен действием источников-
стоков тепла, которые находятся на межфазных 
границах раздела, являющихся местами, где 
происходит переход между мартенситной и ау-
стенитной фазами. Эти межфазные границы, 
двигаясь с высокой скоростью, близкой к ско-
рости распространения сдвиговых волн, фор-

мируют температурный фронт с высоким тем-
пературным градиентом, что влечет за собой 
необходимость в дополнительном локальном 
переохлаждении при прямом мартенситном 
превращении или, наоборот, локальном пере-
греве при обратном мартенситном превраще-
нии [1, 3]. Эти изменения температуры влияют 
на скорость и характер мартенситных превра-
щений, делая их более сложными и требующи-
ми дополнительных энергетических затрат для 
их осуществления. Температурный фронт на 
межфазных границах создает своеобразные 
барьеры, которые необходимо преодолеть для 
завершения мартенситных превращений [2]. 

Во-вторых, мартенситные превращения со-
провождаются накоплением структурных де-
фектов вследствие пластической релаксации 
микронапряжений, которые возникают на меж-
фазной границе [4, 5]. Этот феномен носит на-
звание фазового наклепа, и его проявление со-
провождается упрочнением сплава. Процесс 
пластической релаксации заключается в том, 
что при достижении механическими напряже-
ниями на межфазной границе предела текуче-
сти сплава активируется генерирование дефек-
тов в структуре материала [4, 5], в первую оче-
редь полных дислокаций [1, 6], а также зарож-
дению частиц второй фазы [7, 8]. Производство 
полных дислокаций, а также взаимодействие 
межфазной границы с локальными дефектами 
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структуры, включающих в себя скопления дис-
локаций и частиц [9], сопровождаются дисси-
пацией энергии. 

В-третьих, нужно отметить, что площадь 
петли гистерезиса связана с акустическим рас-
сеянием энергии, которое проявляется в виде 
акустической эмиссии в ходе движения мартен-
ситной границы [10]. Движение мартенситной 
границы имеет свои собственные характери-
стики, которые существенно зависят от скоро-
сти ее движения и взаимодействия с другими 
границами, то есть с динамикой мартенситной 
границы. Характер взаимодействия мартенсит-
ных кристаллов, в первую очередь связан с 
коррелированностью появления и исчезновение 
этих кристаллов как в объеме материала, так и 
во времени, то есть множественностью возник-
новения и исчезновения мартенситных кри-
сталлов, что в совокупности оказывает влияние 
на акустическое рассеяние энергии и, следова-
тельно, на формирование петли гистерезиса в 
материале [11]. 

Для описания гистерезиса используют под-
ход, в основу которого положено нелокальное 
неравновесно-термодинамическое описание 
мартенситных состояний [12] и акустической 
эмиссии при мартенситных превращениях [11]. 
Базовым выражением, позволяющим исследо-
вать гистерезис в циклах превращений, являет-
ся уравнение баланса движущих сил (1). Оно 
представляет собой математическое выраже-
ние, которое описывает равновесие между хи-
мическими gx(T), нехимическими gнх(T;Y) и 
диссипативными gD силами, действующими на 
систему [3, 12-14]: 

gx(T)+gнх(T;Y)=gD,                   (1) 

Если выполняется условие gx(T)+gнх(T;Y)=0, 
то это указывает на равновесное состояние сис-
темы, где химический и нехимический вклад в 
движущую силу мартенситного превращения 
компенсируют друг друга. Если диссипативный 
вклад в уравнение баланса движущих сил не 
равен нулю, то это указывает на неустойчивое 
состояние системы и надбарьерный (микро-
взрывной) переход в устойчивое состояние, со-
провождающееся диссипацией энергии. Разу-
меется, диссипативный член является обоб-
щающим различные варианты диссипации 
энергии в уравнении баланса движущих сил 
вкладом и не рассматривает различные вариан-
ты ее проявления. В этой связи исследование 
гистерезиса в сплавах на основе никелида тита-
на при циклическом изменении температуры и 
в условиях действия механической нагрузки 
оправдано. Тем более, что гистерезис часто 
рассматривается как некоторая помеха ясному 

и четкому пониманию термоупругих мартен-
ситных превращений или даже игнорируется 
[2]. Однако, изучение гистерезисных эффектов 
в настоящее время актуально в связи с широ-
ким применением никелида титана в качестве 
силовых элементов различных конструкций, в 
которых необходимо учитывать не только сме-
щение критических температур обратимых 
мартенситных превращений, но и эволюцию 
петли гистерезиса [15]. 

Таким образом, целью данного исследова-

ния является изучение гистерезисных эффектов 

при циклировании термоупругих мартенситных 

превращений в сплаве на основе никелида ти-

тана при циклическом изменении температуры 

в условиях воздействия механическими напря-

жениями.  

Материалы и методы 

Для исследования был выбран образец 
сплава Тi50Ni49,9Mo0,1, представляющий собой 

балочки длиной 50 мм и сечением 2,5  1,0 мм. 
Образцы подвергались циклированию до 10 
температурных циклов в области температур, 
содержащих температурный интервал термо-

упругих мартенситных превращений B2B19 

и B19B2, в условиях действия механических 
нагрузок. Каждая серия циклов происходила 
под нагрузкой, которая выбиралась из интерва-
ла 86, 119, 152, 219 МПа. Перед каждой сери ей 
циклов образец отжигался при температуре 
650 °С. Процесс отжига сплавов является ти-
пичным для исследований свойств материалов, 
включая сплавы с памятью формы, позволяю-
щий приводить сплав в гомогенное структур-
ное состояние и получить стабильные свойства 
материала. После отжига образец охлаждался 
до 200 °С, механически нагружался и охлаж-
дался до комнатной температуры, в ходе кото-

рого осуществлялось прямое B2B19 превра-
щение под заданной нагрузкой и накопление 
деформации. Затем происходил нагрев образца 
до 200 °С, в ходе которого происходило обрат-

ное мартенситное превращение B19B2, со-
провождающееся возвратом деформации. Та-
ким образом, цикл термоупругих мартенситных 
превращений в условиях действия механиче-
ской нагрузки завершался. Последующие цик-
лы нагрева и охлаждения образца осуществля-
лись таким же образом. В каждом цикле реги-
стрировали температуру, накапливаемую при 
охлаждении деформацию, величину возврата 
деформации при нагреве, остаточную деформа-
цию и прирост остаточной деформации. 
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Результаты и их обсуждение 

На рисунке 1 показан процесс накопления 
и возврата деформации в цикле термоупругих 
мартенситных превращений в Тi50Ni49,9Mo0,1 
при внешнем напряжении 86 МПа. Как видно, с 
понижением температуры (1) идет процесс на-
копления деформации (2), связанный с образо-
ванием мартенситной фазы. Нагрев образца со-
провождается возвратом деформации (3), кото-
рый происходит за счет обратного мартенсит-
ного превращения. При этом значение обрати-
мой деформации меньше деформации, накап-
ливаемой в цикле. Таким образом, в каждом 
цикле наблюдается накопление остаточной де-
формации (5), величина которой растет от цик-
ла к циклу на величину прироста деформации 
(4). 

 

Рис.1. Накопление и возврат деформации в цикле 
термоупругих мартенситных превращений 

в Тi50Ni49,9Mo0,1 при внешнем напряжении 86 МПа: 
1 – температура в цикле охлаждение–нагрев образ-

ца; 2 – накопление деформации при охлаждении 
образца; 3 – возврат деформации при нагреве образ-
ца (обратимая деформация); 4 – прирост остаточной 

деформации в цикле; 5 – остаточная деформация, 
накопленная в циклах превращений 

Fig.1. Accumulation and return of deformation in the 
cycle of the martensitic transformations in 

Тi50Ni49,9Mo0,1 at an stress of 86 MPa: 1 – temperature 
in the cooling-heating cycle of the sample; 2 – accumu-

lation of deformation during cooling of the sample; 
3 – return of deformation during heating of the sample 
(reversible deformation); 4 – increase in residual defor-
mation in the cycle; 5 – residual deformation accumu-

lated in transformation cycles 

Приведенные на рисунке 1 данные 
накопления и возврата деформации на рисунке 
2 представлены в виде зависимости накопления 
и возврата деформации как функция темпера-
туры. Как видно из рисунка 2, в цикле термо-
упругих мартенситных превращений наблюда-

ется петля деформационного гистерезиса, сви-
детельствующая о несовпадении траекторий 
накопления и возврата деформации и потерях 
энергии в цикле. 

Недовозврат деформации приводит к не-
замкнутой петле в температурном интервале 
циклирования мартенситных превращений. 
Следует отметить, что максимальный недовоз-
врат деформации наблюдается в первом цикле 
мартенситных превращений, при многократном 
циклировании прирост недовозврата снижается 
фактически до нуля. 

Для анализа энергетических потерь в цикле 
мартенситных превращений рассчитаем пло-
щадь петли гистерезиса. Расчет площади петли 
гистерезиса в цикле мартенситных превраще-
ний проводится с целью оценки вкладов в энер-
гетические потери, которые связаны не только 
с производством энтропии, но и с диссипацией 
энергии в процессе с накопления и возврата 
деформации и других процессов в ходе пре-
вращений. 

 

 

Рис.2. Петля деформационного гистерезиса при 

циклировании мартенситных превращений в сплаве 

Тi50Ni49,9Mo0,1 при внешнем напряжении: 

а) 86 МПа; б) 219 МПа; 1 – первый, второй и третий 

циклы; 2 – цикл насыщения 

Fig.2. Deformation hysteresis loop during cycling of 

martensitic transformations in an alloy Ti50Ni49.9Mo0.1 

at external voltage: a) 86 MPa; b) 219 MPa; 

1 – the first, second and third cycles; 

2 – the saturation cycle 
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Площадь петли гистерезиса является мерой 

этих потерь в ходе цикла прямого и обратного 

мартенситных превращений в условиях меха-

нического нагружения. 

Для определения площади петли гистере-

зиса определим сначала работу по накоплению 

деформации при охлаждении по формуле (2) 

[18]: 
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где Ti, Ti+1 – начальная и конечная темпера-

тура в элементарном интервале регистрируе-

мых значений от i до i+1; V0 – начальный объем 

образца; i – деформация образца в i-й точке. 

Температуру термодинамического равновесия 

Т0 будем рассчитывать по формуле (3) [19]: 

0
2

s sM A
T


 ,                        (3) 

здесь Ms – температура начала прямого 

мартенситного превращения, As – температура 

начала обратного мартенситного превращения. 

Работа по возврату деформации при нагреве 

образца W21 определяется аналогично (2). Раз-

ность этих работ и будет определять площадь 

петли гистерезиса: 

21 12W W W  .                       (4) 

Полученные значения механических по-

терь при циклировании мартенситных превра-

щений в условиях нагружения приведены на 

рисунке 3 как зависимость площади петли гис-

терезиса от номера цикла термоупругих мар-

тенситных превращений в условиях механиче-

ской нагрузки. Как следует из данных рисунка 

3, площадь петли гистерезиса при циклирова-

нии мартенситных превращений уменьшается. 

Снижение энергии потерь происходит по нели-

нейному закону с выходом на насыщение при 

увеличении номера цикла превращений. 

Зависимость площади петли гистерезиса от 

номера цикла мартенситных превращений 

можно аппроксимировать экспоненциальной 

функцией (5): 

0 exp( )kW W W k    ,              (5) 

где Wk – уровень насыщения энергии по-

терь; W0 – площадь петли гистерезиса в нуле-

вом цикле; α – коэффициент в показателе экс-

поненты, характеризующий скорость снижения 

энергии потерь в цикле мартенситных превра-

щений, k – номер цикла мартенситных превра-

щений. В таблице 2 приведены параметры ап-

проксимации экспериментальных зависимостей 

функцией (5). 

 

Рис.3. Зависимость площади петли деформационно-

го гистерезиса от номера цикла мартенситных 

превращений в сплаве при разных механических на-

грузках: 1 – 86 МПа, 2 – 119 МПа, 3 – 152 МПа, 

4 – 219 МПа, 5 – 252 МПа 

Fig.3. Dependence of the area of the deformation 

hysteresis loop on the cycle number of martensitic 

transformations in the alloy at different mechanical 

loads: 1 – 86 MPA, 2 – 119 MPa, 3 – 152 MPa, 

4 – 219 MPa, 5 – 252 MPa 

Таблица 2. Параметры аппроксимации экспериментальных зависимостей функцией (5) 

Table 2. Parameters of approximation of experimental dependences by the function (5) 

Нагрузка, МПа Wk, Дж W0, Дж α R
2 

86 3,1+0,2 7,6+0,5 0,06+0,05 0,971 

119 13,7+1,2 9,4+0,9 0,19+0,06 0,976 

152 22,3+0,7 20,6+1,2 0,36+0,03 0,986 

219 40,2+2,2 47,1+4,9 0,39+0,16 0,956 

252 51+1,6 506+50,3 1,76+0,11 0,982 
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Несмотря на обратимый характер накопле-
ния и возврата деформации, в термодинамиче-
ском смысле эти процессы необратимы [1]. И 
при охлаждении, и при нагреве происходит 
рассеяние энергии. Процессы охлаждения и на-
гревания сплава сопровождаются производст-
вом энтропии [3, 12] из-за рассеяния тепла на 
границах раздела. То есть физическая природа 
гистерезиса в первую очередь обусловлена 
производством энтропии при обратимых мар-
тенситных превращениях. В работе [18] пока-
зано, что производство энтропии обусловлено 
как необратимыми процессами внутри систе-
мы, так и процессами, происходящими на по-
верхности раздела со средой. В случае термо-
упругих мартенситных превращений основной 
вклад в производство энтропии вносят процес-
сы на межфазной границе, в первую очередь 
связанные с тепловыми потоками через внут-
ренние двойниковые границы, площадь внеш-
них границ образца не менее чем на порядок 
меньше площади внутренних границ, поэтому 
ими можно пренебречь. 

Как уже сказано выше при мартенситных 
превращениях наблюдается накопление струк-
турных дефектов в результате релаксации мик-
ронапряжений, генерируемых на межфазной 
границе. Накопление дефектов также сопрово-
ждается производством энтропии [1]. Однако, 
хорошо известно, что при циклировании мар-
тенситных превращений наблюдается насыще-
ние фазового наклепа [10]. Уменьшение пло-
щади петли гистерезиса и выход ее на насыще-
ние в ходе многократного циклирования мар-
тенситных превращений, очевидно связано с 
насыщением фазового наклепа и прекращения 
в этой связи генерации дефектов. Таким обра-
зом, гистерезис после стабилизации его площа-
ди обусловлен лишь рассеянием тепла на внут-
ренних границах, а также за счет акустической 
эмиссии [1, 2, 4]. Однако вклад акустической 
эмиссии в рассеяние энергии существенно мал 
[2] и его можно не учитывать при анализе ста-
билизированной петли гистерезиса. 

В то же время, снижение площади гистере-
зиса при циклировании мартенситных превра-
щений может быть обусловлено снижением 
производства энтропии за счет снижения плот-
ности границ в цикле превращений. Снижение 
числа границ в цикле превращений возможно, 
если уменьшается объем фазы, участвующей в 
мартенситных превращениях. Об этом свиде-
тельствует высокотемпературный возврат оста-
точной деформации и рентгеновские исследо-
вания остаточной (стабилизированной) мартен-
ситной фазы [20, 21]. Косвенно о стабилизации 

мартенситной фазы, а значит о снижении числа 
мартенситных границ, участвующих в процессе 
прямого и обратного превращений, свидетель-
ствует увеличение коэффициента α в таблице 2 
(скорости выхода на насыщение площади гис-
терезиса) при увеличении механической на-
грузки в цикле. Об этом может свидетельство-
вать и накопление остаточной деформации, ко-
торая растет от цикла к циклу. 

Из анализа данных таблицы 2 следует, что 
сумма (W0 + Wk) параметра W0 (площадь петли 
гистерезиса в нулевом цикле) и параметра Wk 
(площадь стабилизированной петли гистерези-
са) определяют площадь некоторой гипотети-
ческой петли гистерезиса в нулевом цикле. 
Разность между (W1 – Wk) определяет фактиче-
ски рассеяние энергии в цикле превращений за 
счет пластической релаксации микронапряже-
ний в первом цикле. Например, в первом цикле 
при нагрузке 252 МПа эта разность будет равна 
около 90 Дж. Очевидно, стабилизированная 
петля гистерезиса обусловлена производством 
энтропии в ходе действия только источников и 
стоков тепла, так как производство структур-
ных дефектов (полных дислокаций) прекраще-
но. Однако в этот вклад не входит убыль теп-
ловых потерь за счет блокировки некоторой 
части мартенситных кристаллов, а значит и 
снижения обратимой деформации за счет при-
роста остаточной. Рост площади стабилизиро-
ванной петли гистерезиса при увеличении при-
ложенной в цикле мартенситных превращений 
нагрузки обусловлено, очевидно, неизбежным 
усилением диссипации энергии при взаимодей-
ствии мартенситных границ, участвующих в 
прямых и обратных превращениях, с накоплен-
ными дефектами фазового наклепа. 

Заключение 

Проведенное исследование деформацион-
ного гистерезиса показало, что в ходе много-
кратного циклирования мартенситных превра-
щений в условиях механического нагружения 
никелида титана наблюдается экспоненциаль-
ное снижение площади петли гистерезиса до 
насыщения. Термомеханический гистерезис 
при циклировании термоупругих мартенситных 
превращений в условиях механического нагру-
жения обусловлен производством энтропии при 
действии стоков-истоков тепла и генерирова-
нии кристаллографических дефектов. 

Характерной особенностью деформацион-

ного гистерезиса в циклах мартенситных пре-

вращений является его рост при увеличении 

механического напряжения в цикле, что обу-
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словлено рассеянием энергии при генерирова-

нии кристаллографических дефектов. Кроме 

того, снижение площади гистерезиса насыще-

ния, очевидно, связано и с уменьшением доли 

мартенситных кристаллов, участвующих в 

прямом-обратном превращениях в связи со ста-

билизацией части мартенситной фазы, следст-

вием чего является уменьшение числа источни-

ков-стоков тепла, локализованных на межфаз-

ных границах, и уменьшением рассеяния тепла. 

Эти эффекты играют существенную роль при 

практическом использовании эффекта памяти 

формы и сверхэластичности. 
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Аннотация. В настоящем исследовании продемонстрировано влияние электронно-пучковой обработкой 

на структуру и фазовый состав композиционного покрытия с металлической матрицей системы TiB2–Ag, 

нанесенное по средствам электрического взрыва. Фазовый состав и структура покрытий были исследованы 

при помощи методов рентгеноструктурного анализа, сканирующей и просвечивающей электронной микро-

скопии. Фазовый состав покрытий, полученных электровзрывным методом, варьируется от образца к образ-

цу. Воздействие электронно-пучковой обработки привело фазовый состав покрытий к единообразию. Ос-

новными фазами после модификации покрытия электронным пучком являются Ag, TiB2 и B2O. Увеличение 

плотности энергии и длительности импульса приводит к уменьшению содержания легкоплавкой фазы Ag и 

образованию медьсодержащих фаз за счет нагрева и плавления медной подложки избыточной энергией 

электронного пучка. Структура покрытия представлена серебряной матрицей с включениями в виде частиц 

TiB2. Влияние электронно-пучковой обработки на структуру покрытия носит слабовыраженный характер. 

Однако под действием электронного пучка микроструктура покрытия трансформировалась в ячеистую кри-

сталлизационную структуру. Наноструктура серебряной матрицы была преобразована в нанокристалличе-

скую структуру со средним размером кристаллов от десятков до сотен нанометров. 

Ключевые слова: электровзрывное напыление, электронно-пучковая обработка, микроструктура, фазо-

вый состав, серебро, диборид титана, композит с металлической матрицей. 
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Abstract. In the present study, the influence of the electron beam treatment on the structure and phase composi-

tion of the metal matrix composite TiB2–Ag coating sprayed by electrical explosion was demonstrated. Coating’s 

phase composition and structure were investigated by XDR, SEM, and TEM methods. The phase composition of the 

coating sprayed by electrical explosion varies from sample to sample. The impact of electron beam treatment led to 

uniformity of the coatings’ phase composition. The main phases in the modified coating were Ag, TiB2, B2O. In-

creasing the pulse energy density and duration leads to the reduction of the low-melting Ag phase and the formation 

of copper contact phases due to heating and melting of the copper substrate by excess electron beam energy. The 

coating structure consists of a silver matrix and TiB2 inclusions. The electron beam treatment had little effect on the 

structure; however, the microstructure of the coating transformed into a cellular crystallization structure. The silver 

matrix nanostructure was trans-formed into a nanocrystalline structure with an average crystal size ranging from 

tens to hundreds of nanometers. 

Keywords: electroexplosive spraying, electron beam processing, microstructure, phase composition, silver, tita-

nium diboride, metal matrix composite. 
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Введение 

Ключевым элементом безопасности систем 

энергоснабжения являются подвижные элек-

трические контакты [1]. Для обеспечения бес-

перебойной работы электрических сетей элек-

троконтактные материалы должны сочетать 

высокую электропроводность, теплопровод-

ность, твердость и сопротивляемость окисле-

нию. Примером таких материалов являются 

композиционные материалы на основе серебра, 

применяемые в низковольтных переключателях 

[2]. В чистом виде серебро обладает относи-

тельно высокой тепло- и электропроводностью, 

но имеет низкую стойкость к эрозии и механи-

ческие свойства [3]. Добавление к серебру раз-

личных материалов позволяет нивелировать 

недостатки чистого материала [1]. В отличии от 

сплавов, в композитах с металлической матри-

цей растворимость серебра в упрочняющей 

(вторичной) фазе отсутствует или сильно огра-

ничена. В результате отдельные фазы сохраня-

ют свои тепловые и электрические свойства [4]. 

Серебряная матрица в таких материалах обес-

печивает тепло- и электропроводность, а уп-

рочняющая фаза улучшает механические свой-

ства и увеличивает сопротивляемость свари-

ваемости и эрозионную стойкость [5]. 

Благодаря сочетанию низкой стоимости и 

высоких эксплуатационных характеристик ши-

рокое распространение получили электрокон-

тактные композитные материалы системы 
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CdO–Ag [6, 7]. Однако из-за повышенной опас-

ности оксида кадмия для человеческого здоро-

вья и окружающей среды европейское экологи-

ческое законодательство ограничило его при-

менение [8]. 

Перспективным является развитие и разра-

ботка серебряных электроконтактных материа-

лов с добавлением диборида титана. TiB2 обла-

дает высокой температурой плавления (более 

2900 °С), высокой твердостью (30 ГПа) и са-

мым низким удельным сопротивлением среди 

сверхтвердых керамик (9 мкОм·см
2
) [9]. 

Для создания покрытий на основе серебра с 

диборидом титана на медных контактах может 

применяться метод электровзрывного напыле-

ния, являющийся разновидностью плазменного 

напыления. При данном подходе нанесение по-

крытий осуществляется за счет быстрого нагре-

ва и взрыва проводника под действием боль-

ших токов. В результате создается динамиче-

ская ударная волна, которая распыляет продук-

ты электрического взрыва на поверхность об-

раза, создавая покрытие [10, 11]. Рассматри-

ваемый метод имеет ряд ограничений и недос-

татков. Металлический проводник должен быть 

изготовлен из тонкой фольги, проволоки или 

мелкодисперсного порошка для быстрого на-

грева и взрыва. Для получения композицион-

ных покрытий методом электровзрывного на-

пыления требуются составные проводники 

большей толщины, состоящие из нескольких 

слоев фольги и порошка. Увеличение толщины 

проводника приводит к недостаточному нагре-

ву, несинхронному взрыву, в результате кото-

рого образуются крупные твердые частицы 

разного размера [12], вызывающие нестабиль-

ность структуры и свойств покрытий. Для го-

могенизации структуры и свойств получаемых 

покрытий может использоваться обработка им-

пульсными электронными пучками. 

