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ВВЕДЕНИЕ 

 

Актуальность темы исследования 

Одним из эффективных методов получения высококачественных изделий из 

тонкодисперсных интерметаллидов является создание порошковых и 

многослойных композиционных материалов. В создании металлических 

нанокомпозитов, в том числе и многослойных структур, как материалов с 

управляемыми свойствами, одной из фундаментальных задач является 

исследование структурно-фазовых превращений при высокоэнергетических 

воздействиях - в полях механических напряжений и температур. 

Имеющиеся сведения о структурно-фазовых превращениях при спекании 

порошков, а также многослойных систем рассматриваются в основном, на мезо- и 

макроскопическом уровнях. Однако процессы, определяющие механизмы 

структурно-фазовых превращений, происходят на нано-масштабном уровне. 

При создании сложных композитов проходят твердофазные процессы в зонах 

локализации пластической деформации. С целью выявления возможности 

управления ходом этих процессов необходимо четкое понимание механизмов, 

определяющих поведение систем на нано-масштабном уровне, поскольку 

макроскопические эффекты являются результатом локальных сдвигов атомов. 

Многочисленные кристаллогеометрические концепции 

наноструктурирования, основанные на представлениях о двумерных сдвигах в 

атомных сетках при фазовых превращениях, сталкиваются со значительными 

трудностями. Происходящие при структурно-фазовых превращениях процессы 

более сложны, чем это представлено в существующих ориентационных схемах 

превращений и требуют привлечения новых моделей структурообразования, в 

частности – кластерных моделей. 

Al-Ni. Порошковые и многослойные композиты Al-Ni представляют особый 

интерес для исследования, ввиду использования в высокотехнологичных областях 

техники, как материалы, обладающие высокими показателями прочности, 

жаростойкости и жесткости в сочетании с невысокой плотностью. 
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Потенциальными областями применения сплавов на основе Al-Ni могут быть 

как высокотемпературные детали авиационных газотурбинных двигателей, так и 

высокотемпературный крепеж, узлы литейных инжекторных установок, насосов, 

штампов, оснастка для литья алюминия, подшипники, нагревательные элементы и 

др. 

Al и Ni имеют структуру с ГЦК решеткой, а в результате образования Al-Ni 

формируется решетка типа B2. В литературе такому превращению уделяется 

достаточно много внимания, однако наиболее правильным объяснением может 

быть кластерная модель сдвигов и поворотов отдельных атомов и их кластеров 

(работы Пирсона У., Бульенкова Н.А., Крапошина В.С.). 

Cu-Sn. Исследованию системы Cu-Sn в последние годы уделяется большое 

внимание. Одной из причин такого интереса является запрет на использование 

свинца в бытовой и промышленной электронике, приведшей к замене 

традиционного припоя Sn-Pb другими припоями, среди которых наибольшее 

распространение получили сплавы на основе Cu-Sn. Однако при использовании 

припоев Cu-Sn наблюдается интенсивная реакция между Cu и Sn, приводящая к 

образованию интерметаллидов Cu6Sn5 и Cu3Sn. Высокая хрупкость 

интерметаллических фаз снижает механическую надежность соединения 

электронных элементов. Кроме того, интенсивная диффузия Cu из подложки в 

область припоя может привести к образованию пор за счет эффекта Киркендалла, 

что также повышает хрупкость соединения и вероятность его разрушения. 

Fe-Mn-C. Cталь Гадфильда имеет широкое применение в технике как 

самоупрочняющийся материал, меняющий свою магнитную структуру под 

действием ударной нагрузки. Кроме того, она обладает эффектом памяти формы и 

термоэлектрическим эффектом. Структурообразованию при пластической 

деформации этой стали посвящено множество работ (Крянина И.Р., Чумлякова 

Ю.И., Козлова Э.В., Редькина В.Е., а также Оки М., Танаки Я. и Шимуци К.), в 

которых показано, что это естественный нанокомпозит с аустенитно-мартенистной 

композицией, структурирующийся при мартенситных превращениях. Однако 

описания механизма наноструктурирования в этой стали до сих пор нет. 
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Ni-Ti. В настоящее время в наукоемких отраслях используется новый класс 

композиционных материалов на основе керамики - никелида титана, биокерамики 

- никелида титана, (Овчаренко В.В., Шевченко Н.А.). Однако механизмы 

структурообразования, проходящие в самом никелиде титана в связи с 

возникновением ряда промежуточных фаз, до сих пор являются предметом 

широких дискуссий. Кластерный подход к этой проблеме позволяет выявить 

механизм структурообразования в условиях градиентов напряжений и температур 

в никелиде титана на наноуровне. Это позволит управлять процессом 

структурообразования при формировании заданной композиции. 

 

Актуальность темы также подтверждается выполнением совместных 

исследований: 

• Институт физики имени Л. В. Киренского СО РАН, г. Красноярск; 

• Институт гидродинамики им. М.А. Лаврентьева СО РАН, г. Новосибирск; 

• Институт физики прочности и материаловедения СО РАН, г. Томск; 

• Алтайский Государственный Университет, г. Барнаул; 

• АО «Восток Машзавод» г. Усть-Каменогорск, Казахстан. 

 

Степень разработанности темы 

Значительный вклад в исследование структурно-фазовых превращений в 

металлах и сплавах при совместном (сопряженном) росте их кристаллитов внесли 

Жанот С., Поллинг Л., Пирсон У., Бульенков Н.А., Шехтман Д., Крапошин В.С., 

Ясников И.С., Безносюк С.А., Лепешев А.А., Редькин В.Е. 

Согласно Дж. Лангеру, управление структурой и свойствами напрямую 

зависит от фазовых и структурных превращений при кристаллизации, проходящей 

в условиях градиентов концентраций, температур и напряжений. В работах 

Громова В.Е. показаны примеры воздействия на структурообразование 

градиентных полей. Формированию наноструктурных образований в условиях 

градиентных полей напряжений посвятил свои работы Панин В.Е.  



9 

 

 
 

Согласно Крапошину В.С. бесконечная трехмерно периодическая структура 

является результатом взаимодействия кристаллохимически допустимых 

(энергетически выгодных) строительных единиц, например, координационных 

полиэдров. Политопная концепция позволяет описать полиморфные превращения 

как взаимные превращения координационных полиэдров фаз-партнеров по 

превращению. Тем не менее, результатов исследований, использующих 

трехмерное моделирование при структурно-фазовых превращениях в металлах и 

сплавах в условиях импульсных энергетических воздействий сравнительно мало. 

 

Объект исследования 

Объектом исследования являются продукты твердофазных реакций, 

происходящих:  

в зоне контакта разнородных материалов порошковых и многослойных 

композитов: Al-Ni, тонкопленочных многослойных образцов Cu-Sn подвергнутых 

высокоэнергетическим воздействиям - в полях механических напряжений и 

температур; 

на разных стадиях пластической деформации в массивных и пленочных 

образцах сплавов Fe86Mn13C и Ni51Ti49, в которых проходят мартенситные 

превращения и самопроизвольно создаются многослойные структуры на 

разномасштабных уровнях. 

 

Предмет исследования 

Предметом исследования является наноструктурирование продуктов 

твердофазных механохимических реакций в исследуемых материалах, при 

высокоэнергетических воздействиях - в полях механических напряжений и 

температур. 

 

Цели и задачи 

Целью данной работы является выявление особенностей 

наноструктурирования при пластической деформации в порошковых, 
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многослойных, тонкопленочных и массивных композиционных материалах на 

нано-масштабных структурных уровнях для использования при разработки 

технологических процессов производства композиционных материалов. 

 

Задачи работы 

1. Выполнить исследование структурообразования при воздействии 

температуры и давления в процессе спекании порошков и пластин Al и Ni 

с последующей обработкой давлением. 

2. Выполнить исследование наноструктурирования при СВС синтезе на 

интерфейсе пленок Cu-Sn, осажденных на стеклянные подложки. 

3. Выполнить исследование наноструктурирования при мартенситных 

превращениях, инициированных пластической деформацией, 

происходящего на наноуровне в Fe86Mn13C и Ni51Ti49 для использования 

в технологических процессах при создании заданной композиции. 

4. Развить модельные представления особенностей наноструктурирования с 

позиции самоорганизации трехмерных кластеров в условиях пластической 

деформации. 

 

Научная новизна 

1. Выявлены особенности наноструктурирования в композиционных системах 

Al-Ni, Cu-Sn, Fe-Mn-C и Ni-Ti в зонах локализации пластической 

деформации на наномаштабном уровне. 

2. Механизм образования атомно-упорядоченной фазы Ni3Al 

экспериментально полученной в композиционных материалах Al-Ni при 

спекании порошков и пластин Al и Ni, объяснен с позиции самоорганизации 

трехмерных атомных кластеров. 

3. Выявлены особенности формирования нанокристаллов 

интерметаллической фазы с пентагональной симметрией, обнаруженных на 

интерфейсе бинарных пленок Cu-Sn, полученных СВС-синтезом. 
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4. Выявлены особенности формирования самопроизвольного 

наноструктурирования в процессах термического и деформационного 

мартенситных превращений в сплаве Fe86Mn13C из аустенита с ГЦК-

решеткой в мартенсит закалки с ОЦК-решеткой и мартенсит деформации с 

тремя типами структур Франка-Каспера (ФК-12, ФК-14, ФК-16),  

5. С помощью электронной микроскопии высокого разрешения обнаружены 

ферромагнитные нанокластеры Ni4Ti3, связанные с неферромагнитными 

нанокластерами Ti2Ni, образующиеся в зонах кривизны кристаллической 

решетки в процессе пластической деформации никелида титана Ni51Ti49. 

6. Эффект появления ферромагнетизма в нанокристаллах пластически 

деформированных сплавов Fe86Mn13C и Ni51Ti49, объяснен с позиции 

кластерной модели структурообразования с когерентно ориентированными 

структурами Франка-Каспера с нескомпенсированными магнитными 

моментами. 

 

Теоретическая и практическая значимость работы 

Предложен механизм наноструктурирования при твердофазных реакциях в 

зоне контакта Al и Ni при создании порошковых и многослойных композиционных 

материалов превращением из ГЦК исходных Al и Ni в фазу AlNi с ОЦК решеткой 

с последующим превращением в жаропрочную тонкодисперсную структуру Ni3Al 

пластической деформацией. 

Исследованы структурно-фазовые превращения при СВС-синтезе слоистой 

пленочной структуры Cu-Sn. Выявлены условия инициации СВС-синтеза, 

формирующего в пленочном композите когерентную связь плотно упакованных 

атомных плоскостей исходных и интерметаллидных фаз, что позволяет решить 

проблему устойчивости и долговечности тонкопленочных композитов. 

Показано, что при мартенситных превращениях, происходящих в сплавах и 

Fe86Mn13C создаются условия для структурных фазовых превращений путем 

переориентации атомных кластеров, что приводит к созданию упорядоченных и 

модулированных структур на разномасштабных уровнях – композиции 



12 

 

 
 

антиферромагнитного аустенита и ферромагнитного мартенсита деформации, и как 

следствие - появление в образцах Fe86Mn13C знакопеременного 

термоэлектрического эффекта и отрицательного магнитосопротивления. Такие 

результаты важны для практики при создании термоэлектрических устройств с 

эффективностью в несколько раз превосходящей существующую. 

Выявлены условия появления ферромагнетизма в нанокристаллах 

пластически деформированных сплавов Fe86Mn13C и Ni51Ti49, связанные с 

появлением когерентно ориентированных кластерных структур Франка-Каспера с 

нескомпенсированными магнитными моментами. 

Эффект магнитного последействия был положен в основу способа контроля 

качества литых заготовок из Fe86Mn13C и прибора для осуществления способа. 

Способ основан на определении времени намагничивания образцов или изделий из 

Fe86Mn13C, подвергнутых динамическим нагрузкам. Способ контроля качества и 

прибор для его осуществления были запатентованы (Патент №2618503, 

приложение № 1). Изобретение относится к области магнитной дефектоскопии 

литых заготовок. 

 Эффект появления ферромагнетизма в нанокристаллах пластически 

деформированного Ni51Ti49 используются в научных исследованиях по созданию 

новых наноматериалов на основе NiTi сплавов в Томском государственном 

университете с целью последующего их применения для диагностики и лечения 

раковых заболеваний. Получен акт использования результатов научно-

исследовательской работы. 

 

Методология и методы исследования 

Экспериментальные исследования проводились с применением следующих 

методов: оптической микроскопии, высокоразрешающей просвечивающей 

электронной микроскопии и дифракции электронов с выбранной области, 

растровой электронной микроскопии во вторичных и обратно рассеянных 

электронах, элементного картирования по данным энерго-дисперсионного анализа, 
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качественного полуколичественного и количественного фазового анализа 

рентгеновской дифрактометрии. 

 

Положения, выносимые на защиту 

1. На основе результатов электронно-микроскопического и дифракционного 

структурного анализа установлена связь технологических параметров 

спекания порошков Al и Ni, а также сварки взрывом пластин Al и Ni, и 

последующей обработки их давлением с экспериментально наблюдаемой 

структурой, содержащей атомно-упорядоченную фазу Ni3Al. Структурные 

превращения объяснены с позиции перестройки трехмерных кластеров. 

2. Осуществлены и экспериментально исследованы структурные превращения 

на интерфейсе бинарных пленок Cu-Sn, полученных СВС-синтезом, в 

интерметаллическую фазу с пентагональной симметрией. Предложена 

кластерная модель формирования фазы CuSn. 

3. Экспериментально установлены условия образования нанокомпозитов в 

тонких пластинках и пленках Fe-Mn-C при формировании мартенсита 

закалки по схеме ГЦК-ОЦК и мартенсита деформации по схеме ГЦК-

структуры Франка-Каспера (ФК12, ФК14, ФК16). Предложен механизм 

формирования кристаллической и магнитной структур с позиции 

кластерных моделей. 

4. Осуществлены и исследованы структурные превращения в сплаве Ni51Ti49 

при образовании мартенсита деформации по схеме NiTi=Ti2Ni+Ni4Ti3 с 

образованием ферромагнитной фазы Ni4Ti3. Предложены кластерные 

модели формирования фаз Ti2Ni и Ni4Ti3. 

 

Степень достоверности и апробация результатов 

Все результаты данной работы были получены на основании материалов 

экспериментальных исследований. Достоверность полученных результатов 

подтверждается применением современных методов исследования и деликатной 

пробоподготовки образцов для исследования; сравнением экспериментальных 
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данных с теоретическими данными и моделями. Также достоверность полученных 

результатов подтверждается согласованностью с современными данными других 

авторов. 

Основные результаты работы докладывались и обсуждались на 10 

международных, 5 российских и 2 казахстанских научных конференциях: 

Международной школе-семинаре для магистрантов, аспирантов и молодых 

ученых, посвященной памяти профессора Хорста Герольда «Новые технологии, 

материалы и инновации в производстве», г. Юрга, 2009; Международной научно-

практической конференции с элементами научной школы для молодых ученых 

«Инновационные технологии и экономика в машиностроении», г. Юрга, 

2010;Международной научно-практической конференции «Двадцать лет развития 

Казахстана – путь к инновационной экономике: достижения и перспективы» 

Казахстан, г. Усть-Каменогорск, 2011; 5-ой Международной Байкальской научной 

конференции «Магнитные материалы и новые технологии», г. Иркутск, 2012; 4’th 

International Conference on NANO-structures Self-Assembly, S. Margheritadi Pula 

(Sardinia, Italy), 2012; 50-й Юбилейной международной научной студенческой 

конференции «Студент и научно-технический прогресс», г. Новосибирск, 2012; 51-

й Международной научной студенческой конференции «Студент и научно-

технический прогресс», г. Новосибирск, 2013; Международной школе-семинаре 

«Инновационные технологии и исследования, направленные на развитие «зеленой» 

энергетики и глубокую переработку продукции», Казахстан, г. Усть-Каменогорск, 

2013; I Российско-Казахстанской молодежной научно-технической конференции 

«Новые материалы и технологии», г. Барнаул, 2013 г; XII Международной научной 

конференции «Перспективные технологии, оборудование и аналитические 

системы для материаловедения и наноматериалов», Казахстан, г. Усть-

Каменогорск, 2015; Всероссийской научно-практической конференции с 

элементами научной школы для студентов и учащейся молодежи «Прогрессивные 

технологии и экономика в машиностроении», г. Юрга, 2010; VIII Всероссийской 

научно-технической конференции студентов, аспирантов и молодых ученых, 

посвященной 155-летию со дня рождения К.Э. Циолковского. г. Красноярск, 2012; 
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Всероссийской научно-технической конференции «Ультрадисперсные порошки, 

наноструктуры, материалы» (VI Ставеровские чтения), п. Усть-Сема (Горный 

Алтай), 2012; III Российско-Казахстанской молодежной научно-технической 

конференции «Новые материалы и технологии», г. Барнаул, 2015; III Российско-

Казахстанской молодежной научно-технической конференции «Новые материалы 

и технологии», IX Республиканской конференции студентов, магистрантов, 

аспирантов и молодых ученых «Творчество молодых – инновационному развитию 

Казахстана». Казахстан, г. Усть-Каменогорск, 2009; Х Республиканской научно-

технической конференции студентов, магистрантов, аспирантов и молодых 

преподавателей: «Творчество молодых - инновационному развитию Казахстана», 

Казахстан, г. Усть-Каменогорск, 2010. 

 

Публикации 

По результатам исследований опубликовано 12 работ в научных журналах, из 

них 10 в рекомендуемых ВАК РФ. 

 

Личный вклад автора 

Личный вклад автора состоит в формулировке проблемы, определении цели и 

задач исследований, выборе, подготовке и исследовании образцов, анализе 

полученных результатов и их интерпретации. 

 

Соответствие диссертации паспорту специальности 

Диссертационная работа по своим целям, задачам, содержанию, методам 

исследования и научной новизне соответствует п.1 «Изучение закономерностей 

физико-механических, физико-химических процессов получения дисперсных 

систем в виде частиц и волокон (в том числе и наноразмерных) из материалов на 

основе металлов, сплавов, интерметаллидов, керамики, углеродных, органических 

и других соединений. Создание технологии получения этих материалов и 

оборудования. Термодинамика и кинетика фазовых превращений в частицах, 

волокнах и наноразмерных порошковых материалах», п.2 «Исследование и 
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моделирование физико-химических процессов синтеза полуфабрикатов и изделий 

из порошковых и композиционных материалов с металлической, углеродной, 

керамической и полимерной матрицей и армирующими компонентами разной 

природы, разработка оборудования и технологических процессов их получения» и 

п.5 «Изучение структуры и свойств порошковых, композиционных 

полуфабрикатов и изделий, покрытий и модифицированных слоев на 

полуфабрикатах и изделиях, полученных методом порошковой металлургии или 

другими способами» паспорта специальности 05.16.06 – Порошковая металлургия 

и композиционные материалы. 

 

Структура и объем диссертации 

Диссертация состоит из введения, 6 глав, заключения, выводов, списка 

сокращений, списка литературы из 305 наименований, изложенных на 194 

страницах машинописного текста, и содержит 105 рисунков, 12 таблиц, 10 формул. 
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ГЛАВА 1. ОСОБЕННОСТИ СТРУКТУРООБРАЗОВАНИЯ НА РАЗНЫХ 

МАСШТАБНЫХ УРОВНЯХ В СПЕКАЕМЫХ ПОРОШКОВЫХ И 

МНОГОСЛОЙНЫХ МАТЕРИАЛАХ И СПЛАВАХ ПРИ ПЛАСТИЧЕСКОЙ 

ДЕФОРМАЦИИ 

 

1.1 Спекание и структурообразование с позиции физики сплошных сред 

Стадии спекания 

Спекание порошков как процесс термической обработки, в ходе которого 

формируется прочные поликристаллические агрегаты, а также механизмы и 

процессы, происходящие на различных стадиях спекания в отечественной и 

зарубежной литературе описаны в основном с позиции физики сплошных сред, 

термодинамики, а также механики, описывающей свойства полученных изделий на 

макро-уровне. 

Твердофазное спекание применяется для создания материалов на основе 

однокомпонентных и многокомпонентных систем. При нагреве порошкового тела 

в нем происходят структурные изменения, наблюдаются различные структурные 

состояния, которые соответствуют определенным стадиям спекания. На начальной 

стадии происходит припекание частиц к друг другу, при этом каждая частица 

сохраняет структурную индивидуальность, т.е. граница между ними сохраняется и 

с ней сохраняется понятие «контакт между частицами». На второй стадии границы 

между отдельными частицами исчезают или располагаются на местах, не 

соответствующих их начальному положению. Для третьей стадии характерной 

является структура изолированных пор. Число и общий объем этих пор может 

уменьшаться [1]. 

 

Этапы спекания 

Стадии спекания не могут быть четко разграничены, поэтому для более 

подробного анализа процессов, сопровождающих нагрев порошковых тел, 

выделяют следующие этапы спекания: 
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Развитие связей между частицами – как диффузионный процесс, 

начинающийся на самом раннем этапе спекания и приводящий к образованию и 

развитию связей на межчастичных границах и, следовательно, увеличению 

прочности порошкового тела. Рост контактов и образование «шеек» - как процесс, 

сопровождаемый переносом вещества в область межчастичного контакта. Он 

может происходить при проявлении различных механизмов массопереноса, 

которые вызывают или не вызывают уплотнение порошкового тела. 

Закрытие сквозной пористости как результат продолжающегося роста 

«шеек» и приводящий к появлению изолированных групп пор или даже отдельных 

пор. При этом суммарный объем пор в порошковом теле уменьшается и происходит 

повышение его плотности, сопровождающееся усадкой. Последующее спекание, 

связанное со уменьшением и исчезновением пор, требует значительных временных 

и энергетических затрат, поэтому технологический процесс спекания обычно 

заканчивают на этом этапе формирования структуры порошкового тела.  

Усадка изолированных пор – одна из стадий спекания, требующая высоких 

температур и большого времени изотермическом выдержки (порядка несколько 

сотен часов). Коалесценция или укрупнение пор - заключается в росте крупных пор 

за счет уменьшения размеров и исчезновения мелких, изолированных пор. Общая 

пористость при этом сохраняется неизменной, а число пор уменьшается при 

увеличении их среднего размера. Уплотнение порошкового тела на этой стадии 

спекания не происходит [1, 2]. 

 

Движущие силы и механизмы спекания 

Два основных подхода, дающих представление о движущих силах процесса 

спекания представлены с позиции термодинамики [2]. Первый из них основан на 

том, что процесс превращения порошкового тела в плотное (малопористое или 

беспористое) рассматривается как аналог химической реакции, которую можно 

характеризовать термодинамическим уравнением понижения энергии Гиббса ΔE: 

 

ΔE = ΔH – T ΔS,           (1.1) 
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где ΔH, ΔS – изменение теплосодержания и энтропии системы соответственно. 

Так как при спекании однофазной системы не происходит заметного 

изменения ее химического состава, необходимое для превращения исходной 

пористой массы в плотное тело понижение свободной энергии полностью связано 

с уменьшением свободной поверхности, свойственной спекаемому порошковому 

телу. Уменьшение площади поверхности соответствует уменьшению доли 

поверхностной энергии в общей (суммарной) свободной энергии системы. 

Другими словами, нагреваемая масса порошка подвергается изменениям, 

стремящимся минимизировать в ней свободную поверхность [2]. 

Другой подход, в основе которого тоже лежат принципы химической 

термодинамики, связан с более «механическим» представлением движущих сил 

спекании: при высоких температурах в связи с высокой подвижностью атомов 

поверхностная энергия эквивалентна поверхностному натяжению, т.е. силе, 

стремящейся уменьшить площадь поверхности и понизить избыток энергии, 

связанный с величиной поверхности. Для описания поведения дисперсной 

порошковой массы при спекании используют классическое термодинамические 

уравнения капиллярности, связывающие поверхностное натяжение, кривизну 

поверхности и внутреннее давление. 

В процессе спекания порошкового тела рассматриваются следующие 

механизмы транспорта вещества, по работам [3-5]: перенос через газовую фазу 

(испарения-конденсации); поверхностная диффузия; объемная диффузия; вязкое 

течение; течение, вызываемое внешними нагрузками (вязкое течение под 

давлением). 

Идеальная модель, показывающая перенос вещества через газовую фазу, 

изображена на рис. 2. д. Вещество испаряется с выпуклых участков частиц и 

конденсируется на вогнутой поверхности контактных перешейков в связи с 

зависимостью упругости пара над поверхностью от ее кривизны. 

Этот механизм также можно назвать «испарение-конденсация» [6, 7]. Он 

приводит к росту «шеек» и сфероидизации пор и действует, пока в порошковом 
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теле сохраняется заметная разница в кривизне между отдельными участками 

поверхности раздела вещество-пора. Направленный перенос вещества в зону 

межчастичного контакта приводит к упрочнению порошкового тела, но не может 

вызвать изменение его объема (усадку). 

 

 

а                   б                  в                           г                   д                   е 

Рис. 1.1. Схемы механизмов спекания сферических частиц: а – вязкое течение;  

б – объемная диффузия, не приводящая к усадке; в – объемная диффузия при 

наличии стока в области контакта; г – поверхностная диффузия;  

д – перенос вещества через газовую фазу; е – припекание под действием внешней 

нагрузки (Δl – величина, на которую изменяется расстояние между частицами; хn 

– изменение радиуса межчастичного контакта за время τ изотермической 

выдержки) [8]. 

 

При поверхностной диффузии (рис. 2, в) происходит массоперенос к 

поверхности образующихся перемычек и частицы сближаются, вызывая общую 

усадку всей системы [4, 9-11]. Увеличение контактной поверхности и усадка при 

спекании по этом случае в основном связаны с перемещением атомов в тонком 

поверхностном слое. 

Объемная диффузия вещества в работах Я. И. Френкеля [12] рассматривается 

с позиции теории дислокаций - как перемещение атомов в кристаллической 

решетке и последовательное замещение ими вакансий. В соответствии с 

дислокационной теорией, рассматриваются несколько механизмов движения 

вакансий, которые характеризуются различными источниками и стоками вакансий 
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– вогнутые выпуклые поверхности шеек, сферических пор, границы зерен и 

дисклокации. 

Вязкое течение кристаллических тел, по работам Френкеля, есть результат 

независимых элементарных актов (скачкообразных перемещений атомов) под 

влиянием капиллярного давления, вызванного кривизной поверхности частиц 

или различием напряжений в объеме порошкового тела по величине или знаку. 

Причем этот механизм массопереноса был сформулирован и количественно решен 

Френкелем для двух идеальных задач - заплывание изолированной поры, и слияние 

двух соприкасающихся сфер. 

Процесс спекания разнородных частиц (многофазных систем) также более 

сложен: одновременно с самодиффузией должна происходить гетеродиффузия, 

обеспечивающая выравнивание концентраций компонентов в пределах 

порошкового тела, формирующая межфазные поверхности. 

В присутствии жидкой фазы увеличивается скорость самодиффузии и 

гетеродиффузии атомов, ускоряется сплавообразование, и облегчается заполнение 

пор веществом.  