На основании изложенных выше тезисов, 

целью настоящей работы являлось выявление 

изменений структуры и фазового состава, вы-

званных электронно-пучковой обработкой по-

крытия TiB2–Ag, полученного методом элек-

тровзрывного напыления. 

Материал и методика исследований 

Электровзрывное напыление производили 

при помощи электровзрывной установки ЭВУ 

60/10 М. Конструктивно она состоит из заряд-

ного устройства, емкостного накопителя энер-

гии и плазменного ускорителя, конструкция ко-

торой описана в работе [13]. 

Электрический взрыв обеспечивал плот-

ность мощности при тепловом воздействии на 

облучаемую поверхность 5,5 ГВт/м
2
, давление 

в ударно-сжатом слое вблизи облучаемой по-

верхности ~ 12,5 МПа, давление остаточных га-

зов в рабочей камере ~ 100 Па, температура 

плазмы на срезе сопла ~ 10
4
 К и длительность 

импульса ~ 100 мкс. 

Композиционный электроразрывной про-

водник состоял из серебряной фольги (химиче-

ский состав, масс. % Ag 99,9; Pb 0,003; 

Fe 0,035; Sb 0,002; Bi 0,002; Cu 0,058), в цен-

тральную часть которой помещался порошок 

TiB2 массой 200 мг. 

После чего образцы подвергали воздейст-

вию импульсного электронного пучка на уста-

новке «Соло» [11]. Основные режимы элек-

тронно-пучковой обработки представлены в 

таблице 1. 

Таблица 1. Режимы электронно-пучковой обработки 

Table 1. Electron beam treatment modes 

Режим, 

№ 

Плотность энергии пучка, 

Дж/см
2
 

Длительность 

пучка, мкс 

Число 

импульсов 

Частота 

импульсов, с
-1

 

1 45 50 30 0,3 

2 50 200 30 0,3 

3 60 200 30 0,3 

4 70 200 30 0,3 

 

Структуру и элементный состав покрытия 

изучали с помощью сканирующего электронно-

го микроскопа (KYKY-EM6900). Исследование 

элементного состава проводили методом энер-

годисперсионной рентгеновской спектроско-

пии. 

Исследование образцов методом просвечи-

вающей электронной микроскопии (ПЭМ) по-

сле электровзрывного напыления проводилось 
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на расстоянии 200-1000 нм от поверхности. 

Образцы после электронно-пучковой обработки 

исследовали на расстоянии 200 нм – 23,5 мкм 

от поверхности методами дифракционной про-

свечивающей (JEM-2100F JEOL) электронной 

микроскопии. 

Рентгенографическое исследование осуще-

ствлялось на рентгеновском дифрактометре 

ДРОН-8Н, оснащенном параболическим зерка-

лом на первичном пучке и позиционно-

чувствительным детектором Mythen 2R 1D 

(640 каналов, размер одного стрипа – 50 мкм). 

Ускоряющее напряжение, подаваемое на рент-

геновскую трубку, составляло 40 кВ, ток – 

20 мА. Съемки осуществлялись без вращения 

образца. Во всех случаях угловой диапазон по 

2θ составлял 10-140°. Идентификация фазового 

состава, качественный и количественный фазо-

вый анализ выполнены при помощи программ-

ного комплекса «КДА – Кристаллография и 

дифракционный анализ» со встроенной карто-

текой порошковых стандартов (АО ИЦ «Буре-

вестник», версия 2023-01-24-144022.8dec10c0f). 

Экспериментальные результаты 

На рисунке1 продемонстрированы резуль-

таты рентгенографического исследования. Бы-

ли обнаруженные рефлексы, соответствующие 

фазам Cu2O 224, Ag 166, TiB 216, Ag 225, 

Cu4Ti3 139, Cu 225, AgTi 129, B2O3 144, 

B2O 164. Стоит отметить, что фазовый состав 

различен для каждого образца. 

          

                                                     а)                                                                        б) 

          

                                                      в)                                                                         г) 

Рис.1. Параметры фаз, обнаруженных в покрытиях системы TiB2–Ag, полученных электровзрывным 

напылением: (а) массовые доли; (б) ОКР; (в) параметр кристаллической решетки a; (г) параметр 

кристаллической решетки с 

Fig.1. Parameters of the phases formed in the TiB2–Ag coating obtained by electrical explosion: (a) mass fraction 

of phases; (b) CSR; (c) crystal lattice parameter a; (d) crystal lattice parameter c 

На рисунке 2 показана структура попереч-

ного сечения и элементный состав покрытия 

TiB2–Ag, нанесенного электровзрывным мето-

дом на медную подложку. Покрытие представ-

ляет собой серебряную матрицу с хаотично 

расположенными включениями TiB2. Средняя 

толщина покрытия составляет 100 мкм. Сред-

ний размер частиц колеблется в пределах от 

3,64 до 3,44 мкм, что соответствует дисперсно-

сти порошка, применяемого при электровзрыв-

ном напылении. Крупные включения размером 

10-15 мкм, обнаруженные в серебряной матри-

це, формируются из групп сплавившихся час-

тиц TiB2 в количестве от 2 до 5 единиц. Класте-

ры со средним размером более 30 мкм пред-

ставляют собой агломерацию крупных включе-



В.В. Почетуха, А.Д. Филяков, Д.А. Романов, Е.С. Ващук, В.Е. Громов 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2024. Т. 21. № 4. С. 456–466 

460 

ний и отдельных частиц. В объеме покрытия 

наблюдаются поры, средний размер которых 

составляет 3,5 мкм. Они возникли в результате 

выкрашивания частиц TiB2 при подготовки по-

перечных шлифов. 

Микроструктура серебряной матрицы по-

казана на рисунке 2г. В ней наблюдается мно-

жество пор со средним размером 0,36 мкм, об-

разовавшиеся в результате неравновесных ус-

ловий кристаллизации [14, 15]. В областях с 

пониженной растворимостью газа и скоростью 

охлаждения некоторые поры консолидирова-

лись в более крупные с размером до 2 мкм. 

        

                                                            а)                                                                 б) 

                

                                                          в)                                                                      г) 

Рис.2. СЭМ изображения структуры покрытия системы TiB2–Ag, нанесенного электровзрывным методом, 

и медной подложки (а); карты распределения атомов Ag, Ti и Cu, полученные с использованием энергодис-

персионной рентгеновской спектроскопии (б); серебряная матрица с включениями TiB2 (в); микроструктура 

серебряной матрицы, полученная при электровзрывном напылении (г) 

Fig.2. SEM micrograph of the electrical-explosion-sprayed TiB2–Ag coating and copper substrate cross-section 

morphology (a); EDS element map images of Ag, Ti, and Cu (b); (b) silver matrix with TiB2 inclusions (c); 

silver matrix microstructure obtained by electrical explosion spraying (e) 

На рисунке 3 представлены светлопольные 

ПЭМ изображения и соответствующие карты 

распределения элементов слоя покрытия, рас-

положенного на расстоянии 200-1000 нм от по-

верхности. Наноструктура покрытия состоит из 

слоев серебряной матрицы толщиной от 450 до 

600 нм. В слое I присутствует включение в виде 

частицы TiB2 c оплавленными границами. Так-

же в слоях I и II были обнаружены полосы Ti и 

атомы B, концентрация которых увеличилась к 

слою III. Из полученных данных следует, что 

частицы TiB2 могут при электровзрывном на-

пылении как оставаться стабильным в серебря-

ной матрице, так и взаимодействовать с сереб-

ром с образованием новых соединений. 

Значительные различия в фазовом составе 

полученных покрытий вызваны физическими 

закономерностями формирования покрытий 

при электровзрывном напылении. В данном 

процессе проводник, состоящий из фольги и 

порошка, нагревается и взрывается, в результа-

те чего образуется множество частиц разного 

размера, находящихся в разном фазовом со-

стоянии. Они сопровождаются ударной волной, 

возникшей в результате взрыва, и образуют ге-

терогенный плазменный поток, который соуда-

ряется с поверхностью подложки. При столк-

новении с подложкой этот поток распространя-

ется во всех направлениях, охватывая плос-

кость подложки [16]. 
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                                                    а)                                                                         б) 

Рис.3. Светлопольное ПЭМ изображение полученного электровзрывным методом слоя покрытия системы 

TiB2–Ag, расположенного на расстоянии 200–1000 нм от поверхности (а). I, II и III – обозначение слоев. 

Карты распределения атомов Ag, Ti и B, полученные с использованием энергодисперсионной рентгеновской 

спектроскопии (б) 

Fig.3. (a) TEM bright-field image of the TiB2–Ag coating layer located at a 200–1000 nm distance from the surface: 

I, II and III – layers indication. EDS element map images of Ag, Ti, and B (b) 

На начальном этапе напыления поток гете-

рогенной плазмы состоит из двух зон: высоко-

скоростной струи с низкой плотностью и высо-

коплотного диска с низкой скоростью. В ре-

зультате тепловое воздействие на поверхность 

имеет немонотонную зависимость во времени, 

то есть два максимума, обусловленные разне-

сенным во времени воздействием высокоскоро-

стной плазменной струи и плазменного диска с 

низкой скоростью. Это обстоятельство способ-

ствует такому воздействию тепловых потоков 

на поверхность, когда плазма высокоскорост-

ной струи плавит поверхность, а плазма с кон-

денсированными частицами высокоплотного 

низкоскоростного диска насыщает расплавлен-

ный металл нижнего слоя, вызывая, таким об-

разом, модификацию слоев и формирование 

уникальных градиентных структур [17]. При 

этом исходное расположение и форма порош-

ковой составляющей на фольге влияют на фор-

мирование плазменного потока и фазовый со-

став получаемых покрытий. 

Для определения изменений фазового со-

става после электронно-пучковой обработки 

использовался рентгенофазовый анализ. Мето-

дом рентгенофазового анализа в образцах вы-

явлены фазы TiB 62, Ag 225, Cu 225, Cu2O 166, 

Ti 164, B2O 164, TiB2 191, Cu2Ti 63. 

Продемонстрировано, что увеличение 

энергии и времени импульса электронного пуч-

ка приводило к уменьшению массовой доли фа-

зы Ag 225 и увеличению содержания тугоплав-

ких фаз TiB 62, Ti 164, B2O 164, TiB2 191 

(рис.4). В образцах № 3 и 4 присутствуют медь-

содержащие фазы, что может свидетельство-

вать о чрезмерном испарении серебряной мат-

рицы и плавления медной подложки под дейст-

вием электронного пучка. Таким образом, 

можно сделать вывод, что режимы обработки 

№№ 3 и 4 приводят к деградации покрытия. 

На рисунке 5 продемонстрирована струк-

тура поперечного сечения и соответствующие 

карты распределения элементов в покрытии 

системы TiB2–Ag после электронно-пучковой 

обработки. Толщина покрытия уменьшилась на 

12-14 %. Структура покрытия аналогична об-

разцам без обработки. Однако количество кла-

стеров и крупных включений увеличилось. 

Крупные полости в покрытии значительно 

уменьшились в размерах. Диапазон размеров 

частиц TiB2 снизился до 2,88-3,21 мкм. 

На рисунке 5г показана микроструктура 

серебряной матрицы после электронно-

пучковой обработки. Мелкие поры, образовав-

шиеся в результате электровзрывного напыле-

ния, были удалены и выглядели как ячеистые 

структуры. Ячеистая структура может форми-

роваться на поверхности расплава за счет раз-

вивающейся капиллярной неустойчивости, воз-

никающей вследствие термокапилярных неус-

тойчивостей [18]. Ранее подобные структуры 

были выявлены на поверхности и приповерхно-

стном слое облученных алюминиевых сплавов 

[19]. 
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                             а)                                                           б)                                                           в) 

        

                                                           г)                                                               д) 

Рис.4. Параметры фаз, выявленных в покрытиях системы TiB2–Ag, после электронно-пучковой обработки: 
(а) массовые доли; (б) ОКР; (в) параметр кристаллической решетки a; (г) параметр кристаллической 

решетки b; (д) параметр кристаллической решетки c 

Fig.4. Parameters of the phases formed in the TiB2–Ag coating after electron beam treatment: (a) mass fraction 
of phases; (b) CSR; (c) crystal lattice parameter a; (d) crystal lattice parameter b; (e) crystal lattice parameter c 

           

                                                             а)                                                               б) 

        

                                                              в)                                                            г) 

Рис.5. СЭМ изображения структуры покрытия системы TiB2–Ag, модифицированного электронно-пучковой 
обработкой, и медной подложки (а); карты распределения атомов Ag, Ti и Cu, полученные с использованием 

энергодисперсионной рентгеновской спектроскопии (б); серебренная матрица с TiB2–Ag кластером (в); 
микроструктуры серебряной матрицы после электронно-пучковой обработки 

Fig.5. SEM micrograph of the TiB2–Ag coating treated by the electron beam in mode and copper substrate cross-
section morphology (a); EDS element map images of Ag, Ti, and Cu (b); silver matrix with TiB2 cluster (c); 

silver matrix microstructure after electron beam treatment (e) 
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На рисунке 6 показаны ПЭМ изображения 

и соответствующие карты распределения эле-

ментов слоя покрытия, расположенного на рас-

стоянии 200 нм – 23,5 мкм от поверхности. Рас-

сматриваемый слой состоит из наноразмерных 

зерен различной морфологии, их размер варьи-

руется от десятков до сотен нанометров. Из-за 

быстрого охлаждения после электронно-

пучковой обработки у зерен остается мало вре-

мени для роста. Результаты ЭДС показывают, 

что зерна содержат атомы Ag, Ti и B. Вокруг 

этих зерен распределены дислокационные ли-

нии. Отмечена высокая плотность дислокаций. 

Помимо зерен были обнаружены оплавленные 

частицы TiB2 со средним размером около 

1,5 мкм. 

                  

                                                           а)                                                                б) 

Рис.6. Светлопольное ПЭМ изображение модифицированного электронно-пучковой обработкой слоя 

покрытия системы TiB2–Ag, расположенного на расстоянии 200 нм – 23,5 мкм от поверхности (а). Карты 

распределения атомов Ag, Ti и B, полученные с использованием энергодисперсионной рентгеновской 

спектроскопии (б) 

Fig.6. TEM bright-field image of the TiB2–Ag coating layer located at a distance of 200 nm–23.5 µm 

from the surface after electron beam treatment and (b) EDS element map images of Ag, Ti, and B 

Выводы 

В настоящем исследовании покрытия сис-

темы TiB2–Ag, нанесенные электровзрывным 

методом на медную подложку, были подверг-

нуты электронно-пучковой обработке в четы-

рех различных режимах. Воздействие элек-

тронного пучка на покрытие системы TiB2–Ag 

вызвало существенные изменения фазового со-

става. Так Ag, TiB2 и B2O стали основными фа-

зами модифицированного покрытия. Содержа-

ние легкоплавкой фазы Ag снижается с увели-

чением плотности энергии и длительности 

электронного пучка. В тоже время возрастает 

присутствие тугоплавких фаз B2O 164 и TiB2 

191. Также в режимах №№ 3 и 4 из-за нагрева и 

плавления медной подложки, вызванных избы-

точной энергией электронного пучка, образу-

ются медьсодержащие фазы Cu 225, Cu2O 166 и 

Cu2Ti 63. Структура покрытий не претерпела 

существенных изменений в результате воздей-

ствия электронного пучка. Однако средний 

размер частиц TiB2 уменьшился до значений 

2,88 – 3,21 мкм. Под воздействием термокапи-

лярных неустойчивостей, вызванных электрон-

но-пучковой обработкой, микроструктура се-

ребряной матрицы покрытия приобрела ячеи-

стую структуру. Наноструктура модифициро-

ванных образцов представлена наноразмерны-

ми зернами различной морфологии и оплавив-

шимися частицами TiB2. 
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Аннотация. Проведена адаптация термодинамических моделей неоднородных сред для их использова-
ния при изучении наноразмерных систем. Предложена аналитическая модель взаимодействия газовой фазы 
со стенками наноразмерных пор и вакансионных кластеров в твердых телах. Показана возможность при-
ближенного учета межфазного взаимодействия при расчете свободной энергии системы и давления газа пу-
тем введения в уравнение состояния дополнительных слагаемых. Для приближенного расчета этих слагае-
мых в настоящей работе предложены простые формулы, позволяющие выполнить оценку адсорбционной 
поправки к свободной энергии в наноразмерных газовых пузырях аналитически. При этом взаимодействие 
атомов газа и стенок описывается с использованием потенциала Леннарда-Джонса. Разработанная модель 
использована для исследования состояния гелия, водорода и аргона в нанопорах вольфрама. Установлено, 
что взаимодействие со стенками дает весьма существенный вклад в свободную энергию газа, относительная 
доля которого сильно зависит от параметров уравнения состояния и потенциала взаимодействия молекул га-
за со стенками. Проведенный анализ указывает на необходимость учета "стеночных" поправок при исследо-
вании состояния газов. Полученные результаты свидетельствуют о существенном вкладе энергии взаимо-
действия фаз в свободную энергию газа даже при сравнительно больших значениях радиусов пор в десятки 
и сотни нанометров. Влияние взаимодействия молекул газа со стенками пор на давление газа оказывается 
более слабым. Для всех рассмотренных случаев пренебрежение межфазным взаимодействием при расчете 
давления газа возможно, если радиус поры составляет не менее десяти нанометров. Полученные результаты 
могут быть полезны при исследовании давления газа в нанопорах твердых тел, например, в задачах плазмо-
химии поверхности, управляемого термоядерного синтеза, порошковой металлургии. 
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Abstract. Thermodynamic models of inhomogeneous media are adapted for their use in the study of nanoscale 
systems. An analytical model of gas phase interaction with the walls of nanoscale pores and vacancy clusters in sol-
ids is proposed. The possibility of an approximate accounting of interphase interaction in the calculation of the free 
energy of the system and gas pressure by introducing additional summands into the equation of state is shown. For 
the approximate calculation of these summands, simple formulas are proposed in the present work, which allow us 
to estimate the adsorption correction to the free energy in nanoscale gas bubbles analytically. In this case, the inter-
action between gas atoms and walls is described using the Lennard-Jones potential. The developed model is used to 
study the states of helium, hydrogen, and argon in tungsten nanopores. It is found that the interaction with walls 
gives a very significant contribution to the free energy of the gas, the relative fraction of which strongly depends on 
the parameters of the equation of state and the interaction potential of gas molecules with walls. The analysis points 
to the necessity of taking into account "wall" corrections in the study of gas states. The results obtained indicate a 
significant contribution of the phase interaction energy to the gas free energy, even at relatively large values of pore 
radii of tens and hundreds of nanometers. The influence of the interaction of gas molecules with pore walls on the 
gas pressure is weaker. For all the cases considered, neglecting the interfacial interaction when calculating the gas 
pressure is possible if the pore radius is at least ten nanometers. The results obtained can be useful in the study of 
gas pressure in nanopores of solids, for example, in the problems of surface plasma chemistry, controlled thermonu-
clear synthesis, and powder metallurgy. 
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Введение 

Задача моделирования состояния вещества 
второй фазы в неоднородных твердых телах 
возникает при описании фазовых переходов 
первого рода [1], расчете усредненных свойств, 
распределения напряжений и деформаций в 
композиционных материалах [2], исследовании 
устойчивости и механического разрушения 
стенки при взаимодействии с плазмой [3]. При 
моделировании предполагается, что фазы, объ-
емные свойства которых известны, разделены 
некоторой идеализированной поверхностью, 
граничные условия на которой задаются исходя 
из условий задачи. При этом задача о распреде-
лении напряжений в неоднородном твердом те-

ле сводится к краевой задаче теории упругости 
однородной сплошной среды. 

В ряде задач, однако, приходится иметь де-
ло с наноразмерными включениями, представ-
ляющими собой кластеры из нескольких десят-
ков или сотен атомов. Экспериментальное ис-
следование таких систем весьма ограничено. 
Поскольку размеры частиц могут быть опреде-
лены лишь с точностью до межатомных рас-
стояний, для кластеров малого размера объем 
может быть найден лишь с ограниченной точ-
ностью, которая тем меньше, чем меньше кла-
стер. Вместе с объемом не могут быть рассчи-
таны с достаточной точностью плотность, дав-
ление, сжимаемость наночастицы, коэффици-
ент поверхностного натяжения межфазной гра-
ницы и другие характеристики вещества. По-
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этому базовым методом теоретического иссле-
дования таких систем является атомистическое 
моделирование. В то же время, для планирова-
ния численных и лабораторных экспериментов 
и анализов их результатов целесообразно ис-
пользование упрощенных аналитических моде-
лей, основанных на термодинамическом описа-
нии нанокластера и межфазной границы. На-
пример, к такому описанию прибегали авторы 
работ [4, 5] для расчета давления газа в порах 
компактированных порошковых материалов, а 
в работе [6] термодинамическая модель исполь-
зовалась для описания состояния газа в порах 
металлов при взаимодействии плазмы со стен-
кой. Следует заметить, что размеры частиц и 
связанные с ними величины при таком описа-
нии являются неизвестными параметрами зада-
чи, которые не могут быть надежно измерены 
экспериментально. Поэтому актуальным пред-
ставляется адаптация термодинамических мо-
делей неоднородных сред для их использова-
ния при изучении наноразмерных систем. 

Уравнение состояния газа в нанопорах 

Свободная энергия F газа определяется вы-
ражением 

lnF kT Z ,                        (1) 

где k – постоянная Больцмана, T – темпера-
тура, Z – статистическая сумма. В пренебреже-
нии квантовым характером движения молекул 
при вычислении Z суммирование по состояни-
ям можно заменить интегрированием по фазо-
вому пространству: 

1
1

( ,...,
exp ,...,N

N

H x x
Z dx dx

kT

     ,     (2) 

где xi = {ri, pi} – координаты i-й молекулы 
в пространстве координат r и импульсов p, H – 
гамильтониан. Разделение переменных позво-
ляет представить статистический интеграл в 
виде произведения [7] 
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Интеграл по пространству импульсов легко 
вычисляется, в то время как расчет конфигура-
ционного интеграла обычно связан с опреде-
ленными трудностями, связанными с невоз-
можностью факторизации подынтегрального 

выражения. Подстановка выражения (3) в (1) 
позволяет представить свободную энергию в 
виде суммы двух слагаемых, первое из которых 
равно объемной плотности свободной энергии 
идеального газа Fig и может быть найдено в 
любом учебнике по статистической физике, а 
второе при делении на объем газа дает величи-
ну Fс, возникновение которой обусловлено не-
идеальностью газа. Для расчета Fc могут быть 
привлечены различные приближенные методы. 
Для газов малой и умеренной плотности, рас-
сматриваемых в настоящей работе, может быть 
использовано вириальное разложение [7]: 

2 ...
2c

C
F NkT nB n

    
 

,               (4) 

где B, C, … – вириальные коэффициенты, 
которые зависят от температуры, но не зависят 
от плотности газа. Значения вириальных коэф-
фициентов для большинства газов, представ-
ляющих практический интерес, можно найти в 
справочниках. 