Теоретические работы по жидкофазному спеканию основаны на 

представлениях о трех возможных механизмах уплотнения, развивающихся с 

появлением жидкой фазы последовательно, но при возможном частичном 

наложении [13]: жидкофазное течение - как перемещение частиц под действием 

капиллярных сил; растворение-осаждение - как перенос через жидкость 

растворенного в ней вещества тугоплавкой фазы; твердофазное спекание - как 

срастание частиц тугоплавкой фазы, образование каркаса. 

 

Ползучесть кристаллических тел 

Спекание порошкового тела сопровождается ползучестью материала – 

деформацией под воздействием постоянной нагрузки или механического 

напряжения, при этом механизмы деформирования кристаллического тела в 

области высоких температур спекания могут быть различными. Выделяют 

непороговые механизмы, определяющие деформирование при предельно малых 
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напряжениях, при которых кристаллическое тело ведет себя подобно 

ньютоновской жидкости; и пороговые механизмы при напряжениях, 

превосходящих предельное. 

Обычно рассматривают механизмы диффузионно-вязкого течения Набарро-

Херринга-Лифшица  [14] для деформирования порошкового тела, при котором 

каждое зерно, деформируясь, не меняет своих соседей, и диффузионно-

аккомодационный механизм течения поликристаллических структур Эшби-

Ферралла [14], согласно которому макроскопическая деформация является 

следствием двух процессов – взаимного скольжения соприкасающихся зерен и 

диффузионной подстройки (аккомодации) их формы к форме зерен 

непосредственного окружения. Предполагается, что при достижении пороговых 

напряжениях возможно действие обоих механизмов. 

Нет прямого экспериментального доказательства, что ползучесть с помощью 

дисклокаций играет существенную роль. Модели образцов из частиц правильной 

формы понятны, действительные же механизмы спекания порошковых тел 

достаточно трудны для анализа. 

 

Строение порошковых тел 

Зависимость свойств порошкового тела на макро-уровне принято 

рассматривать от пористости и плотности (рис. 1.2).  

 

 

Рис. 1.2. Зависимость относительного свойства χ 

порошкового тела от ρотн.  

1 – свойства, не зависящие от пористости; 2 – 

аддитивные характеристики; 3 – свойства типа 

проводимости; 4 –  структурно-чувствительные 

характеристики [15]. 

 

Схема Бальшина-Хюттига [15] показывает зависимость относительного 

свойства порошкового тела χ от относительной плотности ρотн и выражается как χ 



23 

 

 
 

~ ρmотн, где m принимает значения от 0 до 10. На основании зависимости выделяют 

четыре группы свойств: 

1) не зависящие от пористости (m = 0) - микротвердость, температура 

плавления и коэффициент термического расширения материала частиц; 

2) аддитивные характеристики (m = 1), зависящие только от количества 

материала – теплоемкость, магнитная восприимчивость; 

3) свойства типа проводимости (m = 1,5–2,0) - электропроводимость и 

теплопроводность, модуль упругости, диэлектрическая и начальная магнитная 

проницаемость; 

4) структурно-чувствительные свойства (m = 3–10) - прочность, пластичность, 

максимальная магнитная проницаемость, ударная вязкость и др. 

 

Объемные изменения. Пластическая деформация 

Существуют методы ударного спекания порошков [16]. В результате спекания 

плотность порошкового тела возрастает и происходят линейная и объемная усадки, 

являющиеся следствием сокращения и суммарного объема пор. [16]. 

Пластическая деформация твердых тел так же описывается с позиции 

механики сплошной среды и теории дислокаций. Механика сплошной среды 

описывает поведение нагруженного материала с помощью интегральных 

характеристик среды. При этом не учитывается внутренняя структура материала, 

считается что пластическая деформация осуществляется только перемещением 

дефектов под действием внешних напряжений. Дислокационная теория описывает 

поведение деформируемого твердого тела на микроуровне. Для спеченных 

материалов прочность, пластичность и другие механические характеристики 

являются структурно чувствительными. Связь между такими характеристика 

изучается давно, однако большинство полученных зависимостей имеют 

эмпирический характер (Бальшина, Красовского, Рышкевича и др.) [17]. 

В литературе известны схемы пластической деформации Закса, 

Кохендорфера, Бишопа-Хилла, Эшби, Тейлора и др. Они рассматривают только 

трансляционный характер деформации, что не позволяет описать природу 
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источников дислокаций, потому что за элементарный акт пластической 

деформации принимается сугубо трансляционное движение любого 

деформационного дефекта. 

Анализ зависимостей, приведенных на рис. 1.3, показывает наличие двух 

этапов изменения энергии и деформации: первый этап носит монотонный 

характера, а второй – скачкообразный.  

 

  

а б 

Рисунок 1.3. Скачкообразный характер накопления деформации при 

механическом напряжении вблизи предела текучести (а) [18].Зависимость 

приращения полной энергии от величины внешнего напряжения (б) [19]. 

 

Скачкообразный рост деформации (увеличение молярного объема) 

соответствует скачкообразному росту приращения полной энергии, поглощенной 

системой атомов под влиянием внешней нагрузки. Согласно работе [18], рост 

активационного объёма свидетельствует о существенном увеличении масштаба 

кооперативных атомных перемещений, вызванных внешним механическим 

воздействием. В полях напряжений и температур возможен выход атомной 

системы в состояние, близкое к надбарьерному, в котором накопление деформации 

осуществляется атермическим путём, приводящим к жидкоподобному поведению 

в мезоскопическом масштабе [19]. 

 

1.2 Физическая мезомеханика 

В работах [20-27] предлагается физическая мезомеханика деформируемого 

твердого тела, в основе которой лежит концепция структурных уровней при 
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рассмотрении деформации твердого тела, способная описывать деформацию на 

различных масштабных уровнях. 

Данный подход базируется на следующих положениях: 

1. Деформируемое твердое тело есть многоуровневая система, в которой 

пластическое течение самосогласованно развивается как последовательная 

эволюция потери сдвиговой устойчивости на различных масштабных уровнях: 

микро, мезо и макро. 

2. Элементарными носителями пластического течения на мезоуровне 

являются трехмерные структурные элементы (зерна, конгломераты зерен, 

субзерна, ячейки дислокационной субструктуры, деформационные домены, 

частицы второй фазы, поры и др.), движение которых характеризуется схемой 

«сдвиг + поворот». 

3. Основные закономерности пластического течения на мезоуровне связаны 

с образованием диссипативных мезоструктур и фрагментацией деформируемого 

материала. 

4. Разрушение есть завершающая стадия фрагментации твердого тела, когда 

она локализуется на макромасштабном уровне. 

5. Механизмы пластического течения, их носители и соответствующие 

стадии кривой «напряжение - деформация» подчиняются закону подобия 

(принцип масштабной инвариантности). [28] 

В соответствии с этим - пластическая деформация нагруженного твердого 

тела рассматривается в связи с потерей его сдвиговой устойчивости и ее 

протекание представляет собой многоуровневый релаксационный процесс. 

Особенно стоит отметить, что потеря сдвиговой устойчивости происходит на 

микроуровне в локальных зонах кристаллической решетки. Возникающие 

микроконцентраторы напряжений вызывают локальное пристраивание решетки. 

Это можно рассматривать как зарождение и движение дислокации, рис. 1.4, а. 

Далее происходит формирование дислокационных ансамблей, и диссипативных 

субструктур рис. 1.4, б. 
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Рис. 1.4. Схема масштабных уровней потери сдвиговой устойчивости в 

деформируемом твердом теле: а - микро; б - мезо I; в - мезо II; г – макро [28].  

 

Такие структуры обуславливают вихревой характер пластического течения по 

схеме «сдвиг + поворот» и классифицируются в [22, 29] как мезомасштабный 

уровень 1. Повышение плотности дислокации до критического значения 

способствует потери сдвиговой устойчивости в локальных зонах образца, при это 

становятся возможны структурные перестроения. Данный уровень 

классифицируется в [22, 29] как мезоуровень 2, на котором описываются новые 

типы дефектов: дисклинации, различного рода полосовые структуры 

(микрополосы, микродвойники, мартенситные ламели и др.), см. рис. 1.4, в. 

 

Роль локальной кривизны кристаллической решетки 

Во всех видах структурно-фазовых переходов важная роль отводится 

локальной кривизне кристаллической решетки. В литературе с локальной 

кривизной связывают: зарождение фаз и мартенситное превращение в сплавах 

(происходит на деформационных дефектах), прерывистый распад в сплавах 

(локальная кривизна границ зерен) [30].  

Согласно многоуровневому подходу [31-34], межзеренные границы 

представляются самостоятельными двумерными подсистемами, в которых 

формируются поля квазиперидически распределенных значений растягивающих и 

сжимающих напряжений в виде «шахматной доски». В них формируются зоны 

кривизны и происходит зарождение новых разрешенных структурных состояний. 
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Эти дополнительные разрешенные состояния генерируют дефекты, в том числе 

зарождают ядра дислокаций, которые эмитируют вглубь трехмерной 

кристаллической структуры. см. рис. 1.5. 

 

 

Рис. 1.5. Общая схема 

согласованного повеления 

планарной подсистемы 

(интерфейса) и трехмерной 

кристаллической решетки. 

[34]. 

 

Согласно теории, представленной в работах [35-38], зарождение и движение 

деформационных дефектов возможно при соблюдении следующих условий: 

1. наличие зон локальных растягивающих нормальных напряжений, 

создающих увеличенный молярный объем, в котором может происходить 

локальная структурная трансформация; 

2. действие в этих зонах моментных напряжений, которые создают локальную 

кривизну, и возникновение в зоне кривизны сильно возбужденного неравновесного 

состояния материала; 

3. возникновение в зоне кривизны новых разрешенных структурных 

состояний типа ближнего порядка смещений, имеющих собственную полосу 

энергетических состоянии в электронно-энергетическом спектре. 

При выполнении этих условий образуется ядро деформационного дефекта. 

Это понижает термодинамический потенциал Гиббса в зоне кривизны. Поэтому 

любой деформационный дефект, будучи неравновесным, является 

метастабильным, имея свой локальный минимум на кривой зависимости 

термодинамического потенциала Гиббса от молярного объема F(u) [22, 39]. 

На кривой зависимости неравновесного термодинамического потенциала 

Гиббса от молярного объема F(u) с учетом локальных зон гидростатического 

растяжения различного масштаба (в которых возникают дефектные структуры) в 
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работе [40] каждый тип деформационного дефекта характеризуется собственным 

локальным минимумом, и может быть представлен как солитон кривизны 

определенного масштабного уровня, см. рис. 1.6.  

 

 

Рис. 1.6. Зависимость термодинамического потенциала Гиббса F(u) от молярного 

объема u. Области различных состояний: А — гидростатическое сжатие, В — 

мезосубструктуры различных масштабов, В1 — наноразмерные структуры, С — 

наноструктурные состояния, D — возникновение пористости и разрушения [39]. 

 

Общий уровень F(u) повышается с увеличением молярного объема, однако в 

работе [41] описывается появление локального минимума F(u), возникающим из-

за формирования ближнего порядка смещений, который характеризуется 

собственным локальным неравновесным потенциалом Гиббса, при переходах 

атомов солитона кривизны на бифуркационные структурные уровни. Это является 

причиной метастабильности деформационных дефектов. 

На рис. 1.7. показан эстафетный механизм возбужденными атомами в зоне 

кривизны кристалической решетки [41]. Механизм осуществляется путем 

последовательных локальных перемещений атомов по типу «эстафеты». Такие 

атомные перемещения происходят в объеме (ротации в трехмерном пространстве), 

которые обеспечивают массоперенос. Оценка скорости массопереноса в условиях 



29 

 

 
 

динамических ротаций показывает величину u=3.6 км/с, что соответствует 

скорости звука для стали 110Г13Л [41]. 

 

 

Рисунок. 1.7. Эстафетный механизм 

массопереноса возбужденными атомами 

в зоне кривизны кристаллической 

решетки [41]. 

 

Роль кривизны кристаллической структуры в возникновении новых 

разрешенных структурных состояний хорошо согласуется с экспериментами. 

Например, в работе [42] показано возрастание скорости массопереноса на 15 

порядков (по сравнению с обычной диффузией) в условиях сверхвысоких давлений 

и сдвиговых деформаций. 

 

1.3. Механохимические процессы при пластической деформации 

Кооперативные атомные перемещения происходят с переключением 

межатомных связей. В механохимических процессах исходные реагенты 

превращаются в конечные продукты в результате взаимодействия напряжений и 

химических сил. Напряжения повышают внутреннюю энергию реагентов. 

Соответственно, термодинамические параметры исходных реагентов, 

промежуточных веществ и конечных продуктов отличаются от стандартных 

значений, что приводит к различиям в величинах константы равновесия и 

энтальпии реакции.  

Работа, производимая напряжениями, затрачивается также на преодоление 

энергетического барьера, разделяющего в элементарных актах исходное и 

конечное состояния. Соответственно изменяются кинетические параметры и 

вносится дополнительный вклад в энтальпию реакций [43]. Химические силы 

направляют релаксационный процесс в сторону состояний, характеризующихся 
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минимумом свободной энергии; в случае возникновения новых фаз при совместной 

деформации двух или более материалов они снижают долю 

«непроизводительных» перемещений атомов [44]. 

Подавляющее количество реакций соединения являются экзотермическими, а 

реакции разложения – эндотермическими. Это следует из необходимости в случае 

разложения вещества затратить энергию на разрыв химических связей в исходных 

материалах. В реакциях соединения наоборот – часть энергии высвобождается [43]. 

Для большинства экзотермических реакций требуется преодолеть энергетический 

барьер. Для того, чтобы произошел элементарный акт химического превращения, 

например, обмен атомами при столкновении молекулы XY с молекулой WZ: 

 

XY + WZ → XW + YZ                                                                       (1.2) 

 

необходимо, чтобы произошло тесное сближение молекул реагентов. 

Независимо от того, является ли этот процесс энергетически выгодным или 

нет, т.е. выделяется или поглощается энергия в результате обмена, при тесном 

сближении частиц между ними возникнут силы отталкивания, для преодоления 

которых требуется определенная энергия. Случай экзотермической реакции 

соединения поясняется рисунке 1.8, на котором отложена потенциальная энергия 

системы четырех атомов XYWZ в зависимости от «координаты разложения», 

характеризующей взаимную пространственную конфигурацию атомов. 

Разность энергий между начальным и конечным состояниями системы равна 

энергетическому выходу реакции Q. Из рисунка 1.8 видно, что энергия активации 

обратного процесса Е2 превышает энергию активации прямого процесса Е1. 

Соответственно скорость обратной эндотермической реакции гораздо резче 

зависит от температуры, чем скорость прямой экзотермической реакции. 

Механическое воздействие на твердое вещество можно рассматривать как 

комбинацию давления и сдвига [46]. При этом, при протекании механохимических 

реакций, сдвиговые напряжения, которые возникают между частицами, 

обеспечивают удаление продукта из при контактной области, что способствует 
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возобновлению взаимодействия между реагентами (переходу из диффузионной в 

кинетическую область) [46].  

 

 

 

Рисунок 1.8. Потенциальный 

барьер при химических реакциях 

соединения [45]. 

 

Так же для различных твердофазных процессов установлено сильное влияние 

сдвиговая компонента на скорость процесса, которое может привести к 

увеличению последней в сотни раз, что соответственно приводит к увеличению 

глубины фазового превращения [45]. 

В работе [47] предложена модель «сдвиг-поворот» на атомистическом уровне. 

Кристалл растягивают вдоль оси, лежащей в плоскости рисунка, при этом 

считается, что атомы при деформации остаются в одной и той же плоскости. 

Приложенное к плоскости плотноупакованных атомов напряжение стремится 

раздвинуть плотноупакованные цепочки атомов, см рис. 1.9. 

Гилман в работе [49] объясняет общий механизм механохимических реакций 

с помощью метода молекулярных орбиталей. Деформации сдвига вызывают 

увеличение энергий их связывающих орбиталей, и уменьшение энергии 

разрыхляющих орбиталей. Это уменьшает размер энергетического промежутка в 

спектре энергии связи, таким образом дестабилизируя систему. Когда 

энергетический промежуток становится равным нулю, электроны связи становятся 

делокализованными, потому что они могут находиться в состоянии разрыхляющих 

связей, не расходуя энергии, т. е. материал становится изотропным. Таким образом, 
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энергия активации реакции может обращаться в нуль [50]. Продукты реакции, 

зависят не только от энергии активации, но и от геометрического фактора, который 

определяется расстояниями между атомами и углами между направлениями 

химических связей. Изменение углов между атомами приводит к изменению 

энергии молекулярных орбиталей [51]. 

 

 

 

а б 

Рисунок 1.9. Плотноупакованный слой атомов: а – в основном 

деформированном состоянии; б – в закритическом состоянии [48] 

 

Известно по работе [52], что признаком твердофазного механизма реакции 

является повышенная энергия кристаллической решетки, вызванная 

возникновением свободного объема в решетке. Концепция сильно возбужденного 

состояния дает возможность использовать в теории пластичности законы 

гидродинамики [53]. Локальное увеличение молярного объема в трехмерном 

кристалле обязательно будет вызывать локальную кривизну кристаллической 

структуры [40]. При сближении положительных ионов, что соответствует 

ближнему порядку смещений, должно происходить перераспределение 

электронного газа, который должен экранировать локальное увеличение 

положительного заряда. В зонах уменьшения электронной плотности межионные 

расстояния будут возрастать, что согласно [54] обусловит нелинейное поведение 

деформируемого твердого тела. 

В соответствии с работой [55] элементарный акт разрыва связи есть результат 

совместного действия механических напряжений, локализованных на некотором 



33 

 

 
 

малом атомном ансамбле, и тепловых флуктуаций, величина которых может быть 

большой, особенно при приближении к температуре плавления. 

Для пластического деформирования металлов и сплавов эффективный порог 

активации механохимической реакции уменьшается за счёт тепловых флуктуаций 

и работы статических сил, локализованных на структурном элементе, а также 

работы динамических сил пластической деформации. 

При релаксации механически нарушенной структуры рассматриваются два 

типа атомного возбуждения – колебательно-возбужденное и электронно-

возбужденное состояния. Колебательное возбуждение возможно в результате 

превращения упругой энергии в колебательную при свободном сокращении 

предварительно растянутой химической связи. В случае, если энергия деформации, 

освобождаемая при релаксации связи, соизмерима хотя бы с половиной прочности 

связи, уровень колебательного возбуждения будет соответствовать эффективной 

температуре в десятки тысяч градусов. Возбужденная связь может либо 

термализоваться в виде джоулева тепла, либо вступить в химическую реакцию [56, 

57]. 

В соответствии с вышесказанным, превращения энергии с возникновением 

возбужденных состояний и перестройка атомной структуры с относительными 

перемещениями атомов составляют внутреннее содержание развития деформации 

при низкой температуре. Оба эти процесса определяют возможность 

осуществления механохимических реакций [44]. Один из важных выводов, к 

которым приходит автор [44], заключается в признании существенной роли 

химических сил в процессах деформационной реорганизации атомной структуры 

наравне с действием других факторов. 

 

1.4. Элементы теории сдвиговой трансформационной зоны 

В теоретических работах [58-63], излагаются основы теории сдвиговой 

трансформационной зоны (СТЗ). Данная теория основана на идее, что 

макроскопическая деформация является результатом локальных перестроек за счет 

кооперативного движения молекул в мезоскопических областях [60]. Область 
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перегруппировки частиц на локальном мезоскопическом уровне названа сдвиговой 

трансформационной зоной. Внутреннее состояние системы характеризуется 

величиной ее плотности. В простейшей форме теория СТЗ включает два типа зон, 

обозначенных (+) и (-) с величинами плотности n+ и n-, ориентированными вдоль 

выбранной оси сдвигового напряжения. Зоны каждого типа преобразуются друг в 

друга в процессе элементарного сдвига.  

Средняя скорость нагрузки выражается: 

 

γср = A0 (R+ n+ - R– n–)                                                           (1.3) 

 

В данном выражении γ усреднена по заселенности зон n + и n- так, что 

переориентация происходит с вероятностью R+ и R- соответственно.  

Важность теории СТЗ состоит в особом внимании к заселенности 

плотностей n+ и n-,как способности изменения состояния. Предложены уравнения 

движения для заселенностей [59]: 

 

n± ср = - R±n± + R±n± + σγ (Ac - Aαn±)                                                     (1.4) 

 

В данном выражении первые два слагаемых связаны с изменением 

заселенностей в зоне трансформации за счет мезоскопической перестройки, а 

последнее слагаемое связано с соединением частиц посредством течения. Течение 

создается рождением и уничтожением трансформационных зон, обозначенных как 

Ас и Аα соответственно. Выражения описывают, как сдвиговая трансформация 

индуцирует маленькие перераспределения молекул, т.е. создание и уничтожение 

их. В этих рамках критическая величина полученной деформации при низкой 

температуре ассоциируется с подвижностью зон, когда приложено напряжение. 

В теории СТЗ скорости нелинейно зависят от напряжения. Источник 

скоростей появляется из-за активационного свободного объема v(f), который 

рассматривали в своих работах авторы [59]. Активационный фактор главным 

образом зависит от свободного объема и флуктуаций напряжения [64, 65]. 
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Динамика свободного объема включает два механизма: сжатие с ростом плотности 

и превращение макроскопической работы в энтальпию «расширяющейся» среды. 

Активационный объем может отличаться от деформируемого объема, 

поскольку две элементарных перестройки – сдвиг и сжатие, включают различные 

относительные движения молекул (рисунок 1.10). 

 

 

 

Рисунок 1.10. Модель сдвиговой 

трансформационной зоны до и после 

деформации [59] 

 

Для вероятности перегруппировки частиц (трансформации) R ± и кинетики 

возрастания свободного объема используются следующие уравнения: 

 

                                                                     (1.5) 

 

                                                      (1.6) 

 

где 0– свободный объем вблизи зоны трансформации, необходимый для 

смещения частицы в поле напряжения сдвига;  - средний свободный объем; 

1- свободный объем, необходимый для смещения частицы при уплотнении 

структуры в отсутствие напряжения сдвига, (причем 10, поскольку при 

перегруппировке, связанной с уплотнением, требуется меньший свободный объем, 

чем при перегруппировке, обусловленной сдвигом); – напряжение;P – 
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пластическая деформация;  - некоторое усредненное напряжение;R0, E1 и AV – 

константы.  

Перестройка групп атомов в областях локализации деформации происходит за 

счет переключения химических связей. Если читать величину атомного сдвига 

равному межатомному расстоянию, то скорость перемещения в локализованной 

области может быть: 

 

𝑢 =
2∗10−10 м

1∗10−13 с
= 2 ∗ 103 м/с                                                 (1.7) 

 

Здесь время переключения химических связей равно 10−13 с. Эта оценка 

хорошо согласуется с данными [66]. СТЗ-теория учитывает вероятность 

переключения химической связи в системе возбужденных атомов, т. е. для 

сильнонеравновесных систем [59]. В условиях пластичности сложно говорить о 

том, что процесс контролируется диффузией. Это было бы уместно, если бы физика 

сплошных сред могла бы описать процесс сверхпластичности. Но эта физика не 

применима, если разные точки системы движутся с разной скоростью. 

 

1.5. Кластерное моделирование структуры 

При больших концентрациях дефектов кристаллического строения 

минимизация свободной энергии может достигаться путем построения регулярной 

решетки дефектов или сверхструктуры [76]. В этом случае упорядоченные дефекты 

выступают в качестве регулярных структурных составляющих последней. Это 

представление об упорядочении дефектов с образованием сверхструктур стало 

шагом к представлению о кластерном строении материалов. 

Существуют кластерные модели полиморфных превращений в сплавах на 

основе железа (превращение ГЦК-ОЦК) [77, 78] и титана [79-81], основанные на 

математическом аппарате обобщенной кристаллографии, а сами превращения 

описываются как взаимные реконструкции координационных полиэдров через 

промежуточную структуру. Подобный кластерный подход применялся для 





37 

 

 
 

описания структурных особенностей мартенситных превращений в сплавах с 

памятью формы на основе NiTi (превращение ОЦК-ГЦК) [71]. 

Особенностями структурного строения квазикристаллов являются 

икосаэдрические локальные атомные конфигурации [82, 83]. Известно большое 

количество структур, которые относятся к квазикристаллическим фазам и 

формируются в структурно-неустойчивых состояниях, характерных для 

пластической деформации [84-86]. В работах [87-89] установлена возможность 

получения икосаэдрических фаз механохимическим методом (на 

примерахTi45Zr38Ni17 и Al-Cu-Mn). 

В работе [90] описывается получение квазикристаллов со структурой Франка-

Каспера при механохимической обработке интерметаллидов. Так же было 

установлено, что процесс формирования икосаэдрической фазы начинается уже с 

самого начала механической обработки. В [91] показано, что рост икосаэдрической 

фазы происходит как следствие формирования ротационных дефектов. К 

структурам Франка-Каспера может быть отнесено большое количество фаз, 

например, фазы Лавеса [92-94]. 

 

1.6. Обоснование для выбора материалов 

Локализация пластической деформации, приводящая к коллективным 

смещениям атомов на нано-масштабном уровне, может наблюдаться в металлах и 

их сплавах в различных процессах: 

1) при спекании порошков под действием механической нагрузки, 

2) при создании многослойных композитов под действием механической 

нагрузки, 

3) при СВС-синтезе в многослойных тонкопленочных системах, 

находящихся в поле напряжений, действующих со стороны подложки, на которую 

нанесены пленки, 

4) при термических и деформационных мартенситных превращениях. 
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 В связи с выше сказанным, целью данной работы было выявление 

особенностей наноструктурирования при пластической деформации в 

порошковых, многослойных, тонкопленочных и массивных композиционных 

материалах на нано-масштабных структурных уровнях для использования при 

разработках технологических процессов производства композиционных 

материалов Al-Ni, Cu-Sn, Fe-Mn-С, Ni-Ti.  

Спеченные в разных условиях порошки и тонкие пластинки Al-Ni, пленочные 

композиты Cu-Sn, сплавы Fe86Mn13C и Ni51Ti49 с мартенситными фазами - все 

перечисленные материалы широко используются в различных отраслях техники и 

достаточно детально исследованы и хорошо описаны в мировой литературе. 

Однако, проблема, следующая из анализа литературных источников, сводится к 

тому, что многочисленные кристаллогеометрические концепции 

структурообразования при спекании порошков, основанные на представлениях о 

двумерных сдвигах в атомных сетках при фазовых превращениях, сталкиваются со 

значительными трудностями. Происходящие при структурно-фазовых 

превращениях процессы, на практике оказываются более сложными, чем это 

представлено в существующих ориентационных схемах превращений и требуют 

привлечения новых моделей структурообразования, в частности – кластерных 

моделей. 