Приведенные выше выражения для сво-
бодной энергии могут быть использованы при 
расчете свободной энергии газа в ограниченном 
сосуде или пузыре не слишком малого размера. 
Свободная энергия системы сосуд–газ при этом 
может быть представлена в виде суммы сво-
бодной энергии газа, создающего в сосуде не-
которое давление p и свободной энергии де-
формированного под действием этого давления 
сосуда. При рассмотрении ансамбля нанораз-
мерных пор следует учитывать энергию взаи-
модействия атомов газа и стенок сосуда, кото-
рая должна быть включена в конфигурацион-
ную часть статистического интеграла в виде 
дополнительного слагаемого, учитывающего 
кроме взаимодействия N атомов газа между со-
бой силы взаимодействия каждого из атомов 
газа с каждым из M атомов сосуда: 

1 1 1

1 1 1

1 1
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r r r r r r

r r r r  

   

 (5) 

где ρj – радиус векторы атомов сосуда, f – 
конфигурационная функция распределения 
атомов твердого вещества. 

При использовании выражения (5) конфи-
гурационная статистическая сумма может быть 
представлена в виде произведения газовой и 
«стеночной» (или «адгезионной») составляю-
щих, а свободная энергия записывается в виде 
суммы: 
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ig cg cw g cwF F F F F F     ,            (6) 

где Fcg – слагаемое, учитывающее вклад 
взаимодействия молекул газа в свободную 
энергию, а слагаемое Fcw учитывает взаимодей-
ствие между молекулами газа и стенками сосу-
да, Fg – свободная энергия, которой бы обладал 
газ при данной плотности и температуре без 
учета взаимодействия со стенками. 

Учитывая короткодействующий характер 
межатомных сил, который имеет место в боль-
шинстве возникающих на практике задач, зна-
чимый вклад в слагаемое Uw могут дать только 
атомы газа, расположенные в тонком присте-
ночном слое, толщина которого по порядку ве-
личины равна характерной длине потенциала 
межатомного взаимодействия и обычно не пре-
вышает 1 нм. Для пузырей газа диаметром бо-
лее 100 нм число атомов в таком пристеночном 
слое мало по сравнению с полным числом ато-
мов N, а вкладом адсорбционного слагаемого 
Uw в потенциальную энергию газа U можно 
пренебречь. При этом Fg >> Fcw, что говорит о 
возможности использования газового уравне-
ния состояния. Для пузырьков малого радиуса 
вклад Fcw в свободную энергию системы может 
быть весьма существенным. Наиболее точный 
расчет свободной энергии системы газ–твердое 
тело с учетом данной поправки может быть вы-
полнен численно с использованием метода мо-
лекулярной динамики. В настоящей работе 
предлагается упрощенная модель, позволяю-
щая выполнить оценку адсорбционной поправ-
ки к свободной энергии в наноразмерных газо-
вых пузырях аналитически. Для решения дан-
ной задачи приняты следующие упрощающие 
допущения: 

1. Пора считается сферической, а ее радиус 
R2 задан. Зависимость радиуса поры от давле-
ния газа не учитывается, что соответствует 
приближению абсолютно жестких стенок. 
Предполагается также, что все атомы газа ло-
кализованы внутри поры. 

2. Взаимодействие атомов газа и стенок 
описывается с использованием потенциала 
Леннарда-Джонса: 

12 6

( ) 4u r
r r

         
     

 
 ,            (7) 

где u – энергия взаимодействия пары ато-
мов, r – расстояние между ними, ε и  – пара-
метры потенциала. 

3. Для атомов газа и стенок используется 
конфигурационная функция распределения уп-
рощенного вида. 

Для расчета свободной энергии воспользу-
емся методом термодинамического интегриро-
вания. Введем параметр λ, принимающий зна-
чения от 0 до 1: 

( , ) ( )u r u r   .                     (8) 

При этом свободная энергия также оказы-
вается функцией λ, причем 

cw wF UF  
 

    
,                 (9) 

где с учетом парного характера межатом-
ного взаимодействия (6) средняя величина в (9) 
выражается через функцию двухчастичного 
распределения: 

(2)
1 1 1 1

( , )
( , ) ,wU u r

n r dr d
 


 


 

 
.   (10) 

где расстояние между атомами r = |r1 – ρ1|. 
Для аналитического вычисления интеграла 

(10) необходимо использование упрощающих 
допущений о виде двухчастичной функции 
распределения n

(2). В настоящей работе пред-
полагалась возможность пренебрежения корре-
лированным движением атомов газа и стенки, 
причем двухчастичная функция распределения 
представляется в виде произведения одночас-
тичных: 

(2) (1) (1)
1 1 1 1 2 1( , ) ( ) ( )n r n r n  .           (11) 

Одночастичные функции распределения 
считались изотропными, а их радиальная зави-
симость, построенная относительна центра по-
лости, аппроксимировалась ступенчатой функ-
цией Хевисайда: 

(1)
1 1 1 1

1 1

1 1

1
( ) ( )
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n r n r d d

n r R

r R

 


 



  


         (12) 

Здесь и далее θ и  – полярный и азиму-
тальный углы, R1 – параметр функции распре-
деления, расчет которого может быть выполнен 
с использованием вариационного принципа. 
Плотность газа n определяется количеством 
атомов в объеме шара радиусом R1. Для атомов 
твердого вещества одночастичная функция 
распределения предполагалась имеющей вид: 

(1)
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1 2
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При использовании выражений (7), (8) и 
(11)-(13) интеграл (10) берется аналитически: 

8
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2 1

22 2
1 2 1 2 2

3 2
1 1 2 1

2 2 2
2 1 2 1

2 3
2 1 1 2 1
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   (14) 

где Np – количество молекул газа в полос-
ти. Используя малость величины /R1, которая 
имеет место даже для пор радиусом 1 нм, счи-
тая (R2 – R1) ~  и пренебрегая малыми величи-
нами порядка (/R1)

2, можно упростить выра-
жение (14): 
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Поправка к свободной энергии, возникаю-
щая из-за взаимодействия газа со стенками по-
ры, при этом определяется выражением: 

1
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      (16) 

Для расчета значения параметра R1 вос-
пользуемся определением n = 3Np/(4πR1

3) и ус-
ловием минимума свободной энергии 

2

2
1 1

0, 0,
F F

R R

 
 

 
,             (17) 

Выполняя дифференцирование в первом 
уравнении (17) и пренебрегая малыми порядка 
(/R1)

2, запишем уравнение для R1 в виде: 
9 3

2 1 2 1

3

2

15

3
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2

    
           

 
w
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z n T
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,   (18) 

где фактор сжимаемости z является функ-
цией плотности, а, следовательно, также зави-
сит от R1. По существу, уравнение (18) выража-

ет тот факт, что в состоянии равновесия силы 
давления газа уравновешиваются силами, дей-
ствующими со стороны стенки. 

Функция в квадратных скобках немоно-
тонна, она достигает минимума при 
R1 ≈R2 – 0,85 и быстро возрастает с увеличе-
нием R1. В то же время рост R1 от 0 до 
R2 – 0,85 соответствует убыванию выражения 
в квадратных скобках. Зависимость фактора 
сжимаемости от n может быть также немоно-
тонной, однако при высоких давлениях обычно 
z возрастает с ростом n (убывает с ростом R1), а 
при низких давлениях вкладом последнего сла-
гаемого в левой части равенства можно пре-
небречь. Это означает, что второе условие ми-
нимума системы уравнений (17) выполняется в 
диапазоне значений параметра R1: 

R2 – 0,85 < R1 < R2. 

Учитывая быстрый рост выражения в квад-
ратных скобках (18) в этом диапазоне значений 
R1, можно предположить, что R1 отличается от 
корня R10 функции 

9 3

1
2 1 2 1

2
( ) ,

15

   
        

y R
R R R R

 
     (19) 

равного 

 
1
6

10 2 7,5 ,R R 
                  (20) 

на малую величину x << : 

1 10 , .R R x x                  (21) 

Использование (20, 21) позволяет линеари-
зовать функцию (19) путем разложения по ма-
лому параметру x. Получим: 

2
3

1

15
( ) 6 23 .

2

x x
y R

 
   
 

                (22) 

Аналогично, путем разложения фактора 
сжимаемости по малому параметру x, с учетом 

пропорциональности n ~ 3
1R  находим: 

10 10
1

( , ) ( , ) 3 ( , ).
z x

z n T z n T n z n T
n R


  


  (23) 

Здесь и далее 3
10 103 4pn N R . Исполь-

зуя (22, 23), из (18) получаем: 

1 2 103

3
0,71 ( , ) .

46 w

kT
R R z n T

n



 

   
 

  (24) 

Зная значение радиуса R1 можно вычислить 
свободную энергию газа по формуле (6). Воз-
можен также расчет средней силы гидростати-
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ческого сжатия, действующей со стороны стен-
ки на газ. Эта сила уравновешивается силой 
давления газа на стенки: 

2
1 1 1

1

2
2

( ) 4

4 .

w

w

U
n kTz n T R

R

p R






  



 

         (25) 

В (25) учтен тот факт, что при равенстве 
абсолютных значений сил взаимодействия ато-
мов газа и стенок, площади поверхностей, к ко-
торым они приложены (сферы R1 и R2), разли-
чаются. Из (25) можно рассчитать давление га-
за на стенки по формуле 
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1
1 1

2

( ) .w

R
p n kTz n T
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           (26) 

Анализ и обсуждение результатов 

на примере W–X, X = He, H2, Ar 

Для примера в работе были рассмотрены 
пузырьки гелия, водорода и аргона в вольфра-
ме. Количество молекул газа в поре задавалось 
из условия 

 
22

2 3
2

3
3 10

4

pN
n

R
    см-3.         (27) 

В термодинамическом пределе при указан-
ной плотности давление выбранных газов со-
ставляет 0,2-0,3 ГПа. Такое давление указанных 
газов может быть легко реализовано в нанопо-
рах вольфрамовой стенки при взаимодействии 
с плазмой. 

Плотность вольфрама легко вычислить по 
известным кристаллографическим данным: 
nw ≈ 0,063 Å-3. Параметры потенциала Леннар-
да-Джонса взаимодействия атомов газа и стен-
ки будем вычислять по правилу смеси Лоренца-
Бертло: 

g w    ,    .
2

g w 



           (28) 

Параметры w = 1,45 эВ и w = 2,50 Å по-
тенциала Леннарда-Джонса для вольфрама взя-
ты из [8], а параметры для газов g и g из [7] 
представлены в таблице 1. Вероятная диссо-
циация водорода и адсорбция атомов на по-
верхности поры не учитывалась. Для учета 
взаимодействия молекул газов использовалось 
вириальное разложение свободной энергии, ко-
эффициенты для которого были взяты из [9] и 
также представлены в таблице 1. 

Таблица 1. Параметры уравнения состояния 
и взаимодействия атомов газов 

Table 1. Parameters of the equation of state 
and interaction of gas atoms 

 He H2 Ar 

B, см3/моль 11,15 12,16 -16,85 

C, см6/моль2
 98,78 297 960 

g, эВ 8,810-4
 3,210-3

 0,011 

g, Å 2,56 2,93 3,42 

, эВ 0,036 0,068 0,125 

, Å 2,53 2,72 2,96 

 

а) 

 

б) 

Рис.1. Относительный вклад поправок на взаимо-
действие со стенками в зависимости от радиуса 

поры: а) в свободную энергию газа; б) в давление 

Fig.1. Relative contribution of corrections for interac-
tion with walls depending on the pore radius: 

a) to the free energy of the gas; b) to the pressure 

Зависимость от радиуса поры R2 величины 
отношения Fcw/Fcg представлена на рис.1. Также 
на этом рисунке представлена зависимость от 
радиуса поры отношения давления pw к вели-
чине p2 = n2kTz(n2, T). 
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Из рис.1 видно, что взаимодействие со 
стенками дает весьма существенный вклад в 
свободную энергию газа, относительная доля 
которого сильно зависит от параметров уравне-
ния состояния и потенциала взаимодействия 
молекул газа со стенками. Для пор малого ра-
диуса эта поправка превышает по величине 
сумму (4) в несколько раз, а с увеличением ра-
диуса доля Fcw от Fcg уменьшается. Для гелия 
вклад этих слагаемых оказывается равным для 
радиуса поры около 2 нм, а при R2 = 6,5 нм 
Fcw/Fg < 0,3, т.е. поправки (16) пренебрежимо 
малы и могут быть исключены из рассмотре-
ния. Для водорода равенство поправок Fcw и Fcg 
достигается при R2 ≈ 4,2 нм, а для аргона – при 
R2 ≈ 30 нм. Выполнение условия малости по-
правки Fcw/Fg < 0,3 для водорода и аргона дос-
тигается при R2 ≈ 13,5 нм и 102,4 нм соответст-
венно. 

Зависимость давления газа от размеров на-
нопор также весьма значительна. Здесь под 
«давлением» газа pw понимается параметр, рас-
считанный с использованием обычного уравне-
ния состояния, но при плотности, рассчитанной 
с использованием параметра функции распре-
деления R1 вместо радиуса поры R2. Графики на 
рис.1б характеризуют соотношение давлений 
pw/p2, где p2 – давление, которое было бы полу-
чено без учета стенок, если бы выполнялось ра-
венство R1 = R2. 

Проведенный анализ указывает на необхо-
димость учета «стеночных» поправок при ис-
следовании состояния газов даже в сравнитель-
но больших нанопорах в вольфраме. При этом 
для всех трех рассмотренных газов зависимость 
давления от радиуса поры оказывается более 
слабой, чем зависимость свободной энергии. 

Выводы 

Проведенные в настоящей работе теорети-
ческие оценки указывают на необходимость 
учета взаимодействия атомов и молекул газов 
со стенками нанопор и вакансионных кластеров 
при моделирования давления газа на стенки, 
накопления газа в порах. Показано, что учет 
эффектов на поверхности необходим даже для 
сравнительно больших пор, радиус которых 
достигает десятков и сотен нанометров. Полу-
ченные результаты могут быть полезны при ис-
следовании давления газа в порах твердых тел в 
задачах плазмохимии поверхности, управляе-
мого термоядерного синтеза, порошковой ме-
таллургии. 
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Аннотация. В работе двухстадийным методом получен композиционный материал на основе волокон 
твердого углерода, модифицированных нанолистами дисульфида молибдена. Твердый углерод, используе-
мый в качестве основы, получен термообработкой вискозы при 810 °С. Осаждение на волокнах наночастиц 
MoS2 выполнено гидротермальным способом. Структура и состав композита установлены с использованием 
методов рентгеновской дифракции, малоуглового рентгеновского рассеяния, спектроскопии комбинацион-
ного рассеяния света, сканирующей электронной микроскопии, энергодисперсионной спектроскопии, спек-
трофотометрии и рентгеновской фотоэлектронной спектроскопии. Исследованы электрохимические харак-
теристики композита как анодного материала для натрий-ионных аккумуляторов. Обнаружено, что за счет 
эффекта синергизма композиционный материал обладает преимуществами над твердым углеродом и нанок-
ристаллическим MoS2 в отдельности. По сравнению с твердым углеродом композит демонстрирует более 
высокие значения удельной емкости, в том числе при высоких плотностях тока. Так, при 1000 и 2000 мА/г 
композиционный материал показал удельную емкость 139 и 84 мА·ч/г, тогда как твердый углерод при тех 
же плотностях тока обеспечивает только 73 и 45 мА·ч/г. По отношению к MoS2 композит демонстрирует 
лучшую циклируемость. Для MoS2 наблюдается деградация энергозапасающих свойств уже после 90 цикла. 
Композиционный материал, напротив, сохраняет стабильность даже на 150 цикле с емкостью 204 мА·ч/г 
при 200 мА/г. 

Ключевые слова: твердый углерод, MoS2, натрий-ионные аккумуляторы, анод, композиционный мате-
риал, наноструктура. 
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Abstract. In this work, a composite material based on hard carbon fibers modified with molybdenum disulfide 
nanosheets was prepared using a two-step method. The hard carbon, acts as a substrate, was obtained by heat treat-
ment of viscose fibers at 810 °C. MoS2 nanoparticles were deposited on fibers by a hydrothermal method. The struc-
ture and composition of prepared material were determined using X-ray diffraction, small-angle X-ray scattering, 
Raman spectroscopy, scanning electron microscopy, energy dispersive spectroscopy, spectrophotometry, and X-ray 
photoelectron spectroscopy. The electrochemical characteristics of the composite as an anode material for sodium-
ion batteries were studied. It was found that due to synergistic effect the composite has advantages over both hard 
carbon and nanocrystalline MoS2. As compared to hard carbon, the composite exhibits higher specific capacity even 
at high current densities. In particularly at 1000 and 2000 mA g-1, the composite material showed a specific capacity 
of 139 and 84 mAh g-1, while hard carbon provides only 73 and 45 mAh g-1. As compared to MoS2, the composite 
demonstrates better cyclability. A significant degradation of sodium storage ability is observed for MoS2 already af-
ter the 90th cycle. In contrast, the composite material remains stable even upon 150-fold cycling with a capacity of 
204 mAh g-1 at 200 mA g-1. 
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Введение 

Усовершенствование существующих и раз-
работка новых способов преобразования и на-
копления электрической энергии является од-
ной из важных задач на пути к созданию пере-
довых технологий в различных сферах, вклю-
чая портативную и бытовую электронику, авто-
транспорт, системы сглаживания нагрузок в 
электросетях, беспилотные аппараты, устрой-
ства автономного и резервного энергообеспе-

чения и пр. Значительное место в этом направ-
лении отводится аккумуляторам, основанным 
на принципе электрохимической энергоконвер-
сии. В новейших разработках доминируют ли-
тий-ионные аккумуляторы (ЛИА), выгодно от-
личающихся от прочих электрохимических ис-
точников тока по таким параметрам, как удель-
ная энергия и мощность, долговечность, срок 
службы, экологичность. Однако с учетом эко-
номических факторов и геополитических рис-
ков, в последнее время назрела необходимость 
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создания новых, пост-литиевых систем элек-
трохимического преобразования и накопления 
энергии, таких как натрий-ионные аккумулято-
ры (НИА). В отличие от лития, натрий – один 
из наиболее распространенных на планете эле-
ментов [1]. Натрийсодержащее сырье в десятки 
раз дешевле литиевых аналогов, цена на кото-
рые к тому же продолжает неуклонно расти. По 
своим физико-химическим свойствам натрий 
похож на литий. Их электродные потенциалы 
близки: -3,02 В для лития и -2,71 В для натрия 
относительно нормального водородного элек-
трода [2]. Натрий в 1,8 раза тяжелее лития, что 
отражается на удельном энергозапасе активных 
материалов анода и катода. В то же время, в от-
личие от лития, натрий не сплавляется с алю-
минием. Это позволяет использовать алюми-
ниевый токоотвод на отрицательном электроде 
в НИА (в ЛИА эта роль отведена меди) [3]. 
Алюминий примерно в 3,3 раза легче меди (и к 
тому же дешевле), из чего следует, что удель-
ная емкость НИА может быть сопоставима с 
таковой для ЛИА. Ионный радиус натрия 
(1,02 Å) больше, чем лития (0,76 Å) [2]. Это 
обязывает подбирать энергоактивные материа-
лы для электродов с приемлемой устойчиво-
стью структуры в процессах заряда–разряда и 
отражается на объемной плотности энергии и 
размерах НИА. 

Неграфитизируемый, или т.н. твердый, уг-
лерод сегодня уже нашел применение в произ-
водстве НИА как активный материал для отри-
цательного электрода (например, в аккумуля-
торах компании CATL). Данный материал 
можно получать из широкого спектра углерод-
содержащего сырья, в т.ч. отходов обработки и 
переработки древесины, растениеводства и жи-
вотноводства. Характерной особенностью 
твердого углерода является способность устой-
чиво циклироваться. Электрохимическая ем-
кость твердого углерода по натрию составляет 
около 250 мА·ч/г при невысоких плотностях 
тока [4]. К недостаткам твердого углерода от-
носятся недостаточная емкость при высоких 
токовых нагрузках и риск осаждения дендритов 
натрия при заряде (интеркаляция ионов Na+ в 
твердый углерод происходит главным образом 
при низких потенциалах меньше 0,1 В) [5]. 

Другим классом материалов, привлекаю-
щих внимание для изготовления отрицательно-
го электрода НИА, являются дихалькогениды 
переходных металлов с общей формулой MX2, 
где M – переходный металл, X – халькоген. Ди-

халькогениды переходных металлов, как и гра-
фит, зарекомендовавший себя в роли анода для 
ЛИА, являются двумерными слоистыми струк-
турами. Особенностью представителей этого 
класса веществ является высокая электрохими-
ческая емкость по натрию. Накопление заряда в 
таких материалах осуществляется ступенчато 
за счет реакций интеркаляции (при высоких по-
тенциалах) и конверсии [6]: 

MX2 + xNa+ + xe → NaxMX2, 

NaxMX2 + (4–x)Na+ + (4–x)e → 2Na2X + M. 

На сегодняшний день на предмет исполь-
зования в НИА изучены такие дихалькогениды 
переходных металлов как NbSe2, MoS2, WS2, 
WSe2, TiS2, FeS2 и др. Среди них одним из наи-
более перспективных вариантов является ди-
сульфид молибдена. Структура MoS2 представ-
лена чередующимися слоями из двух гексаго-
нальных плоскостей, образованных атомами 
серы, и плоскости атомов молибдена в триго-
нально-призматической координации между 
ними. В единой структуре слои удерживаются 
за счет сил Ван-дер-Ваальса. Расстояние между 
слоями MoS2, равное примерно 0,62 нм, доста-
точно для интеркаляции ионов натрия. При 
реализации конверсионной реакции электрохи-
мическая емкость дисульфида молибдена по 
натрию составляет около 670 мА·ч/г [7]. Дос-
тоинством MoS2 является и его небольшая 
стоимость. К числу недостатков дисульфида 
молибдена относятся невысокая электронная 
проводимость и плохая циклируемость. Пере-
ход к наноразмерным структурам и создание 
композитов с углеродными материалами могут 
решить обозначенные проблемы [8]. 

Целью настоящего исследования являлась 
разработка способа получения композита за 
счет выращивания наноструктур MoS2 на во-
локнах твердого углерода, исследование элек-
трохимических характеристик такого материа-
ла для отрицательного электрода натрий-
ионных аккумуляторов. 

Экспериментальная часть 

Синтез твердого углерода 

Твердый углерод (здесь и далее – образец 
HC) получали из вискозных волокон производ-
ства фабрики «Пехорский текстиль» (Россия) в 
две стадии. Вначале выполняли термическую 
предобработку волокон со ступенчатым подъе-
мом температуры до 220, 280 и 360 °С (ско-
рость набора температуры 1-3 °С/мин, выдерж-
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ка при каждой из температур в течение 30 мин), 
т.е. в зонах, где согласно [9] протекают процес-
сы дегидратации, деполимеризации, декарбо-
нилирования и декарбоксилирования. Далее 
осуществляли отжиг волокон в потоке аргона 
при 810 °С на протяжении 30 мин, скорость на-
грева 3 °С/мин. 

Синтез композита на основе МоS2 и твердого 

углерода 

Навеску твердого углерода массой 0,4 г 
вместе с аммонием молибденовокислым (х.ч.; 
«Реахим», Россия) в количестве 0,4 г и тиомо-
чевиной (1,25 г) диспергировали при интенсив-
ном перемешивании в 40 мл смеси Н2О и 
С2Н5ОН (объемное соотношение 1:1). Далее 
смесь помещали в автоклав с фторопластовой 
футеровкой объемом 100 мл и подвергали на-
греву при 200 °С в течение 18 ч. По окончании 
реакции и остывания, смесь отфильтровывали 
через бумажный фильтр (синяя лента) и про-
мывали деионизированной водой. Осадок су-
шили на воздухе без нагревания. Затем продукт 
подвергали термообработке в атмосфере аргона 
при 810 °С в течение 2 ч, скорость подъема 
температуры 3 °/мин. Образец здесь и далее 
обозначен как МоS2@HC. 