 

1.7. Особенности структуры и фазовые диаграммы систем исследуемых 

материалов 

1.7.1 Система Al-Ni 

Особенности фазового строения сплавов системы А1-Ni подробно освещены 

в работах [104, 105-110]. Однако есть разногласия по определению точных границ 

области фазы Ni3Al [111]. На рис. 1.12показана диаграмма состояния системы А1-

Ni [104]. 

В сплавах системы возможно образование пяти соединений: Al3Ni, Al3Ni2, 

AINi(β’), AlNi3(α’), Al3Ni5. Сведения о кристаллической структуре данных 

соединений приведены в табл. 1.1. 
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Рисунок 1.12. Фазовая диаграмма системы А1-Ni[104] 

 

Соединение Al3Ni имеет постоянный состав, остальные соединения имеют 

существенные области гомогенности. Соединение AINi плавится конгруэнтно, 

Al3Ni2, AINi, AlNi3 - по перитектическим реакциям. Соединение Al3Ni5 образуется 

при температуре ~700 °С и имеет область гомогенности ~32-36 % (ат.) Аl. 

Соединение AlNi3 в ряде случаев обозначается так же, как γ’-фаза. Соединение 

Al3Ni2 ранее неточно обозначалось как Al2Ni.  

Со стороны А1 в системе имеет место эвтектическое превращение, 

температура которого по данным разных работ может колеблется в пределах 630-
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640 °С, а концентрация эвтектической точки - в пределах 2,5-3,06 % (ат.) (5,3-6,4 % 

(по массе)).  

 

Таблица 1.1. Кристаллическая структура соединений системы А1-Ni [104] 

Фаза Прототип 

Символ 

Пирсона, 

пр. гр. 

Параметр решетки Примечание 

а b c 
 

Al3Ni Al3Ni 
oP16, 

Pnma 
0,6611 0,7366 0,4812 

[105] 

Al3Ni2 Al3Ni2 
hP5, 

P3m1 
0,4036 - 0,4900 

При концентрации 

40 % (ат.) Ni [105] 

AINi CsCl 
cP2, 

Pm3m 
0,2887 - - 

При концентрации 

49,8 % (ат.) Ni 

[105] 

AI3Ni5 Ga3Pt5 
-,  

Cmmm 
- - - 

При концентрации 

~32-36 % (ат.) А1 

[112] 

AlNi3 AuCu3 
cP4, 

Pm3m 
0,3589 - - 

При концентрации 

75 % (ат.) Ni [105] 

 

Температура перитектического превращения, при котором образуется 

соединение Al3Ni, определена равной 854 °С, а концентрация жидкой фазы, 

участвующей в этом превращении, 15,1 и 15,3 % (ат.) (~28 или 28,4 % (по массе)) 

Ni. Соединение Al2Ni3 образуется при температуре 1133 °С. Температура 

перитектической реакции образования фазы Al3Ni2 по другим источникам 

составляет 1132 °С, а фазы AI3Ni - 842 °С. [104] 

Со стороны Ni нонвариантное превращение при 1385 °С является 

эвтектическим, а при температуре 1395 °С - перитектическим. При последнем 

превращении образуется соединение AlNi3. Добавка А1 к Ni снижает температуру 

магнитного превращения до 70 °С. 
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1.7.2 Система Cu-Sn. 

Результаты исследования сплавов системы Сu-Sn отражены в работах [105, 

113] и приведены на рис. 1.13. В работе [114] определялись границы растворимости 

твердого раствора на основе Сu, в [115] - положения ликвидуса и солидуса в 

области (Сu), в [116-119] приводятся исследования кристаллической структуры 

отдельных фаз. 

В системе Сu-Sn возможно существование восьми фаз: (Сu), β, γ, δ(Cu31Sn8), ξ, 

ε(Cu3Sn), η, (Sn). Три фазы, β, γ и η образуются по перитектичским реакциям при 

температурах 798, 755 и 415 °С соответственно. Остальные три фазы ξ, ε и δ 

образуются в результате превращения в твердом состоянии. При этом фаза ε 

образуется при температуре 676 °С из фазы γ по реакции γ↔ε, а фазы ξ и δ 

образуются по перитектоидным реакциям при температурах 640 и 590 °С 

соответственно. 

Фаза (Сu) кристаллизуется из жидкости в интервале температур 1084, 87-798 

°С при содержании до 15 % (ат.) Sn по линии ликвидуса. По данным работы [115] 

ликвидус в интервале между температурой плавления Сu и температурой 

перитектического превращения при 798 °С несколько сдвинут в область более 

высоких температур. 

Фаза (Sn) кристаллизуется из жидкости в узком интервале температур 232-227 

°С и концентрационной области 1,3 % (ат.) Сu. Фаза β существует при высоких 

температурах в интервале 798-586 °С в узкой концентрационной области 

(наибольшая протяженность ее составляет ~3 % (ат.) при температуре 755 °С). При 

температуре 586 °С фаза β претерпевает эвтектоидный распад на фазы (Сu) и γ. 

Фаза γ имеет довольно значительную область гомогенности и существует в 

интервале температур 755-520 °С. При температуре 640 °С фаза γ претерпевает 

превращение по кататектической реакции на фазу ε и Ж. При температуре 520 °С 

фаза γ распадается по эвтектоидной реакции. Фаза ε существует в интервале 

температур от 676 °С до комнатной и имеет небольшую область гомогенности, 

наибольшая ширина которой составляет 1,5 % (ат.) при температуре 640 °С. 
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Рисунок 1.13. Фазовая диаграмма системы Сu-Sn [104] 

 

Фаза ξ существует в узкой концентрационной области в интервале температур 

640-582 °С и при температуре 582 °С претерпевает эвтектоидный распад на фазы ε 

и δ. Фаза δ имеет также узкую область гомогенности в интервале температур 590-

350 °С и при температуре 350 °С распадается по эвтектоидной реакции на фазы 

(Сu) и ε. Фаза η существует в узкой области составов и в интервале температур 189-

186 °С происходит ее упорядочение с образованием фазы η’ при 186 °С со стороны 

Sn и при 189 °С со стороны Сu. 

Происходящие в системе нонвариантные равновесия указаны в табл. 1.2. 
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Таблица 1.2. Нонвариантные реакции в системе Сu-Sn [104] 

Реакция Содержание Sn в фазах, % (ат.) 
Температура, 

С 

Ж + (Cu) = β 15,5 7,7 13,1 798 

Ж + β = γ 19,1 -16,5 -17 755 

Ж+= 86,7 24,9 43,5 415 

Ж=+ (Sn) 98,7 45,5 >99,9 227 

β=(Сu)+γ 14,9 9,1 15,4 586 

γ=+Ж 27,9 25,9 43,1 640 

γ= (Cu) + δ 16,5 9,1 20,4 520 

γ+=ξ 21,8 24,5 22,5 640 

ξ=+δ 21,7 20,8 24,5 582 

δ= (Cu) +  20,5 6,2 24,5 350 

 

Кривая растворимости Sn в (Сu) имеет ретроградный характер. Данные по 

растворимости Sn в (Сu) приведены ниже в таб. 1.3. согласно работе [114]: 

 

Таблица 1.3. Растворимость Sn в (Сu) 

Температура, °С 700 550 400 320 250 

Растворимость Sn, % (ат.) 8,7 9,1 7,7 7,3 5,7 

Растворимость Sn, % (по массе) 15,10 15,80 13,50 12,80 10,10 

 

Растворимость Сu в (Sn) очень мала и составляет при эвтектической 

температуре 227 °С 0,01 % (ат.) или 0,006 % (по массе) [122].  

Кристаллическая структура фаз приведена в табл. 1.4. Параметр решетки (Сu) 

определен в работе [114] для сплава с 6,6 % (ат.) Sn. Он увеличивается от 0,3672 нм 

при температуре 150-250 °С до 0,3707 нм при 550-700 °С. Обзор по 

метастабильным фазам проведен в работе [113]. 
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Таблица 1.4. Кристаллическая структура фаз системы Сu-Sn [104] 

Фаза Прототип 

Символ 

Пирсона, 

пр. гр. 

Параметр решетки 

Примечание 
а b c 

β W cI2, Im3m 
2,2981-

0,2991 
- - 

В интервале 

концентраций 15,2 – 

17,2% (ат.) Sn [120] 

γ BiF3 
cF16, 

Fm3m 
0,6116 - - 

При температуре 

700 С и содержании 

25% (ат.) олова [105, 

121] 

δ Cu41Sn11 
cF416, 

F43m 
1,7980 - - 

[113] 

ξ Cu10Sn3 
hP26, 

P63/m 
0,7330 - 0,78640 

[118] 

 Cu3Sn 
oC8, 

Cmcm 
0,5529 4,7750 0,4323 

[119] 

 NiAs 
hP4, 

P63/mmc 
0,4192 - 0,5037 

[117] 

’ - - - - - [113] 

 

Согласно данным работы [116] структура фазы δ кубическая и относится к 

структурному типу γ-латуни (Cu5Zn8) (символ Пирсона сI52, пр. гр. I43m) с 

параметром решетки а = 1,79505 нм. Фаза ξ является сверхструктурой, основанной 

на ξAgZn [14]. Для фазы  в работе [117] определена также гексагональная 

структура типа NiAl с параметрами решетки а = 2,0870 нм, с = 2,5081 нм. Для фазы 

’ в работе [113] определена гексагональная сингония. Фаза ’ является 

сверхструктурой, основанной на структуре типа NiAs. 
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1.7.3. Система Fe-Mn-С. 

Систему марганец – углерод – железо изучали Бейн, Давенпорт, Уорлинг и 

Кэрни [123], а также Фогель и Дэринг [124]. В первой из этих работ исследовались 

сплавы, содержащие до 15 % Mn и 1,5 % С.Вовторой работе изучались сплавы с 

содержанием марганца до 95 % и содержанием углерода до 6 %. 

Соответствие между данными этих исследований достаточно хорошее (для 

сравнимых сплавов). Можно отметить следующие характерные особенности 

системы. Обнаружена трехфазная область (феррит + аустенит + карбид) при 

содержании марганца менее 1 %. При легировании марганцем заметно снижается 

температура феррито-аустенитного превращения. 

 

 

Рисунок 1.14. Сечение равновесной диаграммы системы Fe-Mn-C при 1 % С [125]. 

 

На рис.1.14 показано сечение тройной диаграммы при 1 % С. Наблюдается 

стабилизация аустенита при низких температурах и образование трехфазной 

области (γ-Fe + α-Fe + (FeMn)3C). При высоких содержаниях марганца на 

диаграмме не должно быть области γ-марганца и, вероятно, ошибочно указана 

смесь фаз (γ-Fe + γ-Mn), поскольку известно, что в бинарных сплавах марганец-

железо имеет место полная растворимость между γ-Fe и γ-Mn [125]. По-видимому, 
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железо, растворяясь в марганце, формируется в его решетку, то есть, марганец 

«навязывает» свою структуру железу. 

 

Кристаллическая структура β-марганца 

В структуре β-марганца, устойчивой в температурном интервале 1095 – 727° 

С, существуют атомы Mn двух структурных сортов. Каждый из 8 атомов Mn I, 

приходящихся на элементарную ячейку, окружен 3 атомами Mn I (2,37 Å) и 9 

атомами Mn II (3×2,53 и 6×2,69 Å), образующими искаженный икосаэдр[70]. У Mn 

II 14 соседей [6 Mn I (2×2,53 и 4×2,69 Å) и 8 Mn II (2×2,61; 4×2,67 и 2×3,25 Å)], 

образующих очень сильно искаженный координационный многогранник 14 Франк-

Касперовского типа. Структуру β-Mn (рис.1.15) принимают всего несколько 

сплавов. 

 

Рисунок 1.15. Структура β-Mn. Геликоиды с винтовыми осями 31 из 

объединяемых по граням икосаэдров в кубической структуре β-Mn. Ось 

геликоида параллельна <111> [70]. 

 

Структура была определена сначала монокристальными методами, а позднее 

подтверждена при нейтронографическом исследовании порошковых образцов 

[130]. Марганец структурно-неустойчив и может приобретать различные формы 

структур Франка-Каспера. Например, β-Mnимеет ФК12+ФК14, α-Mn имеет 

ФК12+ФК15, γ-Mn имеет ФК12+ФК16. Поскольку марганец и железо находятся 

рядом в таблице Менделеева, то при высоких температурах и специфических 

условиях (например, условия прохождения механохимических реакций), области 

существования структур, присущих марганцу, могут быть расширены [131]. 
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Особенности пластической деформации сплава Fe86Mn13C 

Для аустенитного сплава Fe86Mn13C, деформированного растяжением, 

напряжение течения и коэффициент деформационного упрочнения зависят от 

степени пластической деформации сложным образом [132-135]. Согласно этим 

работам, зависимость коэффициента деформационного упрочнения от степени 

пластической деформации имеет стадийный характер. Авторы различных работ 

достаточно противоречиво объясняют такие зависимости, считая, что меняется 

механизм деформации в процессе ее развития. 

Во многих экспериментах по измерению деформации твердых тел при 

статических нагрузках обнаруживалась «внезапная текучесть и другие отклонения 

от нормального поведения», известные как эффект Портевена – Ле-Шателье [136]. 

Если следовать исторической правде, то честь открытия эффекта Портевена 

– Ле-Шателье нужно связать с именами Феликса Савара (1837) и Антуана 

Филибера Массона (1841). Массон описал крутой, почти вертикальный рост 

напряжения, сопровождавшийся очень малой деформацией, вплоть до значения, 

при котором происходило внезапное резкое увеличение деформации при 

постоянном напряжении. В опытах такого типа с мертвой нагрузкой, 

применявшейся в испытательных машинах в XIX столетии, это явление приняло 

вид, который позже привел к использованию термина «эффект лестницы» (рис. 

1.16 и 1.17). При больших и малых деформациях этот эффект изучался за последние 

два столетия многими экспериментаторами и теоретиками, однако 

удовлетворительного объяснения до настоящего времени не получил.  

Все эти теории не учитывали дискретность кристаллической решетки и 

взаимодействие ее с другими, например, примесными подрешетками. Имеет смысл 

сравнить теоретические «лестницы» с экспериментальными «лестницами» эффекта 

Портевена – Ле-Шателье. 
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Рисунок  1.16. Зависимость величины 

силы F от растяжения верхней цепочки 

 , (V<<1) [136]. 

Рисунок 1.17. Лестница эффекта 

Портевена–Ле-Шателье [136]. 

 

Напряжение течения в сплаве Fe86Mn13C увеличивается при увеличении 

степени пластической деформации. Зависимость кривой нагружения имеет 

стадийный характер. 

 

Структура мартенсита деформации 

Мартенситное превращение – это упорядоченное перемещение атомов, при 

котором относительные смещения соседних атомов малы по сравнению с 

междуатомным расстоянием. Перестройка кристаллической решётки в локальных 

областях сводится к переключению химических связей. Избыточная энергия, 

необходимая для зарождения мартенситных кристаллов, мала и при некотором 

отклонении от равновесия фаз становится сопоставимой с энергией дефектов, 

присутствующих в исходной фазе. Зарождение и рост мартенситных кристаллов 

происходит со скоростью порядка звуковой. 

Высокое упрочнение при пластической деформации связано с образованием 

мартенсита деформации. Структура мартенсита деформации различными авторами 

трактуется неоднозначно. Авторы [137] расшифровывают структуру мартенсита 

деформации при пластической деформации в структуре сплава Fe86Mn13Cлибо как 

фазу R18, либо как фазу R19. Дифракционная картина мартенсита деформации, 
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полученная авторами [137], свидетельствуют об отсутствии какой-либо 

определенной кристаллической структуры (рис. 1.18). 

На дифракционной картине отсутствуют дискретные точки, 

соответствующие определенной фазе: точки плавно переходят одна в другую, 

рефлексы расположены как непрерывная линия. Такое возможно, если структура 

представляет собой набор квазикристаллических фаз. В свою очередь 

квазикристаллические фазы могут быть образованы из тетраэдрических 

плотноупакованных многогранников Франка-Каспера [138]. Авторы [137] 

приходят к мнению, что мартенсит деформации, возникший при пластической 

деформации в сплаве Fe86Mn13C, существуют в виде следующих фаз: α, ε и ε´. 

Однако, Крянин [139] показывает, что при самых больших деформациях, в том 

числе при низких температурах, не образуется больше чем 0,5 – 1,5 % α-

мартенсита, а такое его количество не может существенно повысить твердость 

стали [123]. 

 

 

 

Рисунок 1.18. Дифракционная 

картина ε-мартенсита, 

наблюдаемая в электронном 

микроскопе [137]. 

 

 

Авторы [140] считают, что в ходе пластической деформации происходит 

изменение фазового состояния деформируемого материала. Изменение в структуре 

твердого раствора и его концентрации влекут за собой изменение величины 

упрочнения в ходе деформации: от полного исчезновения до сильного возрастания, 

что имеет большое значение для развития современной технологии создания 

изделий для машиностроения. При многофазном упрочнении имеет место как 

разрушение частиц второй фазы, так и образование частиц новых фаз. 
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Механизмами осуществления таких превращений могут быть дислокационное 

скольжение, захват дислокациями и перенос атомов, входивших в состав второй 

фазы, ускоренная диффузия по дислокациям и субграницам [140]. 

С ростом степени холодной пластической деформации усиливаются 

прочностные свойства металла (увеличиваются пределы прочности и текучести, 

твердость), а пластические свойства ослабевают (уменьшаются относительное 

удлинение и сужение, ударная вязкость). 

Cплав Fe86Mn13C с аустенитной структурой обладает следующими 

механическими свойствами: предел прочности (временное сопротивление) σв = 

800-900 МПа; условный предел текучести σ0,2 = 310-350 МПа; относительное 

удлинение (пластичность) δ = 15-20 %; относительное сужение ψ = 50-30 %; 

начальная твердость в исходном состоянии 200 НВ - после воздействия холодной 

деформации 600 НВ; модуль упругости Е=200000 МПа; модуль сдвига G=78000 

МПа; плотность 7820 кг/м3.  

При деформации на 60–70 % твердость сплава Fe86Mn13C увеличивается до 

НВ 500, что объясняется большими искажениями кристаллической решетки, 

дроблением блоков мозаики и даже образованием структуры мартенсита в 

поверхностных слоях. При больших значениях деформации в кристалле 

происходят значительные изменения структуры, связанные с образованием 

дислокаций и микропор. В условиях высокоскоростной деформации (έ=15-45 с-1) в 

связи с наличием градиента напряжения в объеме металлического образца может 

быть увеличение скорости массопереноса атомов [141]. При упругом сжатии 

металлов наблюдается значительное увеличение скорости диффузии. 

Коэффициент диффузии может достигать значений, характерных для 

предплавильных температур [142]. Существуют несколько механизмов 

возникновению вакансий, среди которых отметим миграцию в объем зерна с 

поверхности кристалла или с границы зерен [143 - 146], а также термическое или 

радиационное образование пар Френкеля. Наиболее интересным представляется 

тот факт, что работа по удалению атома из кристалла максимальна в 

недеформированном кристалле [146]. Это утверждение справедливо для всех типов 
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деформации: одноосного растяжения-сжатия, чистого сдвига, а также объемной 

деформации. Несущественным оказывается и знак деформации. Полученные 

результаты свидетельствуют о том, что при наличии в кристалле градиента 

деформации, вакансии будут предпочтительно располагаться в областях с более 

сильной деформацией решетки, независимо от знака деформации (растяжения или 

сжатия). Кроме вакансий в сплаве Fe86Mn13C при динамическом нагружении 

формируются в большом количестве полосы сдвиговой деформации. Появление 

таких полос приводит к локальным изменениям кристаллической структуры в зоне 

сдвиговой деформации и формированию новых фаз как результата 

механохимических процессов. Такие эффекты проиллюстрированы в работе [147]. 

Авторы [147] наблюдали полосы сдвиговой деформации в образце аустенитной 

стали с составом Fe59Mn30Si6Cr5 (рис. 1.19 (а)).  

 

 

а) 

 

 

б) 

Рисунок 1.19. Изображение полос сдвиговой 

деформации в образце Fe59Mn30Si6Cr5, полученное 

в ПЭМ [118](а), картина рентгеновской 

дифракции, полученная в области полос сдвиговой 

деформации [147] (б), расшифровка спектров 

рентгеновской дифракции с помощью ICDDPDF 

(спектры ГЦК сверху и ГПУ снизу) (в). 

 

в) 
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С помощью рентгеноструктурного анализа авторы [147] установили, что в 

аустенитных сталях в полосах сдвиговой деформации образуется ε’-фаза, якобы, с 

гексагональной плотноупакованной решеткой (ГПУ) (рис. 1.19 (б), (в)). Однако, 

часть индексов на рентгенограмме не соответствует ГПУ-решетке. 

Основная трудность описания механизмов упрочнения связаны с 

формированием напряжения течения несколькими равнозначными механизмами. 

Напряжение течения -  величина внешнего деформирующего напряжения, при 

которой деформация металла из упругой превращается в пластическую. 

Экспериментально установлено [148], что скольжение отдельных дислокаций 

и их групп начинается до достижения предела текучести при напряжениях, 

составляющих 1/3–2/3 от предела текучести. На это указывает эффект Портевена – 

Ле-Шателье (ступенчатый характер кривой нагружения), обнаруженный в сплаве 

Fe86Mn13C, подвергнутой динамическому нагружению [139]. Теория, созданная 

Васильевым Л.С. [149], адекватно описывает формирование напряжения течения в 

мезоскопических областях локализации деформации. Об особенностях строения 

мартенсита деформации достаточно подробно обсуждается в книге [137], но 

дифракционные картины, полученные от полос сдвиговой деформации, 

трактуются неоднозначно. 

 

1.7.4 Система Ni-Ti 

Результаты исследований сплавов системы Ni-Ti приведены в работах [150-

153]. Обобщенная диаграмма состояния Ni-Ti представлена на рис. 1.20 [153]. 

В системе образуются три соединения: Ti2Ni, TiNi и TiNi3. Соединение Ti2Ni 

образуется по перитектической реакции и имеет область гомогенности. При 

температуре 700 °С область гомогенности составляет -2 % (ат.) и несколько 

сужается с понижением температуры. Соединение TiNi кристаллизуется из 

расплава при 1310 °С. С понижением температуры растворяет в себе некоторое 

количество Ni в Ti, что приводит к образованию области его гомогенности. 

Максимальная область гомогенности TiNi при 1118 °С простирается от 49,5 до 57 
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% (ат.) Ni. Предполагается, что при температуре ниже 630 °С TiNi эвтектоидно 

распадается на смесь двух фаз Ti2Ni + TiNi3 [150, 153]. 

 

 

Рисунок 1.20. Обобщенная диаграмма состояния Ni-Ti[153]. 

 

Соединение TiNi3 плавится конгруэнтно при 1380 °С. В системе Ni-Ti имеют 

место три эвтектических, одно перитектическое и одно эвтектоидное превращение 

(другое при 630 °С точно не установлено). Нонвариантные реакции в этой системе 

приведены в табл. 1.5. 

Максимальная растворимость Ni в (αTi) равна 0,2 % (ат.), в (pTi) ~8 % (ат.). 

Максимальная растворимость Ti в (Ni) достигает 13,9 % (ат.) при 1304 °С и 

снижается при уменьшении температуры. В работе [154] приведено модельное 

описание фазовых равновесий в системе Ni-Ti. Кристаллическая структура 

соединений приведена в табл. 1.6. [154]. 
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Таблица1.5. Нонвариантные реакции в системе Ni-Ti [104] 

Реакция Содержание Ni в фазах, % (ат ) Температура, °С 

Ж = (βTi) + Ti2Ni 24 10 33,3 942 

Ж = TiNi + TiNi3 61 57 75 1118 

Ж - TiNi3 + (Ni) 83,5 75 86,1 1304 

(βTi) = (αTi) + Ti2Ni 4,5 0,2 33,3 765 

Ж + TiNi= Ti2Ni 32 49,5 33,3 984 

 

Таблица 1.6. Кристаллическая структура соединений системы Ni-Ti [154] 

Соединение Прототип 
Символ 

Пирсона, пр. гр. 

Параметры решетки, нм 

a b c 

Ti2Ni Ti2Ni cF96, Fd3m 1,131 - - 

TiNi CsCl cP2, Pm3m 0,302 - - 

TiNi3 TiNi3 hP16, P63/mmc 0,5093 - 0,8276 

 

1.8. Заключение по Главе 1 

Первая глава посвящена литературному обзору структурообразования, где 

рассмотрено формирования структуры порошковых материалов при различных 

условиях спекания. Показано, что механика сплошных сред не может полностью 

описать процессы структурообразования, проходящие на нано-масштабных 

уровнях и протекающие при спекании порошков. Рассмотрены работы, где 

теоретически и экспериментально обоснована иерархическая последовательность 

структурообразования при пластической деформации – нано-уровень, мезо-

уровень, макро-уровень. Описан процесс пластической деформации, связанный со 

структурными объектами разного масштаба, организованными в иерархические 

структуры – от микроскопического до макроскопического масштабов. Проведен 

анализ теоретических работ, показывающий с позиции энергетической 

целесообразности использования кластерных моделей структурных фазовых 

переходов в условиях высокоэнергетических воздействий - в полях механических 
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напряжений и температур. Сделано обоснование выбора материалов для 

исследования. Определены задачи работы: 

 

Задачи работы  

1. Выполнить исследование структурообразования при воздействии 

температуры и давления в процессе спекании порошков и пластин Al и Ni с 

последующей обработкой давлением.  

2. Выполнить исследование структурообразования при СВС синтезе на 

интерфейсе пленок Cu-Sn, осажденных на стеклянные подложки. 

3. Выполнить исследование структурообразования при мартенситных 

превращениях, инициированных пластической деформацией, 

происходящего на наноуровне в Fe86Mn13C и Ni51Ti49 для использования в 

технологических процессах при создании заданной композиции. 

4. Развить модельные представления особенностей структурообразования с 

позиции самоорганизации трехмерных кластеров в условиях пластической 

деформации.   
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ГЛАВА 2. ТЕХНОЛОГИИ ПОЛУЧЕНИЯ КОМПОЗИЦИОННЫХ 

МАТЕРИАЛОВ И СПЛАВОВ И МЕТОДЫ ИХ ИССЛЕДОВАНИЯ 

 

2.1 Технологии получения композиционных материалов и сплавов 

 

2.1.1. Электроискровое спекание порошков Al и Ni 

Порошковые композиты Al-Ni были получены электроискровым спеканием 

порошков никеля (99,85% Ni, 10 мкм) и алюминия PA-4 (98% Al, 60 мкм) на 

установке LABOX-1575 со скоростью нагрева 100 °С/мин, давлением спекания 40 

Мпа и температурой спекания 600 °С с выдержкой 5 мин. Предварительная 

активация реакционных смесей проводилась в атмосфере аргона в АГО-2 с 

водяным охлаждением планетарной шаровой мельницы с 2 флаконами в течении 

180 секунд. 