Синтез наноструктурированного MoS2 

Наноструктурированный дисульфид мо-
либдена (образец МоS2-NS) получали тем же 
способом, что и композиционный материал 
МоS2@HC, но без добавления в исходную 
смесь твердого углерода. 

Характеризация материалов 

Исследование фазового состава методом 
рентгеновской дифракции (РД) проводили на 
дифрактометре STADI-P («STOE», Германия); 
CuKα-излучение (λ = 0,15418 нм), Ge-
монохроматор. Дифрактограммы записывали в 
геометрии «на просвет» в диапазоне углов 2θ от 
3 до 90° при шаге 0,01°. Идентификацию фаз 
выполняли с помощью банка данных ICDD 
PDF-2. Структурный анализ осуществляли пу-
тем аппроксимации экспериментальной ди-
фрактограммы набором компонент лоренцевой 
формы и функции представленной полиномом 
четвертой степени от 1/2θ, которая учитывает 
вклад фонового рассеяния (в частности вклады 
малоуглового рассеяния, рассеяния на неупоря-
доченных атомах, рассеяния молекулами воз-
духа) [10]. С помощью уравнений Брэгга и 
формулы Шеррера по параметрам соответст-

вующих компонент в аппроксимациях были 
определены размеры и межатомные расстояния 
упорядоченных областей в образцах. 

Методы малоуглового рентгеновского рас-
сеяния (МУРР) и спектроскопии комбинацион-
ного рассеяния света (КР) использовали для 
уточнения углеродной структуры. МУРР-
исследования проводили на спектрометре 
S3-MicroPIX фирмы «Hecus XRS» (Австрия) с 
источником излучения CuKα. Фокусировку мо-
нохроматического луча в точечной геометрии 
производили с помощью рентгеновского зерка-
ла (FOX 2D Cu10_30P). Образцы толщиной 
0,15 мм помещали в ячейку с окном из поли-
имидной пленки. Спектры МУРР записывали с 
использованием газоразрядного детектора PSD-
50M с размером окна 50×10 мм и размером 
пикселя 54 мкм. Измерения проводили в гео-
метрии «на просвет», расстояние от образца до 
детектора составляло 268 мм, время накопле-
ния спектров рассеяния составляло 3200 с. 
Диапазон волновых векторов 
0,0019 < q < 0,62 Å-1. Бегенат серебра использо-
вали в качестве калибровочного стандарта. КР-
исследования выполняли на спектрометре Al-
pha 500 («WITec», Германия) с Nd:YAG-
лазером с длиной волны 532 нм; время накоп-
ления сигнала 100 с, погрешность измерения 
4 см-1. Обработку данных КР проводили в про-
граммном пакете Origin (версия b9.5.1.195). 

Морфологию поверхности и элементный 
состав материалов изучали методами скани-
рующей электронной микроскопии (СЭМ) и 
энергодисперсионной спектроскопии (ЭДС) с 
помощью микроскопа Hitachi S5500 (Япония) с 
приставкой для электронно-зондового микро-
анализа. 

Удельную поверхность материалов опре-
деляли по методу низкотемпературной (77 K) 
адсорбции азота из азотно-гелиевой смеси с 
помощью анализатора Сорбтометр-М («Ката-
кон», Россия). Предварительно образцы нагре-
вали в потоке азота при температуре 100 °С в 
течение 30 мин для удаления адсорбированных 
молекул воды и кислорода. Анализ данных вы-
полняли по 5-точечному методу Брунауэра-
Эммета-Тейлора в линейном диапазоне относи-
тельных давлений (p/p0 < 0,3). 

Анализ химического состава поверхности 
образцов проводили методом рентгеновской 
фотоэлектронной спектроскопии (РФЭС) с ис-
пользованием спектрометра от «SPECS» (Гер-
мания) c полусферическим электростатическим 
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анализатором Phoibos-150. Спектры регистри-
ровали при постоянной энергии пропускания 
анализатора, равной 20 эВ с шагом сканирова-
ния 0,1 эВ. Привязку энергетической шкалы 
проводили по линии С 1s с энергией связи 
285,0 эВ. 

Оптические свойства материалов изучали с 
помощью спектрофотометра UV2600 («Shima-
dzu», Япония). Спектры регистрировали в ре-
жиме диффузного отражения в диапазоне длин 
волн от 200 до 800 нм, эталоном служил суль-
фат бария. 

Электрохимические испытания 

Для приготовления рабочих электродов по-
лученные материалы (85 вес. %) смешивали с 
углеродной ацетиленовой сажей (13 вес. %) 
марки Super P («Alfa Aesar», США) и одно-
стенными углеродными нанотрубками 
(2 вес. %) в виде дисперсии Tuball Bat NMP 
0,4 % («OCSiAl», Россия) в 1-Метил-2-
пирролидоне («Экос», Россия). Перед этим 
синтезированные продукты измельчали в пла-
нетарной мельнице Pulverisette 7 premium line 
(«Fritch», Германия) со скоростью 300 об/мин в 
течение 40 мин. Пастообразную массу наноси-
ли слоем толщиной 70 мкм на алюминиевый 
токоотвод с углеродным покрытием с помощью 
устройства EQ-AFA-I («MTI Corp», США) и 
сушили до постоянного веса. Сформированные 
таким путем слои подпрессовывали с использо-
ванием роллер-пресса GN-MR-100 («Gelon», 
Китай). Электроды диаметром 15 мм вырубали 
с помощью инструмента CP60 («TMAX», Ки-
тай) и обрабатывали термически в вакууме при 
110 °С в течение 12 ч. 

Сборку ячеек формата CR2032 производи-
ли в камере станции VBOX PRO («Вилитек», 
Россия) в атмосфере очищенного и осушенного 
аргона (O2, H2O < 1 мд). Противоэлектро-
дом/электродом сравнения служил металличе-
ский натрий. 1 M раствор NaClO4 в пропилен-
карбонате с добавкой 2 вес. % фторэтиленкар-
боната использовали в качестве электролита. 
Стекловолоконная мембрана Whattman служи-
ла сепаратором. 

Электрохимические испытания проводили 
при комнатной температуре в пределах по по-
тенциалу 0,01 и 2,5 В отн. Na/Na+ с помощью 
систем от «Solartron» (Великобритания) и 
«Элинс» (Россия). Зарядно-разрядные исследо-
вания выполняли в гальваностатическом режи-
ме при различных токах от 20 до 2000 мА/г. 

Здесь и далее терминам “заряд” и “разряд” от-
вечают, соответственно, процессы натрирова-
ния и денатрирования. Циклические вольтаме-
рограммы (ЦВА записывали при скорости раз-
вертки потенциала 100 мкВ/с. 

Результаты и обсуждение 

На рис.1а представлены результаты иссле-
дования материалов методом рентгеновской 
дифракции. Профиль РД образца HC содержит 
лишь три широких малоинтенсивных пика при 
~24, 43 и 80°, наблюдающихся на фоне интен-
сивного вклада от неупорядоченной углерод-
ной фазы, что является характерным для со-
держащих нанографиты материалов. Оценка 
размеров по положению и ширине этих пиков, 
полученных из аппроксимации дифрактограм-
мы HC, указывает, что углеродные частицы в 
нем в среднем состоят из 4-х слоев располо-
женных на расстоянии ~0,374 нм, средние ла-
теральные размеры которых ~2,22 нм. Согласно 
[11], углеродные материалы с размерами струк-
турных блоков до 5 нм являются неграфитизи-
руемыми или труднографитизуемыми, т.е. мо-
гут быть отнесены к твердому углероду. На 
рис.1а показана дифрактограмма кристалличе-
ского графита (литейный графит марки ГЛ-1) 
для иллюстрации отличий от дифрактограммы 
HC в относительной интенсивности неупорядо-
ченных и структурированных областей, числе 
наблюдаемых отражений, их положениях и 
ширинах. В профиле рентгеновской дифракции 
образца МоS2@HC можно отчетливо различить 
интенсивные отражения (002), (100), (103), 
(110) от слоистых частиц гексагонального ди-
сульфида молибдена (JCPDS No. 37-1492). Как 
и в случае с образцом HC, на дифрактограмме 
композита МоS2@HC отсутствуют узкие поло-
сы, которые могли бы отвечать графитизируе-
мому (мягкому) углероду. Пики гексагонально-
го дисульфида молибдена на дифрактограмме 
образца МоS2@HC наблюдаются на фоне силь-
но уширенных и слабо различимых пиков твер-
дого углерода и неупорядоченной углеродной 
фазы. Согласно оценке по параметрам отраже-
ний (002) и (100) частицы дисульфида молиб-
дена в образце МоS2@HC имеют межплоскост-
ное расстояние ~0,633 нм и среднюю толщину 
7,3 нм, что отвечает 12-13-ти слоям со средним 
латеральным размером 10,9 нм. 
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Рис.1. Профили рентгеновской дифракции (а) и спектры МУРР (б) для HC, МоS2@HC и кристаллического 
графита ГЛ-1, спектр КР образца HC (в), оптические спектры поглощения материалов 

HC, МоS2-NS и МоS2@HC (г) 

Fig.1. X-ray diffraction profiles (a) and SAXS spectra (б) for HC, MoS2@HC and GL-1 crystalline graphite, 
Raman spectrum of the HC sample (в), optical absorption spectra of HC, MoS2-NS 

and MoS2@HC materials (г) 

Рис.1б демонстрирует спектры рассеяния 
рентгеновского излучения на малых углах для 
графита ГЛ-1, образцов HC и МоS2@HC. Со-
гласно [12] степенная зависимость q

-n при ма-
лых углах рассеяния (q < 0,1 Å-1) характеризует 
степень разупорядоченности графитовых слоев. 
В цитируемой работе указано, что показатель 
степени n для упорядоченных углеродных 
структур больше или равен -3,5, тогда как для 
углеродов с разупорядоченной структурой, к 
коим относится твердый углерод, показатель 
степени должен быть меньше –3. Показатель 
степени n для ГЛ-1, HC и МоS2@HC по данным 
МУРР составляет -3,6, -2,4 и -2,8, соответст-
венно. Кроме этого, надо отметить, что для об-
разца HC в диапазоне q > 0,1 Å-1 наблюдается 
увеличение интенсивности рассеяния рентге-
новского излучения. Такое поведение кривой 
рассеяния связывают с выраженной микропо-
ристостью [13]. 

На рис. 1в показан спектр КР образца HC. 
Обработка спектра показывает, что в нем со-
держатся полосы рассеяния при ~1161 см-1 
(T-полоса), ~1332 см-1 (D-полоса), ~1453 см-1 
(D″-полоса), ~1581 см-1 (G-полоса) и ~2665 см-1 
(2D-полоса). Наличие T-полосы в КР-спектре 
свидетельствует о присутствии в образце угле-

рода в sp3-гибридизованном состоянии [14]. 
Полосу D″ в литературе [15] обычно относят к 
sp2-гибридизованному углероду, состоящему 
всего из нескольких шестиатомных колец. Ин-
тенсивность полосы D в спектре КР больше ин-
тенсивности полосы G. Средний латеральный 
размер углеродных частиц в данном материале, 
равный 5,25 нм, был оценен по соотношению 
интенсивностей полос D и G. Это значение, 
коррелирует с латеральным размером, опреде-
ленным из данных рентгеновской дифракции. 
Все вышесказанное типично для разупорядо-
ченных углеродных материалов, содержащих 
нанографиты, включая твердый углерод. 

На рис.1г представлены оптические спек-
тры поглощения изучаемых материалов. В 
спектре образца МоS2-NS отчетливо проявля-
ются три максимума поглощения: при ~330, 
~560 и ~650 нм. Этот результат согласуется с 
литературными данными для дисульфида мо-
либдена [16]. Максимальное поглощение для 
образца HC зарегистрировано в ультрафиоле-
товой области при ~200 нм. Спектр поглощения 
материала МоS2@HC содержит особенности 
спектров обоих образцов, что подтверждает 
формирование композиционной структуры. 

На рис.2а приведены данные СЭМ-анализа 
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для образца HC. Из них следует, что твердый 
углерод имеет волокнистую структуру, диаметр 
большинства волокон равен примерно 10 мкм. 
Поверхность волокон сравнительно гладкая, 
имеются продольные трещины, что вызвано 
высокотемпературной обработкой. Рис.2б пока-
зывает морфологию поверхности волокон твер-
дого углерода (образец МоS2@HC) после обра-
ботки в гидротермальных условиях в присутст-
вии молибден- и сера-содержащих прекурсо-
ров. Видно, что в этом случае на поверхности 

волокон твердого углерода содержатся наноча-
стицы в форме изогнутых листов. Толщина 
этих нанолистов составляет 4-7 нм (рис.2в). 
Элементный анализ образца МоS2@HC мето-
дом ЭДС (рис.2г) демонстрирует наличие на 
его поверхности значительных количеств Mo и 
S. Это наблюдение, в совокупности с данными 
других методов, указывает на то, что фазовый 
состав нанолистов представлен дисульфидом 
молибдена. 

 
Рис.2. СЭМ-изображения поверхности образцов HC (а) и МоS2@HC (б, в). Результаты ЭДС-анализа 

композита МоS2@HC (г) 

Fig.2. SEM images of the surface of HC (a) and MoS2@HC (б, в) samples. The results of the EDX analysis 
of the MoS2@HC composite (г) 

Согласно результатам адсорбционных из-
мерений по азоту при 77 K образец HC харак-
теризуется бóльшей удельной поверхностью 
(123 м2/г), чем композит МоS2@HC (5,7 м2/г). 
Это связано с тем, что в ходе гидротермальной 
обработки наночастицы дисульфида молибдена 
покрывают поверхность твердого углерода. 

Представленный на рис.3а обзорный 
РФЭС-спектр композита МоS2@HC включает, 
как видно, линии углерода, молибдена, серы и 
кислорода. Спектр Mo 3d (рис.3б) содержит 
спин-орбитальный дублет из пиков Mo 3d5/2 и 
Mo 3d3/2 с энергетическим положением 229,5 и 
232,6 эВ, соответственно, что подразумевает 
нахождение молибдена в составе MoS2 [8]. 
Спектр S 2p (рис.3в) с компонентами спин-

орбитального дублета S 2p3/2 (162,1 эВ) и 
S 2p1/2, (163,4 эВ) характерен для серы в со-
стоянии окисления S2–, очевидно, входящей в 
состав дисульфида молибдена [8]. В спектре 
С 1s (рис.3г) наряду с основной компонентой с 
энергией связи 285,0 эВ, обусловленной, по-
видимому, и твердым углеродом, и углеродом 
привнесенных извне контаминатов и адсорба-
тов, можно выделить пик при 286,6 эВ, отно-
сящийся к окисленному углероду адсорбиро-
ванных групп (–C–O–С–) [17]. Последним, а 
также, возможно, наличием –ОН содержащих 
адсорбатов, объясняется присутствие кислоро-
да в спектре. На вставке к рис.3а приведено 
оцененное по спектрам РФЭС содержание эле-
ментов Mo, S, C и O. 
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Рис.3. РФЭС-спектры композита МоS2@HC: обзорный (а), Mo 3d (б), S 2p (в), С 1s (г). 
Вставка к рис.3а показывает содержание элементов в образце 

Fig.3. XPS spectra of the MoS2@HC composite: survey (a), Mo 3d (б), S 2p (в), C 1s (г). 
The insert to Fig.3a shows the content of elements in the sample 

На рис.4а–4в приведены начальные кривые 
заряда–разряда электродов из образцов HC, 
МоS2-NS и МоS2@HC, полученные при плот-
ности тока 20 мА/г. Из графиков видно, что 
профили всех материалов имеют различный 
вид. Форма зарядно-разрядных профилей элек-
трода HC (рис.4а) совпадает с литературными 
данными для твердого углерода [18]. Наклон-
ные участки и плато на первоначальной заряд-
ной кривой отвечают процессам сорбции на-
трия на дефектах поверхности графеноподоб-
ных слоев, образования кластероподобных ско-
плений в микропорах и интеркаляции в про-
странство графитоподобных доменов. Разряд-
ная кривая характеризует протекание этих ре-
акций в обратном направлении. Удельная за-
рядная и разрядная емкость первого цикла для 
образца HC равна, соответственно, 298 и 
236 мА·ч/г. Это отвечает эффективности на 
уровне 79 %. Механизм электрохимического 
накопления натрия для дисульфида молибдена 
включает две последовательных стадии, а 

именно реакцию интеркаляции ионов Na+ в 
межслоевое пространство МоS2 (в интервале 
потенциалов до 1 В) и реакцию конверсии (при 
потенциалах ниже 1 В) [7]: 

МоS2 + xNa+ xe ↔ NaxMoS2 (x < 2; выше 1 В), 

NaxMoS2 + (4–x)Na+ + (4–x)e ↔ 2Na2S + Mo 
(ниже 1 В). 

В случае электрода МоS2-NS (рис.4б) реа-
лизованная в ходе этих реакций начальная ем-
кость (зарядная) составила 738 мА·ч/г. Это 
превышает теоретически возможную для ди-
сульфида молибдена (670 мА·ч/г) и объясняет-
ся протеканием побочных реакций, связанных с 
образованием на электроде пассивирующего 
слоя SEI (от англ. Solid Electrolyte Interphase). В 
ходе обратного процесса МоS2-NS демонстри-
рует удельную (разрядную) емкость 492 мА·ч/г. 
Соответствующая эффективность равна при-
мерно 67 %. Забегая вперед, следует отметить, 
что МоS2-NS имеет наибольшую среди иссле-
дуемых материалов необратимую емкость на 
первом цикле. Зарядно-разрядные кривые пер-
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вого цикла электрода из МоS2@HC (рис 4в) 
имеют атрибуты присущие и HC, и МоS2-NS. 
Удельная зарядная и разрядная емкость этого 
материала равна, соответственно, 516 и 
390 мА·ч/г. Это заметно больше, чем у мате-

риала HC, что связано с присутствием в составе 
композита такой энергоемкой фазы как МоS2. 
По этой же причине МоS2@HC демонстрирует 
худшую начальную эффективность (на уровне 
76 %) в сравнении с образцом HC. 

 

Рис.4. Начальные зарядно-разрядные профили при 20 мА/г (а–в), ЦВА при 100 мкВ/с (г), зависимость 
удельной емкости (пустые символы отвечают процессу заряда, заполненные – процессу разряда) 
и эффективности от номера цикла при различных токовых нагрузках (д), кривые заряда и разряда 
при различных плотностях тока для избранных циклов (е–з) для электродов на основе образцов 

HC, МоS2-NS и МоS2@HC 

Fig.4. Initial charge-discharge profiles at 20 mA g-1 (a–в), CVA at 100 µV s-1 (г), dependence of specific capacity 
(empty symbols correspond to the charge process, filled ones correspond to the discharge process) and efficiency 

on the cycle number at various current loads (д), charge and discharge curves at different current densities 
for selected cycles (e–з) for electrodes based on HC, MoS2-NS, and MoS2@HC samples 

Рис.4г показывает циклические вольтампе-
рограммы всех исследуемых образцов, запи-
санные при скорости развертки потенциала 
100 мкВ/с. На ЦВА образца HC видны несколь-
ко пиков в катодной (вблизи 0,01, 0,15 и 0,75 В) 
и анодной (0,25 и 0,7 В) областях, характерных 
для твердого углерода [18]. Катодная ветвь 
циклической вольтамперограммы МоS2-NS со-
держит пики тока вблизи 0,8 и 1,35 В. Пик при 
1,35 В соответствует интеркаляции ионов на-
трия в MoS2, максимум при 0,8 В связан с вос-
становлением NaxMoS2 до Na2S и Mo в ходе ре-

акции конверсии. Анодная ветвь ЦВА образца 
МоS2-NS представлена максимумами при 0,65 и 
1,8 В, отвечающими протеканию токообра-
зующих процессов в обратном направлении 
(окисление Na2S с образованием полисульфи-
дов) [19]. ЦВА композита МоS2@HC содержит 
максимумы тока, свойственные как для твердо-
го углерода, так и для дисульфида молибдена. 
Это означает, что накопление натрия в 
МоS2@HC происходит с участием обеих фаз. 

На рис.4д представлены результаты испы-
таний электродов на основе образцов HC, 
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МоS2-NS и МоS2@HC при различных токовых 
нагрузках. Из них следует, что вначале, при 
20 мА/г, для образца МоS2-NS наблюдается 
уменьшение удельной емкости с номером цик-
ла. Это говорит о деградации энергозапасаю-
щих свойств материала. Электрод из HC в ана-
логичных условиях демонстрирует стабильные 
значения емкости. Композит МоS2@HC в тече-
ние первых циклов характеризуется более или 
менее устойчивым поведением. После шести 
циклов при 20 мА/г на электродах из HC, 
МоS2-NS и МоS2@HC получены следующие 
значения разрядной (обратимой) емкости: 231, 
368 и 320 мА·ч/г. Увеличение плотности тока 
во всех случаях сопровождается снижением 
удельной емкости. Так электрод на основе 
МоS2-NS при 40, 100, 200, 400, 1000 и 
2000 мА/г показал обратимую емкость 337, 312, 
291, 263, 172 и 93 мА·ч/г (данные приведены 
для последнего цикла каждого из токовых ре-
жимов), соответственно. Для образца HC при 
этих же величинах плотности тока зарегистри-
рована существенно меньшая разрядная ем-
кость: 209, 161, 117, 97, 73 и 45 мА·ч/г. По 
сравнению с МоS2-NS и HC для композита 
МоS2@HC во всех исследуемых режимах фик-
сируются промежуточные значения емкости: 
299, 263, 227, 192, 139 и 84 мА·ч/г. В ходе по-
следующих тестов в противоположном направ-
лении обнаружено, что все исследуемые мате-
риалы восстанавливают свою емкость. 

На рис.4е–4з показаны зарядно-разрядные 
кривые для электродов из HC, МоS2-NS и 
МоS2@HC, записанные в ходе циклирования 
при различных плотностях тока. Из этих дан-
ных следует, что во всех случаях за счет объе-
динения с МоS2 рабочий потенциал композита 
выше, чем потенциал твердого углерода. Это 
может иметь как отрицательные (снижение 
энергии), так и положительные (повышение 
безопасности эксплуатации) последствия для 
аккумулятора. 

По окончании нагрузочных испытаний ма-
териалы, показавшие наилучшие характеристи-
ки (т.е. МоS2-NS и МоS2@HC), подвергли про-
должительному циклированию при плотности 
тока 200 мА/г (рис.4д). Из полученных данных 
следует, что после примерно 90 циклов заря-
да/разряда для электрода из МоS2-NS наблюда-
ется уменьшение разрядной емкости. Такое по-
ведение характерно для дисульфида молибдена 
и связано с диффузией продуктов обратимой 
реакции конверсии (полисульфидов) в электро-

лит и их миграцией к противоположному элек-
троду (т.н. челночный перенос), что приводит к 
коррозии последнего и потере активного мате-
риала [20]. В отличие от МоS2-NS композит 
МоS2@HC сохраняет стабильное циклирова-
ние. Его разрядная емкость в ходе ресурсных 
испытаний не опускалась ниже 200 мА·ч/г. На 
150 цикле при токовой нагрузке 200 мА/г элек-
трод на основе МоS2@HC сохраняет емкость, 
равную 204 мА·ч/г, и эффективность на уровне 
99,8 %. По-видимому, структура композицион-
ного материала предотвращает челночный пе-
ренос полисульфидов. 

Улучшенные электрохимические показате-
ли композиционного материала, а именно 
большая чем у твердого углерода разрядная ем-
кость и лучшая по сравнению с нанокристалли-
ческим МоS2 стабильность при циклической 
работе, объясняются синергетическим эффек-
том и подтверждают эффективность такой ин-
теграции. 

Выводы 

Разработан метод получения композицион-
ного материала, состоящего из волокон твердо-
го углерода, покрытых нанолистами дисульфи-
да молибдена. Синтез композита включает две 
стадии: получение твердого углерода из виско-
зы термообработкой при 810 °С, его модифи-
цирование наночастицами MoS2 в гидротер-
мальных условиях. Материал испытан как 
анодный для натрий-ионных аккумуляторов. 
Выявлено, что такая композиционная структура 
имеет большую в сравнении с твердым углеро-
дом удельную разрядную емкость. При плотно-
сти тока 20, 40, 100, 200, 400, 1000 и 2000 мА/г 
композит демонстрирует емкость 321, 299, 263, 
227, 192, 139 и 84 мА·ч/г, тогда как твердый уг-
лерод – 231, 209, 161, 117, 97, 73 и 45 мА·ч/г, 
соответственно. Это обусловлено вкладом вы-
сокоэнергоемкой фазы MoS2. Одновременно с 
этим, композит, хотя и уступает на начальном 
этапе в емкости нанокристаллическому MoS2, 
обладает лучшей производительностью при 
продолжительной работе. В частности, уже по-
сле 90 циклов заряда/разряда для MoS2 фикси-
руется многократное снижение емкости, тогда 
как композиционный материал сохраняет ста-
бильную удельную емкость вблизи 200 мА·ч/г 
даже на 150 цикле при плотности тока 
200 мА/г. Полученный композит представляет 
интерес как материал отрицательного электро-
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да для электрохимических систем следующего 
поколения на базе натриевого иона. 
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Аннотация. Динамическая теория спонтанного (при охлаждении) γ-α мартенситного превращения ис-
пользуется для описания формирования стопы кристаллов пакетного мартенсита. Рост мартенситного кри-
сталла начинается с образования начального возбужденного состояния (НВС) в упругом поле дислокацион-
ного центра зарождения (ДЦЗ). НВС порождает управляющий волновой процесс (УВП), несущий порого-
вую деформацию. В состав УВП входят относительно длинноволновые ℓ- и относительно коротковолновые 
s-волны, действующие согласованно и стимулирующие трехмерную деформацию бейновского типа. Пара  
ℓ-волн задает ориентацию габитусной плоскости (ГП). Пакетный мартенсит состоит из кристаллов реечной 
формы с ГП из семейства близкого к {557}. Рассматриваются упругие поля ДЦЗ в форме прямоугольных 
петель. Показано, что к снятию вырождения при записи габитуса ведет использование стандартных векто-
ров Бюргерса b смешанной ориентации относительно сегментов <110> ДЦЗ. Приведен анализ упругого поля 
ДЦЗ*-дислокационной петли, обрамляющей ГП возникшего кристалла мартенсита реечного типа; в качестве 
направления эффективного вектора Бюргерса b* используется направление макросдвига. Показано, что 
ДЦЗ* создает условия для воспроизводства кристаллов с одинаковыми ориентировками по эстафетному 
сценарию в форме стопы определенной пространственной конфигурации. Проведено обсуждение результа-
тов, сделан вывод о возможной инициации образования не только кристаллов с ГП типа {557}, но и {112}, 
которые типичны для поверхностного мартенсита. 

Ключевые слова: динамическая теория, мартенситное превращение, мартенсит охлаждения, дислокаци-
онные центры зарождения, начальное возбужденное состояние, управляющий волновой процесс, габитусная 
плоскость, бейновская деформация, пакетный мартенсит, стопа кристаллов, поверхностный мартенсит. 
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Abstract. The dynamic theory of spontaneous (on cooling) γ-α martensitic transformation is used to describe the 
formation of a stack of packet martensite crystals. The growth of a martensite crystal begins with the formation of an 
initial excited state (IES) in the elastic field of a dislocation nucleation center (DNC). The IES generates a control 
wave process (CWP) that carries a threshold deformation. The composition of the СWP includes relatively long-
wave ℓ- and relatively short-wave s-waves acting in a coordinated manner and stimulating three-dimensional defor-
mation of the Bain type. A pair of ℓ-waves specifies the orientation of the habit plane (HP). The packet martensite 
consists of lath-shaped crystals with HPs from the family close to {557}. Elastic fields of the DNC in the form of 
rectangular loops are considered. It is shown that the use of standard Burgers vectors b of mixed orientation relative 
to the <110> segments of the DNC leads to the removal of degeneracy in recording the habit. The elastic fields of 
the DNC*, a dislocation loop framing the HP of the formed crystal of lath-shaped martensite, are analyzed; the di-
rection of the effective Burgers vector b* is used as the direction of the macroshear. It is shown that the DNC* cre-
ates conditions for the reproduction of crystals with the same orientations according to the relay scenario in the form 
of a stack of a certain spatial configuration. The results are discussed, and a conclusion is made about the possible 
initiation of the formation of not only crystals with HPs of the {557} type, but also {112}, which are typical of sur-
face martensite. 

Keywords: dynamic theory, martensitic transformation, cooling martensite, dislocation nucleation centers, ini-
tial excited state, control wave process, habit plane, Bain deformation, packet martensite, stack of crystals, surface 
martensite. 
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Введение 

Классический вариант реализации мартен-
ситного превращения (МП) относится к γ-α пе-
рестройке в сплавах на основе железа [1]. МП 
протекает кооперативно (бездиффузионно) в 
процессе охлаждения. Кооперативность МП 
отражается в наличии однозначно связанных 
между собой морфологических признаков, яв-
ляющихся своеобразной «визитной карточкой» 
МП. Для отдельного кристалла – это характер-
ная ориентация габитусной плоскости (ГП), 
межфазные ориентационные соотношения (ОС) 
и макросдвиг. Характерным кинетическим при-

знаком является высокая скорость роста кри-
сталлов, что позволяет связать формирование 
кристалла с управляющим волновым процес-
сом (УВП) и построить динамическую теорию 
МП (см., например, [2-6]). При этом вместо 
квазиравновесного зародыша, как некоторой 
обособленной дефектами области исходной фа-
зы (аустенита), вводится понятие начального 
возбужденного состояния (НВС). НВС – это 
область в упругих полях дислокационных цен-
тров зарождения (ДЦЗ), в которой аустенит, 
переохлажденный ниже температуры фазового 
равновесия T0, теряет устойчивость. Атомы в 
области НВС скачкообразно смещаются, а вы-
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деление энергии в виде колебаний атомов по-
рождает УВП. НВС имеет форму прямоуголь-
ного параллелепипеда, построенного на собст-
венных векторах тензора деформации упругого 
поля ДЦЗ. Поперечный размер НВС 

d ~0,1R,                             (1) 
где R – расстояние от ближайшего прямо-

линейного сегмента ДЦЗ. В состав УВП входит 
пара относительно длинноволновых смещений 
(ℓ-волны), отвечающих за формирование габи-
тусов кристаллов, а также пара относительно 
коротковолновых смещений (s-волны), отве-
чающих за формирование тонкой структуры 
двойников превращения и действующих согла-
сованно с ℓ-волнами. УВП переносит порого-
вую деформацию, достаточную для преодоле-
ния межфазного барьера в аустените, сохра-
няющем метастабильную устойчивость при 
температуре Ms начала МП. 

В динамической теории ГП «заметается» 
линией пересечения фронтов ℓ-волн уже на 
стадии пороговой деформации. Особо просто и 
наглядно нормали N к габитусным плоскостям 
находятся в приближении продольных волн, 
когда скорости v1,2 (и соответствующие волно-
вые векторы) ℓ-волн коллинеарны собственным 
векторам ξ1 и ξ2 тензора деформации упругого 
поля ДЦЗ: 

N ║ n2  æ n1,  │n1,2│=1,   æ = 12 /vv ,      (2) 

n1 = ξ1,       n2 = ξ2,                     (3) 

где n1, n2 – единичные волновые нормали 
пары ℓ-волн. Рассмотрение более общего слу-
чая квазипродольных волн также не вызывает 
затруднений. Понимание основных особенно-
стей образования отдельного кристалла позво-
ляет ставить вопрос о формировании ансамблей 
кристаллов мартенсита. 

Во-первых, вполне ожидаемо возникнове-
ние ансамблей кристаллов при наличии ан-
самблей дефектов. Простейший пример – трой-
ные узлы и, соответственно, триады кристаллов 
[7]. Достаточно типично образование кристал-
лов вблизи границ зерен, субзерен и двойников 
отжига, что вполне естественно, учитывая дис-
локационное строение подобных границ. Отме-
тим наблюдавшийся синхронный запуск и рас-
пространение пачки параллельных кристаллов 
при действии импульсного магнитного поля 
[8], получающего естественную интерпретацию 
в рамках динамической теории [9]. 

Во-вторых, очевидно, что сам возникший 
кристалл представляет собой дефект и, в прин-
ципе, способен инициировать образование но-
вых кристаллов. Конкретизация этого утвер-

ждения может идти, как минимум, по двум на-
правлениям. С одной стороны, сопоставлением 
упругому полю возникшего кристалла упругого 
поля некоторого ДЦЗ1*, способного иницииро-
вать  новые НВС1*, а значит, и рождение но-
вых кристаллов. С другой стороны, возникший 
кристалл может инициировать образование в 
аустените новых ДЦЗ2* и соответственно 
НВС2*. При этом ясно, что инициация имев-
шихся источников дислокаций будет порож-
дать ДЦЗ2* с традиционными для аустенита 
ориентациями векторов Бюргерса. Однако, из-
за того, что рождение кристалла мартенсита 
сопровождается макросдвигом, возможно фор-
мирование ДЦЗ2* с нетипичными  векторами 
Бюргерса, возникающими при взаимодействии 
макросдвига с дислокациями, имеющими тра-
диционные наборы векторов Бюргерса в исход-
ном аустените. Анализ наблюдаемых распреде-
лений ориентаций габитусов и направлений 
макросдвига мартенсита деформации в присут-
ствии мартенсита напряжений [10, 11] хорошо 
согласуется с последним сценарием. 

В [12, 13] показано, что подрастание граней 
первоначально возникшего кристалла, включая 
боковой рост, может инициироваться ДЦЗ1*, 
представляющими собой дислокационные пет-
ли, обрамляющие грани кристалла с эффектив-
ными векторами Бюргерса b*, коллинеарными 
направлению макросдвига S. 

Цель данной работы – обсудить, на основе 
представлений [12, 13], формирование кристал-
лов одной ориентировки на примере кристал-
лов пакетного мартенсита с габитусами, близ-
кими к семейству{557} (здесь и далее исполь-
зуется кристаллографический базис аустенита). 

Краткая информация о пакетном 
мартенсите 

Термин «пакетный мартенсит», насколько 
известно авторам, введен и использован в [14, 
15] применительно к кристаллам шести ориен-
тировок, габитусы которых составляют наи-
меньшие углы с одной из четырех плотноупа-
кованных плоскостей семейства {111}. Именно 
эта плоскость входит в межфазное ориентаци-
онное соотношение. Соответственно, полному 
набору из 24 ориентировок сопоставляется 4 
пакета. Библиография, позволяющая более 
подробно судить о строении пакетного мартен-
сита, имеется в [3, 16]. Однозначная связь меж-
ду морфологическими признаками указывает 
на то, что записи габитуса с парой равных ин-
дексов соответствует пара габитусов с близки-
ми по величине (но не равными) индексами, 
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причем оба заметно отличаются от третьего 
индекса. Поэтому в дальнейшем используется 
обозначение 5* для большего по величине из 
пары близких индексов, так что упрощенной 
записи (557) в действительности соответствует 

(557) → (5*57), (55*7).                 (4) 
Форма кристаллов близка к реечной. Ясно, 

что полное число ориентировок пакета может 
быть представлено лишь при наличии доста-
точного объема аустенита. Поэтому в локаль-
ных областях фиксируется и меньшее, чем 6, 
число ориентировок. В предельном случае – 
одна ориентировка. В [7] набор кристаллов од-
ной ориентировки, расположенных друг над 
другом, для краткости назван стопой. Форми-
рование такой стопы в [7] интерпретировалось 
как следствие подрастания края экстраплоско-
сти с линией, коллинеарной линии дислокации 
[1-10], выполняющей функции ДЦЗ (см. рис.1). 

 
Рис.1. Формирование стопы кристаллов пакетного 

мартенсита 

Fig.1. Formation of a stack of crystals of packet marten-
site 

Следует отметить, что выполненный в [7] 
анализ относился к упругому полю ДЦЗ в виде 
прямолинейной дислокации. Ясно, что такой 
подход вполне оправдан, если прямолинейный 
сегмент Λ1║ [1-10] дислокационной линии ог-
раничен дефектами (например, границами зе-
рен), либо существенно удален от остальных 
сегментов. Было показано, что сегменты 
Λ1 ║<1-10> при векторах Бюргерса b ║<01-1> 
смешанных (60-градусных) ориентаций по от-
ношению к Λ1 приводят, при учете (2) и (3), к 
ясной трактовке снятия вырождения (4) при 
описании габитуса. Найдем, к какой конфигу-
рации стопы кристаллов приводит упругое поле 
ДЦЗ1* при эстафетном механизме возникнове-
ния кристаллов. 

Выбор ДЦЗ1* и анализ его упругого поля 

Чтобы найти ориентацию b*, рассмотрим 
вначале пример ДЦЗ в виде прямоугольной 
скользящей петли с вектором Бюргерса 
b ║[01-1], сегментами Λ1║ [1-10] и Λ2║ [11-2], 
имеющие длины (в единицах параметра решет-
ки а) L1=7000 и L2=10000. Заметим, мы выбра-
ли исходную петлю с размером L2 > L1, чтобы, 
в соответствие с предыдущими расчетами, при 

образовании НВС основную роль играл один из 
сегментов Λ1. При расчете использовалась ци-
линдрическая система координат (см. рис.2). 

 
Рис.2. Параметры цилиндрической системы коор-

динат с привязкой к дислокационной петле: 
Λ1, Λ2 – направления сегментов петли, ось Z колли-
неарна сегменту Λ1, угол θ отсчитывается от плос-

кости петли 

Fig.2. Parameters of the cylindrical coordinate system 
with reference to the dislocation loop: 

Λ1, Λ2 – directions of the loop segments, the Z axis is 
collinear to the segment Λ1, the angle θ is measured 

from the plane of the loop 

В качестве модельного использовался на-
бор упругих модулей (в единицах ТПа) из [17] 
для Fe–30%Ni при 673 K: 

CL= 0,2508, C44 = 0,1034, C′ = 0,0271.   (5) 
На рисунке 3 представлены в удобном для 

восприятия масштабе результаты расчета упру-
гого поля данного ДЦЗ. 

 
Рис.3. Зависимость от угла θ величины сдвига S, 

деформаций ε1,2 и относительного изменения объема 
δ, при Z=0, R=1200 (начало отсчета – центр сегмента 
Λ1, вертикальные линии разделяют области домини-
рования сдвигов S1 либо S2, параметры ДЦЗ указаны 

в тексте) 

Fig.3. Dependence of the magnitude of the shift S, 
strains ε1,2 and the relative change in volume δ on the 

angle θ, at Z=0, R=1200 (the reference point is the cen-
ter of the segment Λ1, the vertical lines separate the ar-
eas of dominance of the shifts S1 or S2, the parameters 

of the DNC are indicated in the text) 

МП (γ-α) протекает с увеличением δ, этому 
условию соответствует отбор габитуса, близко-
го к (5*57) в интервале углов 5,1 ≤ θ ≤5,5 в 
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окрестности максимума сдвига S2. В таблице 1 
приведен ряд данных для θ=5,3. 

Таблица 1. Ориентации N2, ξi, S2 для θ = 5,3 

Table 1. Orientations of N2, ξi, S2 for θ = 5.3 

N2 [0,50998      0,49498       0,70350] 
ξ1 [-0,14333     0,02511      -0,98935] 
ξ2 [0,61416      0,78616      -0,06902] 
ξ3 [0,77606     -0,61752      -0,12811] 
S2 [0,35269      0,53337      -0,76885] 

 
Заметим, что S2 не лежит в плоскости габи-

туса и отклоняется от направления [11-2] на 
≈ 8,3. 

Полагаем далее для простоты, что плос-
кость петли ДЦЗ1* в форме прямоугольника 
параллельна (557), пренебрегая различием пары 
близких индексов. Сегмент Λ1*║ ξ3, а 

Λ2*║[N, Λ1*],                      (6) 
[N, Λ1*] – векторное произведение N║[557] и 
Λ1*. Тогда из (6) получаем 

Λ2*║[3,682097   6,07297   -6,96790]. 
Для b* имеем: 
b* ║ S2║ [0,35269   0,53337   -0,76885].     (7) 
Поскольку кристаллы пакетного мартенси-

та имеют вид реек, длины L2* сегментов Λ2*в 
ДЦЗ1* выберем меньше, чем L1*: L1*=7000, 
L2*=3000. 

На рисунке 4 представлены в удобном для 
восприятия масштабе результаты расчета упру-
гого поля данного ДЦЗ*. 

 
Рис.4. Зависимость от угла θ величины сдвига S, 

деформаций ε1,2 и относительного изменения объема 
δ, при Z = 0, R = 1200 (начало отсчета – центр сег-
мента Λ1, вертикальные линии разделяют области 

доминирования сдвигов S1 либо S2, параметры ДЦЗ* 
указаны в тексте) 

Fig.4. Dependence of the magnitude of the shift S, 
strains ε1,2 and the relative change in volume δ on the 
angle θ, at Z = 0, R = 1200 (the reference point is the 

center of the segment Λ1, the vertical lines separate the 
areas of dominance of the shifts S1 or S2, the parameters 

of the DNC* are indicated in the text) 

Анализ упругого поля позволяет отдать 
предпочтение данным в интервале 
-170 ≤ θ ≤ -166 (для θ = -168 см. Табл.2). 

Таблица 2. Ориентации N2*, ξi*, S2* для θ = -168 

Table 2. Orientations of N2*, ξi*, S2* for θ= -168 

N2* [0,49185      0, 50774       0,70730] 
ξ1* [-0,10817     0,013665     -0,99404] 
ξ2* [0,63345      0,76969       -0,07951] 
ξ3* [0,76619     -0,63827       -0,07402] 
S2* [0,35878      0,52672       -0,77061] 

 
Сравнение данных таблиц показывает их 

близость. Например, угол φ между ξ3* и 
ξ3 ≈3,41. Причем угол между ξ3* и [1-10] 
(≈6,73) меньше угла между ξ3 и [1-10] (≈9,80). 
Угол между S2* и S2 ≈0,53, а между S2* и 
[11-2] ≈5,853. 

Напомним, что при обходе дислокацион-
ной петли вектор Бюргерса не изменяется, од-
нако направление второго сегмента Λ1, как и 
Λ1*, изменится на -Λ1. В результате зависимо-
сти на рисунке 3 и рисунке 4 примут «зеркаль-
ный» вид, и, соответственно, изменится знак 
θ для отбираемых ориентаций (например, 
θ = 168 вместо -168). Таким образом, ДЦЗ1* 
осуществляет отбор направлений θ в окрестно-
стях углов ≈ ±(168). Последующие аналогич-
ные действия подтверждают сохранение ука-
занного отбора. Поэтому имеются условия для 
реализации эстафетного формирования стопы 
кристаллов с габитусами одной и той же ориен-
тировки из семейства {55*7}. Однако, в усло-
виях отбора отсутствуют углы θ из окрестно-
стей углов вблизи ± 90, поэтому возникающая 
стопа не будет подобна варианту на рисунке 2. 

На рисунке 5 представлена эстафетная схе-
ма формирования стопы, для случая, когда ши-
рина рейки в направлении Λ2* примерно в 3 
раза больше ее толщины. Наибольший размер 
рейки соответствует величине сегмента Λ1*. 
Согласование с условием (1) оказывается воз-
можным при учете пространственного масшта-
бирования поперечного размера НВС и НВС* 
[18, 19]. На рисунке 5 это масштабирование от-
ражено парами квадратиков, причем толщину 
кристалла задает диагональ квадратика боль-
шего размера, а величину R – расстояние от 
ребра кристалла (сегмента Λ1*) до центра мень-
шего квадратика, размер которого задает попе-
речный размер НВС до пространственного 
масштабирования. 
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Рис.5. Схема эстафетного образования стопы рееч-
ных кристаллов одинаковой ориентировки при ма-
лых аустенитных прослойках между кристаллами 

Fig.5. Scheme of relay formation of a stack of lath crys-
tals of the same orientation with small austenite layers 

between the crystals 

Обсуждение результатов 

После введение понятия вырожденной 
двойниковой структуры [20], стало ясно, что 
реечные кристаллы с габитусами {5*57} опи-
сываются аналогично полностью двойникован-
ным кристаллам, только вместо более тонких 
двойниковых компонент возникают дислокаци-
онные петли [21]. Таким образом, возникающие 
дислокации совершенно естественно именовать 
дислокациями превращения. Следовательно, 
УВП инициирует трехмерную деформацию 
Бейна и при формировании реечных кристал-
лов. Поэтому удобное правило, позволяющее 
судить о главных осях деформации по записи 
габитуса [3], распространяется и на реечный 
мартенсит. А именно: позиции наибольшего 
индекса соответствует позиция единицы при 
записи направления <001> общей оси растяже-
ния для основной и двойниковой компонент, а 
главной оси сжатия соответствует позиция 
среднего по величине индекса. Например, кри-
сталлу с габитусом (5*57) соответствует ось 
растяжения [001] и главная ось сжатия [100]. 

Хотя формально при векторах Бюргерса, 
имеющих краевую ориентацию по отношению 
к Λ1 ║ [1-10] (например, b1 ║ [110] или 
b2 ║ [11-2]), пары индексов габитуса, векторов 
ξi и S будут иметь совпадающие (либо отли-
чающиеся знаком) значения, в реальных усло-
виях формирование НВС (а затем и НВС*) 
происходит с отклонениями от идеальных ори-
ентаций b и Λ1. Эти отклонения приведут к 
снятию вырождения по морфологическим при-
знакам, что и наблюдается. Однако, отличия в 
парах индексов могут оказаться меньше, чем 

при рассмотрении векторов Бюргерса смешан-
ной ориентации. Приведем данные расчета для 
той же, что и ранее, петли ДЦЗ, но при исполь-
зовании вместо b ║ [01-1] вектора b2 ║ [11-2]. 
При этом наилучший отбор соответствует 
θ=173. 

Таблица 3. Ориентации N2, ξi, S2 для θ=173 

Table 3. Orientations of N2, ξi, S2 for θ=173 

N2 [0,50318      0,50318      0,70257] 
ξ1 [-0,06478   -0,06478     -0,99579] 
ξ2 [0,70413      0,70413     -0,09161] 
ξ3 [0,70711     -0,70711      0,00000] 
S2 [0,43667      0,43667     -0,78654] 

 
Из данных таблицы 3 ясно, что 

ξ3║ Λ1║ [1-10], угол между N2 и [557] ≈0,23, 
угол между S2 и [11-2] ≈ 2,87. Тогда ДЦЗ1* 
будет иметь b* ║ S2 и сегменты Λ1*║ [1-10], 
Λ2*║ [77-10]. График угловой зависимости уп-
ругих характеристик такой дислокационной 
петли в целом близок к рисунку 4. 