Электроискровое спекание (Spark Plasma Sintering, SPS) представляет собой 

новую технологию спекания, позволяющею получать наноструктурные, 

композитные и градиентные материалов. В основе технологии лежит 

модифицированный метод горячего прессования, при котором электрический ток 

пропускается непосредственно через пресс-форму и прессуемую заготовку.  

Обычно различают спекание с выделением джоулева тепла или спекание с 

резистивным нагревом, с подачей тока в импульсном режиме и в режиме разряда, 

при так называемом искровом или разрядном спекании. Однако для повышения 

плотности спекаемого агрегата недостаточно действия только тока, дополнительно 

применяется давление на форму, достаточно часто одноосное, и дополнительный 

нагрев пресс-формы. Существующие методы такого спекания, основаны на 

комбинации вышеперечисленных параметров – SPS, FAST, PAS-технологии [155 - 

160]. При искровом плазменном методе спекание, который использовался в данной 

работе происходит локальный разогрев частиц в области контакта под действием 

проходящего тока, при этом есть работы в которых утверждается образование 

плазмы в месте контакта [161, 162]. Как результат активизируются процессы 

масопереносса, пластической деформации частиц. Резкое увеличение температуры 
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способствует разрушению неметаллических включений – загрязнений, оксидных 

пленок. Происходит плавление спекаемого материала. 

В последнее время данный метод привлекается для создания 

интерметаллидных материалов на основе порошков различных металлов (в том 

числе никеля и алюминия) [163-166] и тонких фольг [167]. В многих работах [163, 

164, 166] используется метод искрового плазменного спекания для образования 

интерметаллических фаз, в частности AlNi, Ni3Al, NiAl3. 

 

2.1.2. Сварка взрывом и холодная сварка пластин Al и Ni 

Многослойные композиты Al-Ni были получены методами сварки взрывом и 

холодной сварки по технологии, представленной в работах [168-170]. 

Чередующиеся пластины Al и Ni сварены взрывом по схеме Ni-Al-Ni-Al-Ni. В 

качестве взрывчатого вещества использовали аммонит 6GV со скоростью 

детонации 4,2 км/с и плотностью 0,9 г/см3. 

Тонколистовые заготовки технически чистых алюминия марки А5 и никеля 

марки НП2 - 8 пластин (4-Al, 4-Ni) 4х2 см помещались, чередуясь между собой, в 

прессовальную установку ИП-250М-авто и фиксировались магнитом (см. рис. 2.1). 

 

 

Рисунок 2.1. Схема слоистой 

структуры Al-Ni, подвергнутой 

динамической нагрузке. 

 

На слоистый пакет было оказано давление 1800 кН в течении одной минуты 

для получения сваренного композита Al-Ni. 

Технология получения многослойных материалов сваркой взрывом основана 

на соударении исходных пластин с высокой скоростью, вызванном энергией 

детонации взрывчатого вещества. Данная технология позволяет создавать 

многослойные композиты из плохо свариваемых материалов, позволяет создавать 

плоские заготовки больших размеров, что не всегда возможно осуществить 
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другими способами [171-173]. В частности, получению многослойных материалов 

на основе Al-Ni посвящены работы [174-176]. 

Особенностью является сближение до атомных расстояний поверхностей 

свариваемых пластин и формирование сварного шва. Специфика сварных 

соединений – волнообразные границы, наличие зон смешивания материалов, 

диффузионные прослойки [177, 178]. 

 

2.1.3. СВС-синтез тонкопленочных материалов Cu-Sn 

Тонкопленочные многослойные образцы Cu-Sn были получены методом 

последовательного вакуумного термического испарения Cu и Sn на стеклянные 

подложки. Пленки подвергались нагреву для инициации СВС реакции при t=100, 

150 и 350 °С. 

СВС в тонких плёнках может быть использован для синтезирования 

различных классов химических соединений: интерметаллидов, 

высокотемпературных сверхпроводников, тонкоплёночных 

многофункциональных оксидов, абразивных покрытий, тонкоплёночных 

композитов, антикоррозийных покрытий и т.д. [179-181] 

Некоторые из них уже осуществлены экспериментально: изготовление 

методом СВС плёнок ферритов, получение способом СВС тонкоплёночных сред 

для высокоплотной магнитной записи информации (получение 

наногранулированных плёнок, состоящих из ферромагнитных нанокластеров, 

находящихся в непроводящей матрице, получение способом СВС тонкоплёночных 

сред для перпендикулярной магнитной записи информации - CoPt, FePt и т.д), 

изготовление способом СВС плёнки нитридов галлия, алюминия, и индия, которые 

являются важными материалами для современной электроники. [182-185] 

Исследованию структуры биметаллических тонких пленок Cu-Sn посвящены 

работы [186-188]. 

Важным требованием при создании тонкопленочных материалов является 

постоянство физико-химических свойств слоистых микроструктур в процессе их 

эксплуатации. Основным фактором, формирующим микроструктуру и фазовый 
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состав слоистых тонкопленочных материалов, являются твёрдофазные реакции и 

твёрдофазные превращения, протекающие на границе раздела [189].  

Одной из особенностей протекания твёрдофазных реакций в слоистых 

тонкопленочных структурах является низкие температуры инициирования синтеза 

по сравнению с объемными образцами. Исследования твёрдофазного синтеза в 

тонких плёнках показали, что с увеличением температуры отжига до некоторой 

температуры Т0 (температура инициирования) на межфазной границе раздела 

плёночных реагентов происходит образование фазы, которая называется первой, 

далее с повышением температуры отжига могут возникать и другие фазы с 

образованием некоторой фазовой последовательности [190]. 

Исследования твёрдофазного синтеза на порошках установили автоволновой 

характер горения в твёрдой фазе, названный в последствии 

самораспространяющимся высокотемпературным синтезом (СВС) [190]. 

Автоволновой характер распространения волны синтеза обусловлен высоким 

экзотермическим эффектом реакции при химическом взаимодействии реагентов. 

Волна горения может иметь температуру фронта до 5000 К и обладать скоростью 

до 0,25 м/c. Интересными физическими явлениями, наблюдаемыми при движении 

фронта СВС, является автоколебательное и спиновое горение. 

Аналогичные автоволновые режимы горения обнаружены в тонких нанослоях, 

нанесенных на подложку и по аналогии названы СВС в тонких плёнках. СВС в 

тонких плёнках представляет собой волну поверхностного горения и аналогичен 

автоволновому режиму взрывной кристаллизации [191]. 

 

2.1.4. Получение массивных и тонкопленочных материалов сплава 

Fe86Mn13C 

Массивные образцы Fe86Mn13C, были получены на АО 

«ВОСТОКМАШЗАВОД» (г. Усть-Каменогорск) методом электродуговой плавки. 

Образцы подвергались следующей термообработке (рисунок 2.2): перед закалкой 

образцы отжигали при температуре 800-850 ºС в течение 7 часов для растворения 

карбидов; термический нагрев под закалку на аустенит происходил ступенчато.  
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Рисунок 2.2. 

Технологический режим 

термической обработки 

образцов Fe86Mn13C. 

Первоначально нагрев производили до 750-850 ºС и выдерживали 5 часов. 

Затем производили нагрев до 1150 ºС в течение 30 минут и выдерживали при 

заданной температуре 6 часов, охлаждали в воду. После закалки образцы 

подвергались циклическому механическому нагружению. 

Пленки Fe86Mn13C были получены на подложках из стекла и монокристаллов 

NaCl термическим испарением в вакууме при P=10-5 торр с использованием 

вакуумного поста ВУП-4. Пленки были подготовлены при различных 

температурах подложки: комнатной температуре (25 °С); 200 °C; 300 °C и 400 °C. 

При каждой температуре подложки испарение было проведено с различным 

временем: короткое время (~ 5-7 с) и длительное время (~ 30-40 с). 

 

2.1.5. Получение массивных и тонких слоев материалов сплава Ni51Ti49 

Образцы Ni51Ti49 были изготовлены в виде горячекатаных прутков различных 

диаметров. Закалка и отжиг образцов проводились в камерной электропечи ПТ 200 

в атмосфере. Нагрев образцов проводился до температуры отжига 950  ͦС ± 30  ͦС с 

выдержкой одного часа и охлаждением до комнатной температуры в печи. Образцы 

помещались в печь после ее предварительного нагрева. Закалка отожженных 

образцов осуществлялась в воду с температуры 600  ͦС с предварительной 

выдержкой в печи в течение часа. Образцы были подвергнуты статическому 

растяжению до разрыва. Растянутые образцы в области шейки утонялись с 
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помощью фокусированного ионного пучка на установки FIB и ионного утонения в 

системе прецизионной ионной полировке PIPS 691. 

 

2.1.6 Пластическая деформация 

Для создания условий возникновения волн пластической деформации можно 

использовать универсальные испытательные машины и маятниковые копры. 

Определение механических свойств материалов на осевое растяжение было 

проведено с использованием электромеханической универсальной испытательной 

машины Walter+Bai AG LFM 400 кН. Образцы Ni51Ti49 подвергались 

статическому растяжению до разрыва. 

Метод определения ударной вязкости был использован для выявления 

условий и результатов поведения волн пластической деформации, которые 

реализуются в материале, подвергнутом удару в маятниковом копре. 

Вязкость металлов и сплавов определяется их химическим составом, 

термической обработкой и другими внутренними факторами. Также вязкость 

зависит от условий, в которых работает металл (температуры, скорости 

нагружения, наличия концентраторов напряжения). Является энергетической 

характеристикой материала, выражается в единицах работы 

Для оценки ударной вязкости испытание проводят на образцах с надрезами 

определенной формы и размеров. Образец устанавливают на опорах копра 

надрезом в сторону, противоположную удару ножа маятника, который поднимают 

на определенную высоту. 

На разрушение образца затрачивается работа: 

 

                                                                                           (2.1) 

где Р – вес маятника; Н – высота подъема маятника до удара; h – высота 

подъема маятника после удара. 

Характеристикой вязкости является ударная вязкость (ан), - удельная работа 

разрушения: 
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                                                                                                  (2.2) 

где ан – ударная вязкость; А – работа разрушения; F0 – площадь поперечного 

сечения в месте надреза. 

Ударную вязкость обозначает KCV, KCU, KCT, KC – символ ударной 

вязкости; третий символ показывает вид надреза: острый (V), с радиусом 

закругления (U), трещина (Т). [192] 

 

2.1.7 Криомеханическая обработка 

Утоненные и пленочные образцы сплавов Fe86Mn13C и Ni51Ti49 

подвергались криомеханической обработке с целью достижения в них условий для 

создания пластической деформации. Метод криомеханической обработки 

альтернативен методам интенсивной пластической деформации [193-195]. 

 

2.2 Методы исследования 

 

2.2.1 Оптическая микроскопия 

Методом оптической микроскопии исследовались многослойные композиты 

Al-Ni и массивные образцы Fe86Mn13C на Olympus BX-51. Под оптической 

микроскопией (ОМ) понимают изучение строения (структуры) металлов и сплавов 

с помощью оптического микроскопа - прибора для наблюдения и 

фотографирования структуры непрозрачных объектов в отраженном свете. 

Разрешающая способность оптического микроскопа ограничивается длиной волны 

видимого света, то есть min = 0,4 – 0,8*10-6 м. 

Оптический контраст в изображении структурных составляющих получается 

за счет того, что в объектив оптического микроскопа, попадает разное количество 

света от разных структурных составляющих. Границы между отдельными зернами 

выявляются в виде тонких темных линий, образующих сетку. 

Основы металлографии, в том числе лабораторной, количественной, 

микроскопические методы исследования материалов описаны в отечественных и 
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переводных изданиях [196-201], и также в зарубежных [202-204]. Методы и 

технологии подготовки образцов для металлографии [205-208] имеют 

принципиальное значение ввиду необходимости отсутствия артефактов, 

привнесенных в процессе пробоподготовки – резка, при необходимости фиксация 

образца в полимерном компаунде, шлифовка, полировка с последующим 

химическим или электролитическим травлением. 

Устройство современных оптических микроскопов обеспечивает обычно два 

световых пути – на просвет и на отражение, наличие диафрагм дает возможность 

наблюдения светлопольных и темнопольных изображений что делает данный 

метод востребованным. [209]. 

 

2.2.2 Определение микротвердости 

Микротвердость методом Виккерса определялась для многослойных 

композитов Al-Ni на DursScan 20. Данный метод измерения микротвердости 

регламентирован ГОСТ 9450-76 и заключается во вдавливания в образец индентора 

в форме правильной четырехгранной пирамиды под нагрузкой Р при выдержке т.  

Основным вариантом испытания является метод восстановленного отпечатка, при 

котором его размеры определяются после снятия нагрузки. Микротвердость 

рассчитывают делением приложенной нагрузки в Н на условную площадь боковой 

поверхности отпечатка в мм2 [210]. 

 

2.2.3 Метод просвечивающей электронной микроскопии 

Микро- и нано-структура тонкопленочных многослойных образцов Cu-Sn, а 

также пленок Fe86Mn13C и Ni51Ti49 до и после криомеханической обработки 

исследовалась с помощью методов просвечивающей электронной микроскопии на 

JEM-2100 и Hitachi HT7700. Метод ПЭМ основан на взаимодействии пучка 

электронов при прохождении его через образец. Информацию о структуре образца 

получают путем анализа результатов разных видов взаимодействий. Основы 

теории формирования изображений в ПЭМ, электронная кристаллография, 

рентгенография, аналитическая ПЭМ изложена в множестве отечественных [211-
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214] и зарубежных [215-234] работ. Особо следует выделить работы [212, 213, 215, 

216, 221, 230]. Методы и оборудование для подготовки тонких фольг исследуемых 

материалов изложены в [1235-237]. 