Дополнительно отметим, что в окрестности 
максимума деформации растяжения в направ-
лении, близком к ортогональному к плоскости 
петли ДЦЗ*(при θ ≈82), реализуются условия 
для инициации образования кристаллов с габи-
тусами (11-2). Напомним, именно к семейству 
{112} близки габитусы поверхностного мар-
тенсита. Так что ДЦЗ1* могут стимулировать и 
возникновение поверхностного мартенсита, 
обеспечивая симбиоз кристаллов пакетного 
мартенсита в объеме образца с кристаллами в 
приповерхностной области. Разумеется, этот 
интересный вопрос заслуживает отдельного 
рассмотрения. 

Следует иметь в виду, что попытки [16] аб-
солютизировать ориентации {557}, интерпре-
тируя их как приближение к точным иррацио-
нальным вариантам {11√2} не имеют, на наш 
взгляд, серьезных оснований, поскольку бази-
руются на чисто кристаллогеометрическом 
подходе, не учитывающем реальные физиче-
ские процессы. Аналогичное замечание касает-
ся и трактовки габитусов, близких к {225} как 
приближения к иррациональной записи {11√6}. 
Отбор габитусов в конечном итоге диктуется 
упругими полями ДЦЗ в области локализации 
НВС. Использованный нами набор упругих мо-
дулей неплохо моделирует наблюдаемые ори-
ентации габитусов, которым отвечают углы в 
окрестностях экстремумов сдвигов и деформа-
ций. Поскольку значения упругих модулей ме-
няются при изменении состава сплавов, то из-
меняются и ориентации векторов ξi и S, как и 
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отношение скоростей æ. Следовательно, меня-
ется и ориентация габитуса. Очевидно, что не-
однородно и упругое поле ДЦЗ, поэтому изме-
нение координат локализации НВС также ска-
зывается на ориентировках габитусов. Метал-
ловедам хорошо известно, что указываемые 
приближенно индексы габитусов относятся к 
некоторой усредненной позиции, а не к единст-
венно выделенной. В [3] показано, что измене-
ние параметра æ позволяет естественно описать 
смену габитусов {557} на {225}, а снятие вы-
рождения (4) происходит при выходе волновых 
векторов пары ℓ-волн из плоскости (1-10). 

В то же время межфазные ОС демонстри-
руют устойчивость, что также вполне естест-
венно, поскольку одна из плотноупакованных 
плоскостей семейства{111} аустенита, входя-
щая в ОС, перестраивается в наиболее плотную 
из плоскостей мартенсита, образуя с ней малый 
(или даже нулевой) угол. Ясно, что и направле-
ния упаковок атомов в такой плоскости аусте-
нита отклоняются на небольшие углы от соот-
ветственных направлений в мартенсите. Тради-
ционно анализируют отклонения наблюдаемых 
ОС от предельных (идеальных) вариантов ОС 
Курдюмова-Закса и Нишиямы, отличающихся 
поворотом на ≈5. Как установили Гренингер и 
Трояно, реально наблюдаются промежуточные 
ОС. Достаточно подробно этот вопрос обсуж-
дается в [5, 22], где, однако, еще не излагалась 
интерпретация физической природы дислока-
ций превращения. Подчеркнем еще раз, ГП ус-
танавливается сразу при распространении УВП, 
несущего пороговую деформацию, тогда как 
ОС реализуются после достижения финишных 
значений деформации. В кристаллографиче-
ском подходе, где ГП интерпретируется как ко-
нечный продукт предшествующих комбинаций 
деформаций, причинно-следственные связи ин-
вертируются. 

Заключение 

1. Выполненный анализ показал, что в ди-
намической теории МП образование стопы 
кристаллов пакетного мартенсита возможно за 
счет эстафетной реакции нового типа. При этом 
функции ДЦЗ* выполняют дислокационные 
петли, обрамляющие габитусные плоскости 
возникающих реечных кристаллов, причем на-
правления эффективных векторов Бюргерса за-
даются макросдвигами. 

2. Упругое поле ДЦЗ* способно иницииро-
вать также формирование кристаллов поверх-
ностного мартенсита. Это создает условия для 
реализации симбиоза кристаллов пакетного 

мартенсита (с габитусами близкими {557}) в 
объеме образца с кристаллами поверхностного 
мартенсита (с габитусами близкими {112}). 
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ВЗАИМОДЕЙСТВИЕ КВЕРЦЕТИНА С СЕРОТОНИНОМ. ТЕРМОДИНАМИЧЕСКАЯ 
ОЦЕНКА 

Сергей Геннадьевич Мамылов1†, Игорь Олегович Ломовский2, Олег Иванович Ломовский3 

1, 2, 3 Институт химии твердого тела и механохимии Сибирского отделения Российской академии наук, ул. Кутателадзе, 
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Аннотация. Кверцетин – природный флавоноид, антиоксидант. Серотонин – один из нейромедиаторов 
нервной системы человека, известный как «гормон счастья». Серотонин токсичен при внутривенном введе-
нии. Используемая в фармацевтике форма серотонина – соль адипиновой кислоты – обладает меньшей ток-
сичностью, чем чистый серотонин. С учетом наличия в структуре обоих реагентов ряда активных химиче-
ских групп полезно оценить возможность образования различных по составу и строению соединений на-
званных веществ. Проведено квантово-химическое моделирование возможных сочетаний в системе «квер-
цетин-серотонин» в программе Gaussian 09, B3LYP/6-31+G**, модели «газ» (без учета окружающей среды) 
и водного окружения. Для каждого из вариантов находились энергии Гиббса (G) реагентов, возможных про-
дуктов реакции и изменение ∆G различных маршрутов превращения. Полученные результаты показывают, 
что минимум изменения энергии Гиббса реакции отмечается при взаимодействии кверцетина с серотонином 
по типу образования аммонийной соли. Перспективным может оказаться вариант взаимодействия кверцети-
на по 5 положению из активных гидроксильных групп с аминогруппой серотонина. В этом случае оказыва-
ется возможной прямая реакция в так называемой «газовой» среде, обратная реакция становится возможной 
при изменении среды на водную. Такой маршрут реакции может реализоваться при проведении прямого  
твердофазного механохимического синтеза с последующим использованием комплекса «кверцетин-
серотонин» в водосодержащей среде, например, в организме человека. После попадания продукта в воду 
термодинамически выгодным оказывается гидролиз комплекса на исходные целевые компоненты. 

Ключевые слова: кверцетин, серотонин, моделирование энергии Гиббса при взаимодействии. 
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INTERACTION OF QUERCETIN WITH SEROTONIN. THERMODYNAMIC EVALUATION 
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Abstract. Quercetin is a natural flavonoid and antioxidant. Serotonin is one of the neurotransmitters of the hu-
man nervous system, known as the "hormone of happiness". Serotonin is toxic when administered intravenously. 
The possibilities of binding serotonin to adipic acid are known to eliminate the problem of toxicity. From this point 
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of view, it may be useful to introduce a complex of serotonin with quercetin into the body, where the complex could 
safely break down into components. In the future, each of the components could exhibit its target properties. It is 
necessary to assess the possibility of the formation of complexes of these substances that differ in composition and 
structure. Quantum chemical modeling of possible combinations in the quercetin-serotonin system was carried out 
in the Gaussian 09, B3LYP/6-31+G** program, the «gas» model (excluding the environment) and the aquatic envi-
ronment. For each of the variants, the Gibbs energies (G) of both reagents, possible reaction products, and a change 
∆G in the named transformation routes were found. The results obtained show that the minimum change in the 
Gibbs energy of the reaction is observed when quercetin interacts with serotonin according to the type of ammonium 
salt formation. A promising option may be the interaction of quercetin at the 5 position of the active hydroxyl 
groups with the amine nitrogen of serotonin. In this case, a direct reaction in the so called «gas» is possible, the re-
verse reaction becomes possible when the medium changes to an aqueous one. This situation can be realized by 
conducting a direct reaction in mechanochemical synthesis followed by the transfer of the quercetin-serotonin com-
plex into an aqueous medium, for example, into the body. Then, it turns out to be thermodynamically advantageous 
to hydrolyze the complex into the initial target components. 

Keywords: quercetin, serotonin, Gibbs energy modeling during interaction. 
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Введение 

Имеются отдельные сведения об антиокси-

дантной перспективности солей серотонина с 

адипиновой кислотой и композитов серотонина 

с аминокислотами [1, 2] с точки зрения приме-

нения в фармацевтике, ветеринарии и пищевой 

промышленности. В случае взаимодействия с 

адипиновой кислотой вероятно образование 

аммонийной соли с донорно-акцепторным ти-

пом связи. Композит получался взаимодействи-

ем более слабых кислот с серотонином при ме-

ханической обработке смесей твердых соеди-

нений [3]. 

Встает вопрос о наиболее вероятных мар-

шрутах реакции взаимодействия кверцетина и 

серотонина, образования солей и композитов с 

учетом наличия в структурах соединений ряда 

потенциально активных кислотных фенольных 

и щелочных азотсодержащих групп. 

Цель настоящей работы – квантово-

химическое моделирование энергии Гиббса 

системы «кверцетин-серотонин», определения 

изменения энергии в ходе реакции и термоди-

намическая оценка вероятности образования 

продуктов взаимодействия с участием различ-

ных активных групп. 

Методология 

Квантово-химическое моделирование тер-

модинамических параметров различных соеди-

нений кверцетина и серотонина проводилось в 

программном пакете Гауссиан-09 (G09) [4], мо-

дель расчета B3LYP. Использовался базисный 

набор 6-31+G**, диффузная компонента базиса 

учитывает заряд анионов. Моделирование без 

учета взаимодействия с внешним окружением 

обозначено термином «газ». Моделирование в 

водной среде учитывалось моделью PCM. Из-

менение энергии Гиббса в ходе реакции рас-

считывалось как: 

ΔG= ΣG (products) – ΣG(reagents). 

Результаты и обсуждение 

Объект исследования флавоноид кверцетин 

– 3,3’,4’,5,7-пентагидроксифлавон (рис.1), брут-

то-формула C15H10O7. Потенциально все гидро-

ксильные группы кверцетина – реакционноспо-

собные [5,6]. Кверцетин может выступать в ка-

честве слабой кислоты в реакциях взаимодей-

ствия с щелочными агентами и в реакциях эте-

рификации, например, с углеводами [7]. 

 

Рис.1. Структурные формулы кверцетина и серото-

нина 

Fig.1. Structural formula of qurcetin and serotonin 
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Объект исследования серотонин – 

5-гидрокситриптамин, 5-НТ – один из основ-

ных нейромедиаторов. Брутто-формула – 

C10H12N2O. Может выступать в качестве слабой 

кислоты при взаимодействии гидроксильной 

группы с щелочными агентами, величина рК 

порядка 10 [8]. В структурной формуле серото-

нина можно отметить присутствие атомов азота 

в составе индольного гетероцикла и в концевой 

аминогруппе. Считается [9], что первый из них 

малоактивен в мягких условиях, тогда как вто-

рой тип способен к реагированию в реакциях 

кислотно-основного взаимодействия. 

Рассмотрим маршруты образования воз-

можных типов соединений при взаимодействии 

серотонина и кверцетина: 

– ether – гидроксильные группы кверцетина 

и серотонина взаимодействуют, образуя мости-

ковую кислородную связь, аналогичную про-

стым эфирам или углеводам; 

– amino – взаимодействие гидроксильной 

группы кверцетина и аминогруппы серотонина 

приводит к образованию мостиковой азотной 

связи; вышеперечисленные соединения обла-

дают ковалентным типом связи между остова-

ми кверцетина и серотонина; 

ammo – гидроксильная группа кверцетина 

или карбоксильная группа образуют комплекс, 

подобный аммонийным солям; тип химической 

связи в комплексе – донорно-акцепторная. 

Донорно-акцепторный тип связи, являясь 

разновидностью ковалентной связи, тем не ме-

нее, характеризуется меньшим значением энер-

гии связи – до значений порядка сотни 

кДж/моль против сотен кДж/моль [9]. Соответ-

ственно, образующиеся соединения (комплек-

сы) менее устойчивы и распадаются при отно-

сительно слабом воздействии. 

Условные обозначения возможных комби-

наций молекул серотонина и кверцетина: 

ser, qrc – молекулярные формы серотонина 

и кверцетина; 

qrc3, qrc3’, qrc4’, qrc5, qrc7 – положение 

реакционноспособного гидроксильного атома 

кислорода в кверцетине, согласно рис.1; 

образующееся в результате взаимодействия 

соединение обозначается, например, 

qrc5-ammo-ser, где ammo – тип связи между 

молекулярными остатками кверцетина и серо-

тонина. 

В таблице 1 приведены полученные в ре-

зультате моделирования значения энергии Гиб-

бса рассматриваемых соединений. 

Таблица 1. Энергия Гиббса соединений кверцетина 

и серотонина, Хартри 

Table 1. Gibbs energy of quercetin and serotonin com-

pounds, Hartree 

Соединение «Газ» Водная 

среда 

qrc -1104,052173 -1104,081013 

qrc3-amino-ser -1600,525156 -1600,559533 

qrc3-ammo-ser -1676,962108 -1676,993811 

qrc3-ether-ser -1600,518107 -1600,546306 

qrc3’-amino-ser -1600,519985 -1600,555545 

qrc3’-ammo-ser -1676,942458 -1676,981741 

qrc3’-ether-ser -1600,504895 -1600,540332 

qrc4’-amino-ser -1600,522210 -1600,558746 

qrc4’-ammo-ser -1676,939054 -1676,981930 

qrc4’-ether-ser -1600,506066 -1600,541585 

qrc5-amino-ser -1600,533701 -1600,565156 

qrc5-ammo-ser -1676,948899 -1676,981727 

qrc5-ether-ser -1600,506232 -1600,541305 

qrc7-amino-ser -1600,518623 -1600,558009 

qrc7-ammo-ser -1676,939806 -1676,979370 

qrc7-ether-ser -1600,500947 -1600,541311 

 

Данные энергии Гиббса применены для 

расчета ΔG протекания реакции. 

Таблица 2. Изменение энергии Гиббса протекания 

реакции, кДж/моль 

Table 2. Change in Gibbs energy of the reaction, kJ/mol 

Реакция «Газ» Водная 

среда 

qrc+ser-> qrc3-amino-ser+h2o 109,09 117,88 

qrc+ser-> qrc3-ammo-ser -57,24 -24,56 

qrc+ser-> qrc3-ether-ser+h2o 127,60 152,61 

qrc+ser-> qrc3’-amino-ser+h2o 122,67 128,35 

qrc+ser-> qrc3’-ammo-ser -5,65 7,13 

qrc+ser-> qrc3’-ether-ser+h2o 162,28 168,29 

qrc+ser-> qrc4’-amino-ser+h2o 116,82 119,95 

qrc+ser-> qrc4’-ammo-ser 3,29 6,63 

qrc+ser-> qrc4’-ether-ser+h2o 159,21 165,00 

qrc+ser-> qrc5-amino-ser+h2o 86,65 103,12 

qrc+ser-> qrc5-ammo-ser -22,56 7,16 

qrc+ser-> qrc5-ether-ser+h2o 158,77 165,74 

qrc+ser-> qrc7-amino-ser+h2o 126,24 121,88 

qrc+ser-> qrc7-ammo-ser 1,32 13,35 

qrc+ser-> qrc7-ether-ser+h2o 172,65 165,72 

 

Анализируя образование комбинаций квер-

цетина и серотонина, отметим: 

– протекание реакций с образованием ко-

валентной связи и образованием молекулы во-
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ды в качестве продукта реакции сопровождает-

ся значительным увеличением ΔG до уровня 

порядка сотни кДж/моль, что фактически рав-

носильно запрету протекания amino и ether мар-

шрутов; 

– протекание реакции без выделения моле-

кулы воды и образование продукта по донорно-

акцепторному ammo маршруту сопровождается 

либо отрицательным значением ΔG (разрешено 

самопроизвольное протекание реакции), либо 

положительным с небольшим значением 10-

30 кДж/моль. 

Последний тезис представляется интерес-

ным. Небольшие изменения ΔG реакции при 

переходе из среды «газ» в водную среду нахо-

дятся внутри интервала значений протекания 

реакции. Это приводит к тому, что проведя ре-

акцию в среде «газ», получим ammo-тип соеди-

нения кверцетина с серотонином. Подвергнув 

этот продукт дальнейшему гидролизу, получим 

термодинамически разрешенный распад ammo-

соединения на исходные компоненты. 

Таким образом, первая стадия образования 

(синтетическая) может быть проведена в реак-

торе без отбора воды и сдвигу реакции в сторо-

ну образования продукта, далее происходит 

транспорт активного соединения (вторая ста-

дия), третья стадия эквивалентна помещению 

продукта в водно-содержащую среду (напри-

мер, организм) и образованию целевых раз-

дельных компонентов «кверцетин» и «серото-

нин». Отметим, что внутри семейства ammo-

типа соединений кверцетина и серотонина не 

все возможные сочетания могут привести к об-

разованию продукта. Так, соединение 

qrc3-ammo-ser, образованное с ΔG < 0, должно 

быть устойчивым и обратная реакция распада 

окажется термодинамически невыгодной: реак-

ция гидролиза является обратной к приведен-

ной в последнем столбце таблицы 2 и 

ΔG(гидролиза) > 0. Оптимальным представля-

ется образование ammo-комплекса «кверцетин-

серотонин», связанного через 5 положение: при 

этом ΔG(образования, «газ») < 0, ΔG(гидроли-

за) = -ΔG(«водн. среда») < 0, разность значений 

ΔΔG= ΔG(«газ») – ΔG(«водн. среда») макси-

мальна. 

Протекание реакции образования соедине-

ний кверцетина и серотонина по ammo-

маршруту должно проводиться в достаточно 

мягких условиях, чтобы не инициировать син-

тез соединений с образованием ковалентной 

связи. Кроме того, среда «газ» может быть ас-

социирована с механохимическим реактором. 

Можно предположить, что мягкое механохи-

мическое воздействие окажется перспективным 

вариантом. 

Выводы 

Проведено квантово-химическое модели-

рование взаимодействия кверцетина и серото-

нина. Определены значения энергии Гиббса 

возможных структур и реакций взаимодейст-

вия. 

Показано, что взаимодействие кверцетина 

и серотонина по типу образования аммонийной 

соли термодинамически выгодно. 

Оптимальным оказывается комплекс 

qrc5-ammo-ser. В рассматриваемом маршруте 

предполагается взаимодействие в среде «газ», в 

дальнейшем образующийся комплекс может 

гидролизоваться при помещении в водно-

содержащую среду с образованием кверцетина 

и серотонина. 
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Аннотация. Компьютерное моделирование новых методов обработки материалов носит многодисцип-

линарный характер и требует развития специального программного обеспечения с соответствующими мате-

матическими моделями и алгоритмами. В данной работе создана программа для конечно-элементного моде-

лирования явлений, связанных с выделением Джоулева тепла в неоднородных системах. С использованием 

созданной программы исследована модельная система, имитирующая протекание электрического тока через 

полидисперсный порошковый материал. Модельный материал имеет матричную структуру, образован круг-

лыми в сечении включениями и характеризуется различной проводимостью, концентрацией и взаимным 

расположением частиц. Показана возможность получения анизотропной структуры в результате теплового 

воздействия на порошковый материал при протекании электрического тока. Установлен перечень управ-

ляющих параметров технологического процесса для получения анизотропного порошкового материала. 

Предложен метод систематизации результатов компьютерного моделирования с использованием диаграмм, 

подобных фазовым диаграммам многокомпонентных соединений. 

Ключевые слова: порошковые материалы, спекание, анизотропия, компьютерное моделирование, метод 

конечных элементов, Джоулево тепло. 
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Abstract. Computer simulation of new methods for material processing is a multidisciplinary analysis and re-

quires the development of special software with appropriate mathematical models and algorithms. In this paper, a 

program for finite element modeling of phenomena associated with the release of Joule heat in inhomogeneous sys-

tems is created. Using the developed program, a model system simulating a polydisperse powder material was inves-

tigated. In the model, an electric current flows through the powder material. The model material has a matrix struc-

ture with round-section particles. The parametric model is characterized by different conductivity, concentration, 

and mutual arrangement of particles. The possibility of obtaining an anisotropic structure as a result of thermal ac-

tion on the powder material during the flow of electric current was shown. A list of control parameters of the tech-

nological process for obtaining anisotropic powder material was established. A method for system analysis of com-

puter simulation results using diagrams similar to phase diagrams of multicomponent compounds was proposed. 

Keywords: powder materials, sintering, anisotropy, computer simulation, finite element method, Joule heat. 
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Введение 

Компьютерное моделирование новых тех-
нологических процессов обработки материалов 
является актуальным направлением цифрови-
зации производства и зачастую не может быть 
выполнено с использованием универсального 
программного обеспечения, разработанного для 
расчетного обоснования конструкционной 
прочности [1]. В моделировании технологиче-
ских процессов необходимо учесть параметры, 
нехарактерные для режимов эксплуатации кон-
струкций, которые учитывают запредельное на-
гружение, нелинейное поведение материалов в 
условиях фазового перехода и повышенных 
температур, изменение свойств в зависимости 
от микроструктуры и плотности дефектов [2]. 
Компьютерное моделирование материалов с 
применением методов молекулярной динамики 
также имеет ограничения, связанные с нано-
размерным уровнем анализируемых объектов 
[3]. 

Большой интерес представляет компью-
терное моделирование материалов под воздей-
ствием электрического тока [4] как методоло-
гическая основа для исследования и разработки 
технологий синтеза порошковых материалов, 
например, спекания с помощью импульсов 
электрического тока [5]. Вместе с тем, недоста-
точно исследованными остаются эффекты, свя-
занные с выделением Джоулева тепла в много-
фазных материалах и формированием анизо-
тропной структуры при спекании, что ограни-
чивает возможность прогнозирования повы-
шенных свойств на этапе выбора оптимальных 
технологических режимов. 

Электроимпульсное спекание применяется 
для формирования покрытий и заготовок в по-
рошковой металлургии [6], в частности, для из-
готовления электрических контактов из компо-
зиционных материалов [7]. Технологические 
процессы изготовления контактов методами 
порошковой металлургии включают смешива-
ние исходных компонентов, их прессовку и 
дальнейшее спекание [8]. При этом синтезиру-
ется двухфазная структура, в которой один 
компонент обладает высокой электрической 
проводимостью и теплопроводностью, второй 
компонент обеспечивает высокие прочностные 
свойства изделия. Например, активно исследу-
ются в последнее время композиты на основе 
смеси меди и вольфрама [9], применяемые в 
электротехнике и атомной энергетике. 

Следует отметить, что оптимальные экс-
плуатационные характеристики изделия из по-
рошкового материала обеспечиваются путем 
тщательного выбора целого ряда технологиче-
ских параметров, которые определяют размол 
порошков, выделение нужной фракции, выбор 
концентрации компонентов и режимов смеши-
вания, прессовку, отжиг, термообработку. Та-
ким образом, разработка технологии синтеза 
композита методами порошковой металлургии 
требует последовательного варьирования 
большой совокупности управляющих парамет-
ров. При этом изменение одного из управляю-
щих параметров влечет необходимость измене-
ния ряда других. Процесс создания нового ма-
териала занимает, как правило, несколько лет и 
требует нескольких тысяч пробных синтезов. 
Компьютерное моделирование позволяет час-
тично заменить натурные испытания вычисли-
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тельными экспериментами и сократить сроки 
разработки новых порошковых материалов. 

В данной работе была поставлена цель ис-
пользовать конечно-элементное моделирование 
для многодисциплинарного анализа тепловых и 
структурных эффектов в порошковых материа-
лах при протекании электрического тока на 
стадии технологической обработки. 

Материалы и методы исследования 

Порошковые материалы, получаемые тра-
диционными методами высокотемпературного 
спекания, характеризуются однородной струк-
турой и анизотропией свойств. В данной работе 
рассмотрены двухкомпонентные материалы 
для электрических контактов, подобные компо-
зитам на основе W–Cu [10], в которых вольф-
рам обеспечивает необходимую механическую 
прочность и стойкость к образованию электри-
ческой дуги, а за счет меди достигается высо-
кий уровень электро- и теплопроводности. Рас-
смотренные материалы отличаются значитель-
ной разницей в значениях электрической про-
водимости компонентов, образующих двухфаз-
ную смесь. Для того, чтобы обеспечить функ-
циональное предназначение порошкового элек-
троконтактного материала, необходимо при 
спекании исключить образование пор и обеспе-
чить седиментацию проводящих частиц. 

Модельный материал подвергнут компью-
терному моделированию с учетом отличитель-
ных особенностей технологического процесса. 
В частности, учтен существенно неравномер-
ный характер выделения тепла при использова-
нии технологий спекания порошковых мате-
риалов методом пропускания электрического 
тока. 

Процесс спекания исследован в вычисли-
тельных экспериментах с использованием ав-
торского программного обеспечения [11], кото-
рое состоит из головной подпрограммы и 9 
подпрограмм. Программа содержит около 800 
строк, написанных на языке Фортран, и реали-
зует дискретное решение уравнений математи-
ческой модели методом конечных элементов. 
Головная программа осуществляет ввод/вывод 
данных и организует циклы, имитирующие 
протекание процесса во времени. Подпрограм-
мы последовательно выполняют следующие 
действия: генерация исходной сетки равномер-
ных разбиений с использованием симплекс-
элементов; коррекция координат узлов в соот-
ветствии с расположением произвольного чис-
ла круглых включений и присвоение конечным 
элементам соответствующих значений прово-

димости; вычисление на сетке эффективной 
проводимости, совокупности градиентов по-
тенциала и плотностей тепловыделений; фор-
мирование цифрового массива расчетных дан-
ных для визуализации результатов вычисли-
тельного эксперимента. 

Компьютерная модель процессов спекания 

Компьютерная модель формируется для 
анализа тепловых эффектов, связанных с по-
догревом цилиндрической заготовки из порош-
кового материала электрическим током. Сила 
тока варьируется и может быть одним из 
управляющих параметров технологического 
процесса при синтезе композиционного мате-
риала. 

Геометрическая модель представляет регу-
лярную структуру псевдосплава, в которой ту-
гоплавкие круглые включения расположены на 
расстоянии d друг от друга в легкоплавкой 
матрице (рис.1). 

 

Рис.1. Сечение регулярной двухфазной структуры 

композита (а) и расчетной области в цилиндриче-

ской системе координат (б) 

Fig.1. Section of a regular two-phase structure 

of a composite (a) and the computational domain 

in a cylindrical coordinate system (b) 

Физическая модель ограничивается реше-
нием стационарной задачи в цилиндрической 
системе координат и сводится к рассмотрению 
плоского сечения. Стрелкой на рис.1а показан 
вектор напряженности невозмущенного элек-
трического поля E0. Можно вычислить распре-
деление электрического потенциала φ(r,y) в 
присутствии включений с использованием ва-
риационной формулировки уравнений переноса 
и с учетом условия экстремальности функцио-
нала: 

2(grad ) d
V

V    , 

где φ – электрический потенциал, σ – локальная 
проводимость, V – объем расчетной области; 
функционал χ имеет смысл производства эн-
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тропии, при этом сомножители (grad φ) и (σ 
grad φ) играют роль термодинамической силы и 
термодинамического потока соответственно. 

Компьютерная модель процесса спекания 
включает конечно-элементную сетку с учетом 
составленной геометрической модели и ис-
пользована для нахождения пространственного 
распределения электрического потенциала с 
учетом рассмотренной физической модели. Для 
построения сетки выполнена триангуляция рас-
четной области с общим количеством элемен-

тов 100100. 

Анализ результатов вычислительных 

экспериментов 

В вычислительных экспериментах были 
получены варианты пространственного распре-
деления мощности выделяемого Джоулева теп-
ла P(r,y) и эффективной проводимости σef при 
протекании электрического тока через модель-
ный двухфазный материал. Варьировались зна-
чения проводимости, концентрации и взаимно-
го расположения включений. Расчеты выпол-
нялись для двух и более частиц в модели. 

Введем безразмерную величину p = P/P0, 
которая показывает отношение локальной 
мощности P к ее среднему значению по образ-
цу P0, и позволяет графически отобразить не-
однородное распределение тепловыделения. 
Если задать в расчетах разность потенциалов 
равной единице, то P0 = σef. Введем также без-
размерную величину Δ = d/L, которая характе-
ризует относительное расстояние между вклю-
чениями в матрице. 

Результаты одного из вычислительных 
экспериментов представлены графиками на 
рис.2. Анализ графиков подтверждает, что в 
модельном материале выделение Джоулева те-
пла происходит неравномерно (рис.2). Тепло-
выделение концентрируется в пространстве 
между включениями, где по мощности на поря-
док превышает среднее значение по образцу. 
Для представленных графиков в расчете задана 
проводимость включений, превышающая в 10 
раз проводимость матрицы: σi = 10. Относи-
тельное расстояние между частицами Δ для 
графиков 1 и 2 равно 0,4 и 0,1 соответственно. 
Эффект тепловыделения усиливается при со-
кращении расстояния между включениями. 

Максимальное тепловыделение происходит 

в точках с координатами (рис.1б): r = 0 (ради-

альная координата), y = ri и y = ri + d (осевые 

координаты). Следует отметить, что концен-

трация тепловыделения наблюдается в осевом 

направлении и не происходит в радиальном на-

правлении. Таким образом, неравномерность 

тепловыделения характеризуется ярко выра-

женной направленностью, осевой анизотропи-

ей. 

 

Рис.2. Графики распределения мощности выделения 

Джоулева тепла при расстоянии между включения-

ми Δ = 0,4 (1) и Δ = 0,1 (1) в относительных 

единицах 

Fig.2. Graphs of the distribution of the Joule heat 

release power at a distance between inclusions 

of Δ = 0.4 (1) and Δ = 0.1 (1) in relative units 

Можно ожидать, что параметр p, характе-

ризующий мощность выделения Джоулева теп-

ла, влияет на качество материала, получаемого 

методами порошковой металлургии. Недоста-

точное тепловыделение замедляет седимента-

цию, чрезмерное приводит к окислению. На-

пример, на рис.2 полосой выделен интервал оп-

тимальных значений параметра p от 7 до 10 для 

исследованной системы. 

Анализ результатов вычислительных экс-

периментов показывает, что параметр p зависит 

от расстояния между частицами и от соотно-

шения проводимостей матрицы и включений. 

Необходимо учитывать, что относительное рас-

стояние между частицами уменьшается при 

увеличении концентрации проводящей фазы. 

Графики на рис.3 иллюстрируют неоднородное 

тепловыделение по направлению оси y в зави-

симости от относительного расстояния Δ меж-

ду частицами и отношения проводимости 

включений к проводимости матрицы σi/σm. Зна-

чение Δ = 0 соответствует касанию частиц, от-

рицательные значения Δ означают пересечение 

частиц по направлению оси y в результате се-

диментации. 
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Рис.3. Зависимость мощности выделения Джоулева 

тепла от расстояния между включениями в относи-

тельных единицах при значениях параметра прово-

димости σi/σm, равном 5 (1), 10 (2) и 15 (3) 

Fig.3. Dependence of the Joule heat release power 

 on the distance between inclusions in relative units 

for conductivity parameter values σi/σm equal to 5 (1), 

10 (2) and 15 (3) 

Таким образом, эффект локального тепло-
выделения в узкой области между частицами 
усиливается, когда увеличивается их концен-
трация вдоль вектора напряженности невозму-
щенного электрического поля и относительная 
проводимость в сравнении с проводимостью 
матрицы. В соответствии с результатами ком-
пьютерного моделирования значительное вы-
деление Джоулева тепла ожидается в узкой зо-
не шириной 5 % от радиуса включений. 

Обсуждение возможности возникновения 

анизотропных волокнистых структур 

в порошковых материалах 

Интенсивный характер локального тепло-

выделения, выявленный в результате компью-

терного моделирования процессов спекания 

порошкового материала, позволяет предполо-

жить, что существенный локальный перегрев 

может ускорить седиментацию и соединение 

частиц высокопроводящей фазы композитного 

материала. В таком случае соединенные части-

цы сформируют в составе двухфазной структу-

ры вытянутые включения с преимущественной 

ориентацией вдоль вектора напряженности не-

возмущенного электрического поля. Степень 

возникшей анизотропии можно характеризо-

вать параметром порядка, который варьируется 

в интервале 0 ≤ η ≤ 1 и отражает вероятность 

соединения двух частиц. 

На рис.4 изображены схемы соединения 

частиц высокопроводящей фазы и образования 

неоднородной структуры порошкового мате-

риала в зависимости от параметра порядка. 

 

Рис.4. Схемы соединения частиц при седиментации 

и образование анизотропной двухфазной структуры 

с параметром порядка 0 (а), 0,5 (б), 1 (в) 

Fig.4. Schemes of particle connection during sedimenta-

tion and formation of an anisotropic two-phase structure 

with an order parameter of 0 (a), 0.5 (b), 1 (c) 

Исходная структура, в которой частицы не 
подверглись седиментации, обладает простран-
ственной изотропией свойств с параметром по-
рядка η = 0. В идеально анизотропной структу-
ре с параметром порядка η = 1 произошло со-
единение всех частиц в осевом направлении 
образца. В такой структуре образуются условия 
для получения максимальной степени анизо-
тропии электрических и механических свойств 
композита. В структуре с параметром порядка  
η = 0,5 образуются дипольные включения вы-
сокопроводящих частиц, ось которых сона-
правлена с вектором напряженности E0. 

На рис.5 показаны зависимости анизотро-
пии электрической проводимости композита от 
параметра порядка. В качестве характеристики 
анизотропии выбрано отношение значений 
проводимости вдоль оси σy и в радиальном на-
правлении σr. 

 

Рис.5. Зависимости анизотропии проводимости 

композита от параметра порядка в относительных 

единицах при отношении проводимости включений 

к проводимости матрицы σi/σm, равном 5 (1), 

10 (2) и 15 (3) 

Fig.5. Dependences of the anisotropy of the conductiv-

ity of the composite on the order parameter in relative 

units with the ratio of the conductivity of the inclusions 

to the conductivity of the matrix σi/σm equal to 5 (1), 

10 (2) and 15 (3) 

Следует отметить, что в реальной системе 
распределение частиц в матрице носит стати-
стический характер, но существуют благопри-
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ятные условия для образования кластеров со-
единенных частиц в осевом направлении. Воз-
никновение кластера усиливает локальное теп-
ловыделение, что инициирует присоединение 
новых частиц. Таким образом, в системе возни-
кает положительная обратная связь, которая 
способствует дальнейшему росту параметра 
порядка. 

Конечно-элементный анализ позволяет вы-
делить управляющие параметры процесса спе-
кания и вычислить их оптимальные значения 
для получения желаемой структуры с заданны-
ми свойствами. Как показывает компьютерное 
моделирование, важным управляющим пара-
метром синтеза двухфазного композита, поми-
мо силы подогревающего тока, является кон-
центрация Ci компоненты с более высокой 
электропроводностью. С увеличением концен-
трации проводящих частиц снижается среднее 
расстояние между ними и повышается локаль-
ное выделение Джоулева тепла, что создает 
благоприятные условия для образования и рос-
та кластеров частиц в направлении, совпадаю-
щем с направлением электрического тока. 

Заключение 

С использованием авторской программы 
выполнено конечно-элементное моделирование 
процессов спекания порошкового материала в 
условиях неоднородного выделения Джоулева 
тепла. Основные выводы по результатам вы-
числительных экспериментов заключаются в 
следующем: 

1. При разработке технологий спекания по-
рошковых материалов методом пропускания 
электрического тока необходимо учитывать 
существенную неравномерность выделения 
Джоулева тепла. 

2. Обсуждаемый эффект концентрации те-
пловыделений в процессах синтеза порошко-
вых материалов методом пропускания электри-
ческого тока может иметь технологическое 
применение для создания анизотропии свойств 
типа «выделенная ось». 

3. Анонсируемые в настоящей статье ком-
пьютерные программы на основе МКЭ могут 
применяться для контроля процессов спекания 
материала методом порошковой металлургии с 
подогревом электрическим током. 
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Аннотация. Исследование посвящено изучению влияния гафния на антирекристаллизационные свойства 
сплава 1570. В процессе исследования сплав 1570 и его модификации, содержащие 0,2 % и 0,5 % масс. гаф-
ния, исследовались в литом и гомогенизированном состояниях при помощи просвечивающей электронной 
микроскопии. В результате выявлено, что легирование гафнием 0,2 % масс. при отжиге в течение 4 часов 
при температуре 370 °С приводит к снижению объема выделившихся частиц по сравнению со сплавом 1570. 
При повышении концентрации гафния до 0,5 % количество частиц продолжает уменьшаться. Теоретические 
расчеты тормозящей и движущей сил рекристаллизации показывают, что в сплавах, содержащих гафний 
0,5 % масс., при высоких параметрах Холомона-Зенера возможно протекание рекристаллизации. Отжиг при 
температуре 440 °С приводят к увеличению доли и уменьшению размера частиц в сплавах с содержанием 
гафния. Особенно сильно уменьшается размер частиц и растет их объем в сплаве с содержанием гафния 
0,2 %. Таким образом, в сплавах, легированных гафнием, рекристаллизация блокируется при любых рас-
смотренных в данной работе параметрах Холломона-Зенера. В сплаве без гафния рост температуры отжига, 
наоборот, приводит к уменьшению количества частиц и увлечению их размера. В результате тормозящая 
сила несколько снижается, однако ее все равно достаточно для полного торможения процессов рекристалли-
зации. 
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Abstract. The study addresses the effect of hafnium on 1570 alloy anti-recrystallization properties. 1570 alloy 

and its modifications, containing 0.2 % and 0.5 % weight hafnium, were examined using transmission electron mi-

croscopy in as-cast and homogenized states. It was found out, that 0.2 % weight hafnium addition and 4-hour an-

nealing at 370 °С results in reduction of precipitated particles amount as compared to 1570 alloy. The particles 

amount reduction continues with hafnium content increase to 0.5 % weight. Recrystallization retarding and driving 

forces theoretical calculations demonstrate, that recrystallization is possible in the alloys with 0.5 % weight hafnium 

content at high Zener-Hollomon parameter values. Annealing at 440 °С leads to particles amount increase with their 

size reduction in hafnium containing alloys. Intensive particles sizes reduction and particles amount increase are ob-

served in the alloys with 0.2 % weight hafnium content. As a result, recrystallization is inhibited in the alloys with 

hafnium additions at any Zener-Hollomon parameter value, discussed in this study. In the alloys, containing no haf-

nium, annealing temperature increase, in the opposite way, leads to the particles amount decrease and size increase. 

As a result, the retarding force slightly decreases, but it is still sufficient for complete recrystallization processes in-

hibition. 

Keywords: hafnium, aluminum alloys, scandium, Zener retardation, recrystallization, driving force, thermome-

chanical treatment, strengthening particles, transition metals, transmission microscopy. 
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Введение 

Алюминиевые сплавы являются незамени-

мой частью отечественной промышленности [1, 

2]. Одним из самых популярных легирующих 

элементов в алюминиевых сплавах является 

магний из-за его способности вызывать силь-

ное твердорастворное упрочнение. Поэтому 

сплавы системы Al–Mg нашли широкое приме-

нение в авиационной, автомобильной и судо-

строительной отраслях [3]. Для дополнительно-

го улучшения механических свойств данных 

сплавов в систему Al–Mg вводят скандий [4]. 

Скандий улучшает механические свойства за 

счет нескольких факторов. Во-первых, скандий 

модифицирует структуру сплава, уменьшая 

размер зерен и повышая однородность распре-

деления примесей [5]. Во-вторых, скандий об-

разует упрочняющие частицы Al3Sc, которые 

имеют высокую термическую стабильность и 

препятствуют росту зерен при отжиге [6]. В-

третьих, скандий блокирует процесс рекри-

сталлизации, способствуя тем самым сохране-

нию прочностных свойств [7]. 

Один из наиболее востребованных сплавов 

системы Al–Mg–Sc–Zr – это сплав 1570, кото-

рый широко применяется в аэрокосмической 

индустрии [8, 9]. Поскольку частицы Al3Sc 

обычно обладают низкой термостабильностью, 

вводится цирконий. Цирконий укрепляет 

структуру и повышает термостабильность этих 

частиц, что также усиливает их способность к 

модификации. Однако, несмотря на цирконие-

вые добавки, данные частицы Al3Sc все равно 
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не имеет достаточную термическую стабиль-

ность. Данную проблему можно решить за счет 

дополнительного легирования сплава 1570 гаф-

нием. Так же как и цирконий, он образует тер-

мостабилизирующую оболочку вокруг частиц 

Al3Sc [10]. В то же время гафний сильно замед-

ляет кинетику распада пересыщенного твердо-

го раствора и замедляет формирование диспер-

соидов [11]. Например, добавка 0,5 % гафния 

уменьшает количество наночастиц типа Al3Sc, 

выделяющихся при 4-часовом отжиге с темпе-

ратурой 370 °С, в 3-4 раза. Это, в свою очередь, 

будет снижать способность данных дисперсои-

дов блокировать процесс рекристаллизации, то 

есть вызывать так называемое зенеровское 

торможение [12]. Существенное увеличение 

времени гомогенизационного отжига позволи-

ло бы выделить больше наночастиц и решить 

эту проблему. Однако не всегда производст-

венные возможности позволяют выдерживать 

массивный слиток несколько дней при темпе-

ратурах выделения частиц. Поэтому для реше-

ния вопроса о целесообразности совместного 

микролегирования скандием и гафнием алюми-

ниевых сплавов необходимо изучить вопрос о 

том, как концентрация последнего, а также ре-

жимы кратковременного гомогенизационного 

отжига влияют на антирекристаллизационные 

свойства частиц Al3Sc. В настоящее время ра-

боты, посвященные изучению данного вопроса, 

отсутствуют. Целью данного исследования яв-

ляется изучение влияния добавок 0,2 и 0,5 % 

гафния и 4-часового гомогенизационного отжи-

га при температурах 370 °С и 440 °С на анти-

рекристаллизационные свойства частиц Al3Sc. 

Методика эксперимента 

В данном исследовании были рассмотрены 

сплав 1570 и его модификации с добавками 

гафния 0,2 % и 0,5 %. Химический состав ис-

следуемых сплавов представлен в таблице 1. 

Таблица 1. Химический состав исследуемых сплавов, % 

Table 1. Chemical composition of the studied alloys, % 

Сплав Al Si Fe Mn Mg Ti Zr Sc Hf 

1570 0,17 0,27 0,44 6,16 0,03 0,05 0,22 — 

1570-0,2Hf 0,17 0,27 0,44 6,16 0,03 0,05 0,22 0,2 

1570-0,5Hf 

осн. 

0,17 0,27 0,44 6,16 0,03 0,05 0,22 0,5 

 

Слитки получали методом литья в стальной 

кокиль, чтобы максимально соответствовать 

условиям заводского производства. Плавление 

проводились в среднечастотной индукционной 

печи с использованием графитового тигля. Вес 

расплава составлял 4-5 кг. Масса отлитого 

слитка составляла 3 кг. Материалы, которые 

использовались в качестве шихты для сплава: 

алюминий (чистота 99,8 %), магний (99,9 %), 

мастер-сплав Al–2%Sc, силумин Al–12%Si, 

мастер-сплав Al–5%Zr. Температура литья со-

ставляла 720-740 °С. Перед заливкой расплав-

ленного металла в литейную форму его рафи-

нировали карналлитовым флюсом, вводимым 

из расчета 5 г на 1 кг шихты. После чего с по-

верхности расплавленного металла удалялся 

ликвационный слой. Охлаждение производи-

лось в воде после полного затвердевания слит-

ка в кокиле. Для готовых слитков производи-

лись гомогенизационные отжиги по режимам 

370 °С – 4 часа и 440 °С – 4 часа. 

Интерметаллидные частицы исследовали с 

применением СЭМ JEOL 6390A. Методика 

подготовки образцов состояла в механической 

шлифовке, полировке и электрополировке. 

Электрополировку проводили при напряжении 

10-30 В и температуре 85-110 °C в электролите 

следующего состава: 500 мл ортофосфорной 

кислоты; 300 мл серной кислоты; 50 г оксида 

хрома VI; 50 мл воды. Изучение химического 

состава структурных составляющих методом 

энергодисперсионной спектроскопии при по-

мощи детектора X-Max 80T в диапазоне энер-

гий 0-10 кэВ (энергетическое разрешение де-

тектора составляет 122 эВ). 

Исследование тонкой структуры образцов 

проводилось на многоцелевом аналитическом 

просвечивающем электронном микроскопе 

JEM-2100 (JEOL, Япония) с ускоряющим на-
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пряжением 200 кВ, оснащенном приставкой 

для EDX-анализа INCA (Oxford Instruments, 

Великобритания). Полученные образцы фольги 

сразу же помещались в двунаклонный держа-

тель просвечивающего электронного микро-

скопа с возможностью наклона на ±30 °C по 

каждой оси. Согласно литературным данным, 

исследуемые частицы Al3Sc обладают структу-

рой L12, что предполагает наличие в них коге-

рентной решетки. Таким образом, при исследо-

вании в светлом поле (СП) искомые частицы не 

будут контрастировать с матрицей образца. 

Однако применение съемки в темном поле (ТП) 

позволяет получать снимки искомых когерент-

ных частиц. Для получения снимков таких час-

тиц в начале работы образец был выведен в ось 

зоны, после чего снималась электронограмма и 

вырезался слабый сверхструктурный рефлекс 

от плоскости (011)α. Данный прием позволяет 

получить снимки в ТП и произвести подсчет 

видимых искомых частиц. Для анализа размера 

частиц и их плотности применялся программ-

ный модуль Digimizer, позволяющий проводить 

ручные измерения. Оценка среднего размера 

частиц и их доли была произведена по пяти по-

лям зрения для каждого из исследуемых со-

стояний. 

Одним из наиболее распространенных в 

промышленности способов изготовления полу-

фабрикатов из сплава 1570 является горячая 

прокатка на непрерывных станах [13]. Поэтому 

проверять способность частиц Al3Sc к тормо-

жению процесса рекристаллизации в сплаве 

1570 и его модификациях необходимо в усло-

виях промышленной непрерывной прокатки, 

которая характеризуется повышенными значе-

ниями параметров Холомона-Зенера, что спо-

собствует ускорению процессов рекристалли-

зации [14]. В настоящее время сплав 1570 с до-

бавками гафния не внедрен в промышленное 

производство, а использование лабораторного 

оборудования не дает возможности достичь па-

раметров Холомона-Зенера, которые достига-

ются при горячей непрерывной прокатке. По-

этому для исследуемых в работе сплавов мож-

но лишь теоретически определить соотношение 

тормозящей и движущей силы рекристаллиза-

ции в зависимости от содержания гафния и 

предшествующей термической обработки после 

деформации при высоких параметрах Холомо-

на-Зенера (от 710
14

 до 710
15

). 

Движущая сила рекристаллизации [15] рас-

считывалась по формуле (1): 

D

SB
P


  


,                     (1) 

где SB – средняя энергия границы субзе-

рен;  – средний размер субзерен после дефор-

мации;  – плотность дислокаций внутри суб-

зерен; Г – линейное натяжение дислокации;  – 

геометрическая константа равная 3. 

Средний размер субзерна [16] рассчиты-

вался по формуле (2): 

1 2 logK K Z   ,                     (2) 

где K1 и K2 – константы; Z – параметр Хол-

ломона-Зенера. 

Плотность дислокаций [16] для каждого из 

исследуемых состояний рассчитывалась по 

формуле (3): 

 = (3b)/,                           (3) 

где  – плотность дислокаций, м
2
; b – абсо-

лютное значение вектора Бюргерса (принято 

равным 0,210
-9

);  – угол разориентировки ма-

лоугловых границ. 

На возможность рекристаллизации непо-

средственно влияют не только движущая PD, но 

и тормозящая PZ сила. Уравнение (4) использо-

валось для расчета тормозящей силы рекри-

сталлизации в процессе отжига. 

Сила, тормозящая движение границ зерен 

из-за действия частиц Al3Sc (зенеровское со-

противление PZ) [16], рассчитывалась по урав-

нению (4): 

3 B V
Z

D

F
P

r


 ,                             (4) 

где FV – объемная доля частиц второй фазы 

(которая определялась на основании доли час-

тиц, рассчитанной с помощью ПЭМ); 

rD – средний размер частиц; γB – энергия 

большеугловой границы (принята за 0,5 Джм
-2

). 

Результаты и обсуждение 

На рис.1-3 приведены результаты ПЭМ 

анализа для исследуемых сплавов 1570, 

1570-0,2Hf и 1570-0,5Hf. 

В сплаве 1570 при всех представленных 

вариантах термообработки отчетливо видны 

сверхструктурные рефлексы L12, что говорит о 

наличии упрочняющих частиц Al3Sc, имеющих 

средний размер 9 нм. После отжига 370 °С – 

4 часа (рис.1а) наблюдается низкодислокаци-

онная структура, характерная для гомогенизи-

рованного состояния. При сравнении результа-

тов исследования для сплава 1570 можно отме-
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тить, что повышение температуры отжига ведет 

к увеличению среднего размера частиц до 

11,4 нм при одновременном снижении их доли, 

что говорит о низкой термостабильности уп-

рочняющих частиц. 

Для сплава 1570-0,2Hf сверхструктурные 

рефлексы видны, однако не так отчетливо. Для 

отжига 370 °С (рис.2а) характерно наличие час-

тиц типа «кофейное зерно» в тройных стыках и 

на границах зерен, общее распределение зерен 

на плоскости образца неравномерно, средний 

размер частиц равен 7,2 нм. После отжига 

440 °С средний размер частиц в этом случае со-

ставляет 6,7 нм, а общая доля частиц частиц 

увеличилась примерно в 4 раза. Таким образом, 

увеличение температуры выдержки способст-

вует формированию более мелкодисперстных 

наночастиц. 

         

                                                а)                                                                                       б) 

Рис.1. Микродифрация в оси зоны [001]α и изображение в ТП, увеличение 200 000 для сплава 1570 

после отжига а) 370 °С – 4 часа; б) 440 °С – 4 часа 

Fig.1. Microdiphering in the zone axis [001]α and image in TP,magnification 200,000 for alloy 1570 

after annealing a) 370 °C – 4 hours; b) 440 °C – 4 hours 

         

                                                а)                                                                                       б) 

Рис.2. Микродифрация в оси зоны [001]α и изображение в ТП, увеличение 200 000 для сплава 1570-0,2Hf 

после отжига: а) 370 °С – 4 часа; б) 440 °С – 4 часа 

Fig.2. Microdiphering in the axis of zone [001]α and image in TP, magnification 200,000 for alloy 1570-0.2Hf 

after annealing: a) 370 °C – 4 hours; b) 440 °C – 4 hours 
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                                                 а)                                                                                     б) 

Рис.3. Микродифрация в оси зоны [001]α и изображение в ТП, увеличение 200 000 для сплава 1570-0,5Hf 

после отжига): 370 °С – 4 часа; б) 440 °С – 4 часа 

Fig.3. Microdiphering in the zone axis [001]α and image in TP, magnification 200,000 for alloy 1570-0.5Hf 

after annealing: a) 370 °C – 4 hours; b) 440 °C – 4 hours 

Рефлексы от L12, так же как и в случае со 
сплавом 1570-0,2Hf, присутствуют, однако 
весьма слабы. Во всех представленных состоя-
ниях установлено наличие достаточно крупных 
частиц, размер которых более 25 нм. Наблю-
даемое распределение крупных частиц также 
неравномерно в объеме исследуемого зерна. 
После отжига 370 °С в течение 4 часов (рис.3а) 
средний размер частиц составляет 14,65 нм, что 
значительно больше, чем у дисперсоидов в 

сплаве 1570 в аналогичном состоянии, в то же 
время общее количество частиц в 4 раза мень-
ше. При повышении температуры в сплаве 
формируются частицы, имеющие меньший 
размер, в то же время их количество увеличи-
вается в 3 раза по сравнению с отжигом 370 °С. 

В таблице 2 приведены сводные данные по 
морфологии частиц в исследуемых сплавах по-
сле ПЭМ анализа. 

Таблица 1. Сводные данные по частицам для исследуемых сплавов 

Table 1. Summary data on particles for the studied alloys 

Частицы Режим 

термообработки 
Сплав 

Средний диаметр, нм Доля частиц, см
-2

 

1570 9 3,5710
10

 

1570-0,2Hf 7,2 2,5410
10

 370 °С – 4 ч 

1570-0,5Hf 14,65 8,510
9
 

1570 11,4 2,210
10

 

1570-0,2Hf 6,7 9,410
10

 440 °С – 4 ч 

1570-0,5Hf 10,5 2,610
10

 

 
Таким образом, проведенное исследование 

доказывает, что увеличение концентрации гаф-
ния в сплаве 1570 способствует снижению ско-
рости распада пересыщенного раствора скан-
дия в алюминии при температуре 370 °С. По-
вышение температуры до 440 °С существенно 
ускоряет процесс формирования наночастиц 
Al3Sc в сплавах с содержанием гафния. В спла-
ве с содержанием 0,2 % гафния наблюдается 

частицы, имеющие наименьший размер по 
сравнению с двумя другими исследуемыми 
сплавами. Более того, после отжига при темпе-
ратуре в 440 °С в данном сплаве наблюдается 
больше всего частиц. В то же время добавление 
0,5 % гафния является излишним, так как, во-
первых, ведет к росту размера частиц, во-
вторых, уменьшает их количество. Увеличение 
температуры отжига приводит к росту количе-
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ства данных частиц, однако их количество все 
равно более чем в 3,5 раза меньше, чем в сплаве 
1570. 

На рисунке 4 приведено изменение тормо-
зящей силы рекристаллизации в зависимости от 
температуры гомогенизационного отжига. По-
сле отжига 370 °С – 4 часа во всех сплавах на-
блюдается меньшее количество частиц, чем при 
отжиге в режиме 440 °С – 4 часа. Это приводит 
к тому, что зенеровское торможение для всех 
сплавов также ниже после отжига при темпера-
туре 370 °С. В целом, самое высокое значение 
торможения наблюдается в сплаве 1570, оно 
составляет 145 кПа и объясняется наибольшим 
количеством мелкодисперсных частиц по срав-
нению со другими сплавами. В сплавах 
1570-0,2Hf и 1570-0,5Hf максимальное значение 
зенеровского торможения составляют 140 кПа 
и 63 кПа соответственно. При повышении тем-
пературы до 440 °С величина зенеровского 
торможения растет во всех сплавах с добавками 
гафния вследствие увеличения количества час-
тиц, а также их дисперсности. Наиболее сильно 
зенеровское торможение растет в сплаве 1570 с 
добавкой 0,2 % Hf, оно увеличивается до 
221 кПа. В сплаве 1570-0,5Hf оно также увели-
чивается до 133 кПа, что также объясняется 
увеличением количества и уменьшением раз-
мера наночастиц. В то же время в сплаве 1570 
зенеровское торможение падает до 119 кПа, так 
как размер наночастиц растет, а их количество 
уменьшается. 

 

Рис.4. Изменение тормозящей силы в зависимости 

от термообработки 

Fig.4. Change in braking force depending on heat 

treatment 

На рисунке 5 приведены значения тормо-
зящей и движущей сил рекристаллизации для 
исследуемых сплавов после гомогенизацион-
ных отжигов 370 °С. Когда значения тормозя-
щей силы, создаваемой частицами Al3Sc, пре-
вышают значения движущей силы рекристал-
лизации, происходит блокировка процесса рек-
ристаллизации. Следует отметить, что размеры 

субзерен и плотность дислокаций в исследуе-
мых сплавах примерно равны, так как малые 
добавки гафния не оказывают на них сильного 
влияния, поэтому движущая сила рекристалли-
зации будет показывать примерно равные зна-
чения. При температуре 370 °С в сплавах с до-
бавками гафния возможна рекристаллизация, 
если параметр Холомона-Зенера превышает 

3,51015 для сплава 0,5 Hf %. Это объясняется 
тем, что в данном сплаве при отжиге с темпера-
турой 370 °С выпадает не такое большое коли-
чество частиц, и если горячая прокатка прохо-
дит при высоких значениях параметра Холомо-
на-Зенера, то их количества не хватает, чтобы 
блокировать процесс рекристаллизации. В 
сплаве 1570 рекристаллизация блокируется по-
сле всех режимов горячей прокатки. При по-
вышении температуры гомогенизирующего 
отжига до 440 °С рекристаллизация блокирует-
ся при любом содержании гафния. Это объяс-
няется тем, что в сплавах с добавками послед-
него количество мелкодисперсных частиц рас-
тет. В то же время в сплаве, не содержащем 
гафний, количество частиц сохраняется в дос-
таточном объеме для блокирования процесса. 

 

a) 

 

б) 

Рис.5. Значения тормозящей и движущей сил 

исследуемых сплавов после отжига 370 °С – 4 ч (а); 

440 °С – 4 ч (б) 

Fig.5. Values of the braking and driving forces 

of the studied alloys after annealing 370 °С – 4 h (a); 

440 °С – 4 h (b) 
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Необходимо отметить, что наличие рекри-

сталлизованной структуры имеет как свои дос-

тоинства, так и недостатки. К недостаткам 

можно отнести более низкую прочность в срав-

нении с нерекристаллизованной. К преимуще-

ствам можно отнести более высокую пластич-

ность металла. Стоит также упомянуть, что вы-

сокомагниевые алюминиевые сплавы с добав-

ками переходных металлов склонны к сверх-

пластичности, которую невозможно достичь 

без мелкозернистой структуры с размерами ме-

нее 9 мкр [17]. В высокомагниевых сплавах, 

содержащих скандий, это возможно только за 

счет использования интенсивной пластической 

деформации (далее ИПД) [18]. Однако если та-

кой сплав можно рекристаллизовать, появляет-

ся возможность измельчения зеренной структу-

ры традиционными методами термомеханиче-

ской обработки без необходимости использо-

вания малопроизводительных методов ИПД. 

Выводы 

Результаты исследования показали, что 

наиболее перспективным проявил себя эконом-

нолегированный гафнием сплав 1570-0,2Hf. 

Можно сформулировать следующие выводы: 

1. Добавки гафния существенно снижают 

количество упрочняющих наночастиц, форми-

рующихся в ходе 4-часового отжига при темпе-

ратуре 370 °С. В результате при достижении 

показателей движущей силы 63 кПа для сплава 

с добавкой 0,5 % Hf возможно протекание рек-

ристаллизации. В сплаве 1570, не содержащем 

данный элемент, наночастицы будут создавать 

тормозящую силу, достаточную для блокиров-

ки рекристаллизации при горячей деформации 

при всех параметрах Холомона-Зенера, для ко-

торых были произведены расчеты. 

2. Повышение температуры отжига до 

440 °С приводит к росту количества частиц и 

уменьшению их размера в сплавах, содержа-

щих гафний. В результате протекание рекри-

сталлизации в них становится невозможным. В 

сплаве 1570 размер наночастиц растет, а коли-

чество снижается, однако остается достаточ-

ным для полной блокировки процесса рекри-

сталлизации для всех параметров Холомона-

Зенера, рассмотренных в работе. 
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Аннотация. В работе представлены результаты микроструктурного анализа высокопрочного чугуна 
ВЧ 50, полученного методом литья в холодно-твердеющие смеси. Для металлографического анализа взяты 
образцы лопатки дробеметной установки, в составе которых достаточно много цементита (от 8,00 до 
14,36 об. %). При большом увеличении явно видна структура эвтектики, представляющая собой смесь це-
ментита и перлита. Чугуны, в составе которых наряду с графитом присутствует цементит, имеют повышен-
ную твердость, большую хрупкость, плохо обрабатываются резанием и могут применяться только после 
графитизирующего отжига, который исправляет этот литейный брак. Для улучшения структуры был прове-
ден отжиг при температуре 700 °С, который позволил гомогенизировать структурно – фазовое состояние и 
понизить твердость материала примерно в 2 раза. Повторная термообработка позволила получить равновес-
ную структуру с мартенситной матрицей, повысить пластичность и ударную вязкость материала образцов 
на 20-27 %. 

Ключевые слова: термическая обработка, высокопрочные чугуны, графит, модификация, упрочнение, 

износостойкость, хрупкость, ударная вязкость, пластичность. 
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Abstract. The paper presents the results of a microstructural analysis of high-strength cast iron VCh 50, 

obtained by casting into cold-hardening mixtures. For metallographic analysis, samples of a shot blasting blade were 

taken, which contained quite a lot of cementite (from 8.00 to 14.36 vol. %). At high magnification, the eutectic 

structure is clearly visible, which is a mixture of cementite and pearlite. Cast irons, which contain cementite along 

with graphite, have increased hardness, greater fragility, are poorly processed by cutting and can only be used after 

graphitizing annealing, which corrects this casting defect. To improve the structure, annealing was carried out at a 

temperature of 700 °C, which made it possible to homogenize the structural-phase state and reduce the hardness of 

the material by approximately 2 times. Repeated heat treatment made it possible to obtain an equilibrium structure 

with a martensitic matrix and to increase the plasticity and impact strength of the sample material by 20-27 %. 

Keywords: heat treatment, ductile cast irons, graphite, modification, hardening, wear resistance, brittleness, im-

pact strength, plasticity. 
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Введение 

В настоящее время, в машиностроении ши-
роко распространены железоуглеродистые 
сплавы (сталь и чугун), при этом более деше-
вым, но не менее надежным материалом счита-
ется чугун. Высокопрочный чугун получают 
путем добавления в расплав небольшого коли-
чества магния, способствующего образованию 
графита глобулярной формы. Такие чугуны 
имеют более высокие механические свойства, 
не уступающие литой углеродистой стали, со-
храняя при этом хорошие литейные свойства и 
обрабатываемость резанием, способность га-
сить вибрации, высокую износостойкость. Из-
меняя химический и фазовый состав чугунов, 
можно в широких пределах менять их свойства. 
Совершенствование состава, условий модифи-
цирования с последующей термической обра-
боткой (ТО) отливок позволяет получать высо-
копрочные чугуны с ферритной и ферритно-
мартенситной матрицей. Такие материалы по 
критической температуре хрупкости и трещи-
ностойкости при статическом и динамическом 
нагружении конкурируют как конструкцион-
ный материал с некоторыми сталями. Чугуны, в 
структуре которых наряду с графитом присут-
ствует и ледебурит, имеют повышенную твер-
дость, плохо обрабатываются резанием и могут 
применяться только после графитизирующего 
отжига, который исправляет этот литейный 
брак [1]. 

В настоящее время более 70-80 % загото-
вок составляют литые заготовки, так как техно-
логии литейного производства являются основ-
ным и наиболее выгодным в экономическом 
плане способом их получения [2, 3]. В послед-
нее время для получения наиболее качествен-

ных отливок используют метод литья в холод-
но-твердеющие смеси (ХТС). Литье в ХТС зна-
чительно улучшает качество необработанных 
поверхностей отливок по сравнению с другими 
технологиями литья в песчаные формы [4]. 

Целью данной работы является выбор ме-
тода термической обработки высокопрочных 
чугунов марки ВЧ 50 с целью улучшения их 
структуры. 

Методика и материалы 

Для металлографического анализа взяты 
образцы лопатки дробеметной установки, вы-
полненные из высокопрочного чугуна ВЧ 50. 
Исследования проводились на отдельно отли-
тых заготовках, форма и размеры которых вы-
полнены согласно ГОСТ 7293-85 (черт. 2). 

Отливку образцов, представленных на ана-
лиз, получали методом литья в холодно-
твердеющие смеси. Данные смеси не нуждают-
ся в дополнительном нагреве в сушильных пе-
чах. Благодаря тому, что в составе смесей пре-
дусмотрены связующие компоненты и отверди-
тели, они способны быстро затвердевать на 
воздухе. Технология литья чугуна в ХТС по-
зволяет добиваться высокого качества поверх-
ности отливки, исключить образование газовых 
дефектов или засоров. ХТС самые прочные из 
формовочных смесей, при этом они разруша-
ются от тепла кристаллизующегося металла, 
позволяя легко извлечь отливку из формы. 

Для металлографического анализа исполь-
зовались темплеты из механически обработан-
ных литых заготовок диаметром 10 мм и высо-
той 15 мм. Вырезку темплетов с края и с сере-
дины образца осуществляли на прецизионном 
отрезном станке «Microcut–201», затем осуще-
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ствляли запрессовку темплетов в бакелитовый 
компаунд при помощи металлографического 
пресса «MetaPress». Шлифовку и полировку 
осуществляли на автоматическом шлифоваль-
но-полировальном станке «DigiPrep–P». 

Металлографический анализ осуществляли 
при помощи металлографического микроскопа 
«Carl Zeiss Axio Observer Z1m» и программного 
комплекса «ThixoMet PRO» по методикам [5-
12]. 

Результаты и обсуждения 

Микроструктура образца после травления 

реактивом Бераха представлена на рисунке 1. 

Образец имеет перлитную матрицу (58,07-

66,53 об. % перлита). Детальный анализ фазо-

вого состава образцов представлен в таблице 1. 

Графитовые включения в образце состав-

ляют 6,83-11,53 об. % и равномерно распреде-

лены по объему. Наибольшая доля включений 

графита приходится на диаметр от 0,83 до 

46,4 мкм (край детали), от 0,83 до 66,5 мкм (се-

редина детали). Причем графит имеет форму, 

далекую от глобулярной. Из таблицы 1 видно, 

что в составе чугуна достаточно много цемен-

тита (от 8,00 до 14,36 об. %). При большем уве-

личении явно видна структура эвтектики, пред-

ставляющая собой смесь цементита и перлита 

(рис.2). 

Чугуны, в составе которых наряду с графи-

том присутствует цементит, имеют повышен-

ную твердость (HB = 600-700 HB), большую 

хрупкость, плохо обрабатываются резанием и 

могут применяться только после графитизи-

рующего отжига, который исправляет этот ли-

тейный брак. 

В работе для улучшения структуры чугуна 

ВЧ50 были использованы несколько режимов 

термической обработки. Стандартный отжиг 

при температуре 700 °С, с выдержкой при этой 

температуре и последующим медленным охла-

ждением вместе с печью до 400 °С, далее – на 

спокойном воздухе. Такой вид ТО позволил 

гомогенизировать структурно – фазовое со-

стояние и понизить твердость материала при-

мерно в 2 раза. На рисунке 3 представлена мик-

роструктура образца после ТО. Как видно из 

рисунка, количество графитовых включений 

незначительно увеличилось, но степень глобу-

лярности далека от совершенства. 

 

Рис.1. Микроструктура образца для оценки фазового состава, 50 

Fig.1. Microstructure of the sample for phase composition assessment, 50 

Таблица 1. Фазовый состав образца лопатки дробеметной установки 

Table 1. Phase composition of a shot blasting machine blade sample 

Объем, % 
Фаза образец вырезан 

в середине детали 
образец вырезан 

с краю детали 
Перлит 58,07 66,53 

Феррит 22,39 12,28 

Цементит 8,00 14,36 

Графит 11,53 6,83 
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Рис.2. Микроструктура образца с включениями цементита, 200 

Fig.2. Microstructure of a sample with cementite inclusions, 200 

   

                                                 а)                                                                                        б) 

Рис.3. Микроструктура образца после ТО, а – без поляризации, 100; 

б – микроструктура в поляризованном свете, 500. Стрелками показаны включения графита 

Fig.3. Microstructure of the sample after heat treatment (HT), a – without polarization, 100; 

b – microstructure in polarized light, 500. Arrows indicate graphite inclusions 

При большем увеличении видно, что про-

изошло растворение цементита и преобразова-

ние его в феррит и графит. 

Повторная термическая обработка образ-

цов была проведена по двум режимам. 

Режим № 1. Нормализация. Нагрев до тем-

пературы 950 °С со скоростью 100 °/час, вы-

держка 1 час, далее – охлаждение на спокойном 

воздухе до комнатной температуры, затем от-

пуск 200 °С в течение 2 часов, охлаждение на 

спокойном воздухе. В результате ТО сформи-

ровался в большом количестве равновесный 

графит шаровидной формы, вокруг которого 

наблюдается ферритная оторочка (рис.4). Це-

ментит, входящий в состав исходной структу-

ры, практически полностью растворился. Дан-

ный режим ТО привел к значительному улуч-

шению структуры материала, ее гомогениза-

ции. В результате нормализации увеличилась 

твёрдость и прочность образцов, а отпуск спо-

собствовал повышению пластичности образо-

вавшейся аустенитной матрицы. 
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Режим № 2. Закалка. Нагрев до температу-

ры 950 °С, выдержка 30 минут, закалка, затем 

отпуск при 210 °С в течение 2 часов, охлажде-

ние на спокойном воздухе. На рис.5а представ-

лена микроструктура полированного образца 

до его травления. Наблюдается равномерное 

распределение графита в матрице образца. 

«Лучистая» структура глобул графита позволя-

ет сделать вывод о том, что они были образова-

ны в процессе термообработки. Для определе-

ния состава матрицы образцы были обработаны 

пикриновой кислотой. В результате закалки об-

разовался мартенсит и остаточный аустенит в 

количестве 10-15 %. На рис.5б можно наблю-

дать «иглы» мартенсита отпуска. Данный вид 

ТО позволил повысить твердость материала в 

2-2,25 раза по сравнению с твердостью образ-

цов после отжига (рис.6), получить равновес-

ную структуру, повысить пластичность мате-

риала образцов на 20-27 %. 

   

                                              a)                                                                                            б) 

Рис.4. Образец после ТО по режиму № 1: а – без поляризации; 

б – микроструктура в поляризованном свете, 500 

Fig.4. Sample after HT according to mode No. 1: a – without polarization; 

b – microstructure in polarized light, 500 

   

                                              a)                                                                                            б) 

Рис.5. Образец после ТО по режиму № 2: а – в поляризованном свете до травления образца, 500; 

б – после травления, 1000 

Fig.5. Sample after HT according to mode No. 2: a – in polarized light before etching the sample, 500; 

b – after etching, 1000 
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Рис.6. Твердость образца после закалки, 200 

Fig.6. Hardness of the sample after quenching, 200 

Заключение 

Проведенные исследования показали, что 

отжиг образцов со структурой эвтектики при 

температуре 700 °С позволил снизить твердость 

примерно в 2 раза, произошло растворение це-

ментита и преобразование его в феррит и гра-

фит. Повторная термообработка позволила по-

лучить равновесную структуру с мартенситной 

матрицей, повысить пластичность и ударную 

вязкость материала образцов на 20-27 %. 
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