При исследовании методами ПЭМ в первую очередь большой интерес 

представляют процессы упругого рассеяния электронов (дифракция и получение 

изображений), а для аналитических исследований – процессы неупругого 

рассеяния (EELS спектроскопия) и возбуждение характеристического 

рентгеновского излучения (EDS спектроскопия). Общее увеличение электронного 

микроскопа может достигать 1 500 000 раз.  

В связи с тем, что обычные микрошлифы для исследования структуры 

металлов и сплавов с помощью просвечивающего электронного микроскопа 

непригодны, необходимо приготовлять специальные очень тонкие, прозрачные для 

электронов объекты. Такими объектами являются реплики (слепки) с поверхности 

хорошо отполированных и протравленных микрошлифов (косвенный метод 

электронно-микроскопических исследований металлов и сплавов) или 

металлические фольги, полученные путем утонения исследуемых массивных 

образцов (прямой метод электронно-микроскопических исследований). 

 

2.2.4 Метод растровой электронной микроскопии 

Микроструктура порошковых и многослойных композитов Al-Ni, а также 

массивных образцов Fe86Mn13C исследовалась с помощью растровой электронной 

микроскопии на Hitachi TM3000 и JSM-6390LV. Растровая электронная 

микроскопия – метод исследования поверхности материалов сканированием 

электронным зондом. Теоретическое основы метода, формирования изображения, 

аналитические методы в РЭМ изложены в отечественных [1238-242] и зарубежных 

[243-245] работах. Методы подготовки объектов к исследованию описаны в 

работах [246-248]. При взаимодействии электронов зонда с веществом возникают 

ответные сигналы различной физической природы (отраженные и вторичные 

электроны, Оже-электроны, рентгеновское излучение, свет, поглощенный ток и 

пр.), которые используются для синхронного построения изображения на экране 
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монитора. Таким образом можно исследовать топографию неоднородностей 

дефектов и состояния поверхности: например, топологию поверхности (границы 

зерен, поры, трещины, неоднородности состава и др.) - в отраженных или 

вторичных электронах; распределение элементного состава по поверхности 

образца – в характеристическом рентгеновском излучении; распределение 

донорных или акцепторных центров - по величине поглощенного тока; топографию 

магнитной доменной структуры - во вторичных электронах. 

 

2.2.5 Энергодисперсионный микроанализ 

Элементный состав порошковых и многослойных композитов Al-Ni, а также 

массивных образцов Fe86Mn13C исследовался с помощью ЭДС-спектрометра 

INCA Energy Penta FET X3 на JSM-6390LV и BRUKER QUANTAX XFlash 30 на 

Hitachi TM3000. Метод энергодисперсионного микроанализа или спектроскопии 

(EDS) основан на анализе энергии рентгеновского спектра. Атомы исследуемого 

образца возбуждаются пучком электронов в электронном микроскопе, при этом 

испускается характеристическое рентгеновское излучение. Исследуя его 

энергетический спектр, определяется качественный и количественном состав 

образца. Для просвечивающей электронной микроскопии этот метод описан в [221-

224, 228, 230, 232], для растровой – в [239-241, 243-245]. 

 

2.2.6 Рентгеновская дифрактометрия 

Фазовый состав порошковых и многослойных композитов Al-Ni определялся 

методов рентгеновской дифрактометрии на Bruker AXS D8 DISCOVER. 

Рентгеновская дифрактометрия является методом рентгеноструктурного анализа, 

включает в себя идентификацию фаз и количественный анализ фазового состава 

образца по данным, полученным в ходе дифракции рентгеновских лучей на 

кристаллической решетке образца. Основы рентгеноструктурного анализа, 

дифракционной кристаллографии, дифрактометрии хорошо изучены и описаны в 

отечественных [249-255] и зарубежных [256-260] работах. 
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При изменении угла , условия закона Брэгга удовлетворяются поочередно 

для различных систем плоскостей в поликристаллическом материале, в результате 

чего на дифрактограмме исследуемого вещества последовательно, с изменением 

угла, появляются рентгеновские рефлексы - пики (линии дифрактограммы) с явным 

максимумом. Углы и высота пиков характеризуют исследуемое вещество. 

 

2.3 Кластерное моделирование структуры 

Кластерный подход к описанию структуры при различных фазовых 

превращениях заключается в описании полиморфного превращения не как 

относительного смещения плоских атомных сеток, а как реконструкции 

трехмерных координационных полиэдров, составляющих кристаллические 

структуры фаз-партнеров по фазовому превращению [68-74]. 

Использование трехмерного представления структуры необходимо ввиду 

того, что многочисленные кристаллогеометрические концепции 

наноструктурирования, основанные на представлениях о двумерных сдвигах в 

атомных сетках при фазовых превращениях, сталкиваются со значительными 

трудностями. Происходящие при структурно-фазовых превращениях процессы 

более сложны, чем это представлено в существующих ориентационных схемах 

превращений и требуют привлечения новых моделей структурообразования, в 

частности – кластерных моделей. 

Данный метод основан на представлении каждого структурного состояния в 

виде комбинации элементарных кристаллических кластеров [75]. Кластер – это 

система атомов (частиц) свойства которой зависит от их числа [76]. Кластерные 

агрегаты – это комбинация элементарных кристаллических кластеров, 

порожденных простыми (октаэдр, тетраэдр) или более сложными атомными 

конфигурациями. 

Систематическое обсуждение таких структур проведено Франком и Каспером 

[96, 97], которые высказывали предположение, что в структурах сплавов, 

содержащих атомы приблизительно одинакового размера, в пределах 25%, более 

благоприятным должно быть образование взаимопроникающих многогранников, 
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для которых характерны поверхностные координационные числа 5 и 6. Авторы 

использовали теорему Эйлера: 

 

V – E + F = 2                                                                                                  (1.7) 

 

где V – число вершин; E – число ребер; F – число граней; справедливую для 

любого выпуклого многогранника, и показали, что кроме икосаэдра, возможны 

только 3 симметричных многогранника с треугольными гранями, имеющие как 

пятикратно, так и шестикратно координированные вершины, в которых 

шестикратно координированные поверхностные атомы не являются смежными. 

Эти многогранники, обеспечивающие расположенному в их центре атому 

координационные числа 14, 15 и 16, показаны вместе с икосаэдром (см. рис. 2.3). 

 

 

а б в г 

Рисунок 2.3. Многогранники Франка-Каспера. 

Координационные числа: 12 (икосаэдр), 14, 15, 16 (а, б, в, г). [96]. 

 

Вместе с увеличением координационного числа возрастают и искажения 

идеальной тетраэдрической конфигурации атомов, поскольку многогранники с 

координационным числом 14, 15 и 16, согласно теореме Эйлера, обладают 24, 26 и 

28 гранями соответственно, а это означает, что такое же число искаженных 

тетраэдров сходится в центре многогранников.  

Помимо, тем не менее, «правильных» полиэдров типа многогранников 

Франка-Каспера в реальных сплавах в твердом состоянии возможно выделение 

самых разнообразных «неправильных» многогранников [98], например, типа 
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многогранника Лавеса [74], полиэдров Бернала (характерного для строения 

жидкости) [70, 99] и других, а также их всевозможных комбинаций [100-103]. 

Кластерный подход к структурообразованию приводит в том числе к 

некристаллографическим группам перестановок. В традиционной 

кристаллографии допустимы повороты на углы, совместимые с бесконечной 

решеткой (180°, 120°, 90°, 60°). Некристаллографические перестановки могут 

осуществлять повороты на другие углы. 

Существует ряд компьютерных программ трехмерной графики, 

позволяющих проводить моделирование структуры кристаллических веществ. К 

ним относятся 3ds Max, CrystalMaker, VESTA, Mercury и пр. Метод компьютерного 

графического построения основан на создании определенных графических 

примитивов и оперирование ими при создании модели структуры 

кристаллического вещества. В данной работе был использован пакет трехмерного 

моделирования 3ds Max в ввиду возможности получения массивов координат 

кристаллической структуры. 

 

Заключение по Главе 2 

В данной главе описаны технологии получения композиционных 

материалов: электроискровое спекание порошков Al и Ni, сварка взрывом и 

холодная сварка пластин Al и Ni. СВС-синтез тонкопленочных материалов Cu-Sn, 

получение массивных и тонкопленочных материалов сплавов Fe86Mn13C и 

Ni51Ti49. Рассмотрены аналитические методы исследования на разных 

масштабных уровнях: измерение ударной вязкости, оптическая микроскопия, 

измерение микротвердости, просвечивающая электронной микроскопии, растровая 

электронная микроскопия, рентгеновская дифрактометрия. Представлен метод 

кластерного моделирования.  
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ГЛАВА 3. ПОРОШКОВЫЕ И МНОГОСЛОЙНЫЕ КОМПОЗИЦИОННЫЕ 

МАТЕРИАЛЫ AL-NI 

 

3.1. Особенности строения спеченных порошков алюминида никеля 

Методом сканирующей электронной микроскопии с использованием 

элементного картирования исследовали процессы массопереноса алюминия и 

никеля при спекании. На рис. 3.1 и 3.2 приведены РЭМ изображения поверхности 

скола спеченного образца порошкового алюминида никеля в режиме отраженных 

электронов (а) и элементное картирование по Al, Ni и O (б, в, г). По данным 

элементного картирования видно, что даже на участках с образованием 

поверхностных каверн наблюдается равномерное распределение элементов. 

Анализ поверхности фрактограмм (рис. 3.3) показывает наличие частиц 

сферической формы. 

 

 а  б 

 в  г 

Рисунок 3.1. РЭМ изображения поверхности порошкового алюминида никеля 

(а) и элементное картирование по Al (б), Ni (в) и O (г). 



70 

 

 
 

 а  б 

 в  г 

Рисунок 3.2. РЭМ изображения поверхности порошкового алюминида никеля 

(а) и элементное картирование по Al (б), Ni (в) и O (г). 

 

  

а б 

Рисунок 3.3. РЭМ изображения поверхности фрактограммы алюминида никеля. 

Видны частицы сферической формы. 
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Такие частицы наблюдались в работе [261], где авторы считают эти частицы 

не спечёнными частицами исходных спекаемых порошков, рис. 3.4. В работе [262] 

наблюдаются похожие частицы сферической формы, см. рис. 3.5. 

 

 

а б в 

Рисунок 3.4. РЭМ изображения поверхностей разрушения образцов из 

порошковой композиции «ПН85Ю15-Ni», полученных SPS-спеканием порошков 

ПН85Ю15 и Ni в соотношении 6:4 (мас.) при 1100 °С [261]. 

 

 

Рисунок 3.5. РЭМ-изображение, иллюстрирующие временную циклическую 

эволюцию распределений размеров частиц, полученных для сплава RR1000, после 

различного времени старения при t=1073 K. [262] 
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Авторы [262] показывают, что такие частицы могут возникать из-за 

периодического укрупнения частиц, вызванного их нестабильностью в процессе 

спекания и термической обработки, см. рис. 3.6. Экспериментальные результаты в 

[262] демонстрируют искажения кристаллической решетки, возникающей в 

результате локального композиционного изменения в частицах (1, 2), следствием 

чего является расщепление частиц (3), их рост (4) и повторение цикла. 

 

 

Рисунок 3.6. Схематическая диаграмма, 

иллюстрирующая, как микроструктура частиц 

эволюционирует при циклическом увеличении с 

повторяющимися циклами: нестабильность (1, 

2), расщепление (3) и рост (4). [262] 

 

Электронно-микроскопическое исследования структуры спеченных образцов 

алюминида никеля показывает однородность структуры по различным 

направлениям. В структуре образцов обнаружены дефекты – каверны. Так же 

зафиксировано наличие пор, которые являются характерными дефектами для 

спекания порошков металлов. 

 

3.2. Фазовый состав спеченных порошков алюминида никеля 

Для определения фазового состава образцов был использован метод 

рентгеновской дифрактометрии. На рис. 3.7 показана рентгенограмма поверхности 

порошкового композита алюминида никеля. Расшифровка пиков рентгенограммы 

показывает близкие значения для плоскостей (110) ОЦК AlNi и (111) ГЦК Ni, что 

свидетельствует о возможности когерентного сосуществования данных фаз в 

условиях сопряжения кристаллических решеток. 
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Рисунок 3.7. Рентгенограмма поверхности образца порошкового Al-Ni. 

 

Расшифровка рентгенограммы показывает наличие фаз исходных порошков и 

продукта спекания – AlNi. При спекании порошков обычно используют давление с 

целью уменьшения пористости порошка и прохождения необходимых 

механохимических реакций. Давление приводит к пластической деформации, 

которая весьма сильно изменяет термодинамическое состояние, структуру и 

приводит к возникновению значительного количества эффектов. Круг этих 

эффектов включает в себя как изменения, возникающие непосредственно в 

процессе деформации, так и различные релаксационные явления. 

 

Таблица 3.1. Расшифровка рентгенограммы образца порошкового Al-Ni. 

Угол 2θ° Ni (d, Å) HKL AlNi (d, Å) HKL 

31 - - 2.88 100 

43,5-44,5 2,04 111 2,06 110 

51,5-52 1,766 200 1,670 111 

65 - - 1.44 200 

76 1.250 220 1.29 210 

82   1.179 211 

92-93 1.067 311   

98 1.022 222 1.021 220 
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С целью получения фазы Ni3Al была предложена холодная обработка в прессе 

LFM 400 kN давлением 400 МПа для формирования условий протекания 

механохимической реакции в зонах локализации пластической деформации. 

Расшифровка рентгенограммы показывает появление фазы Ni3Al (см. рис. 3.8). 

 

 

 

Рисунок 3.8. Рентгенограмма поверхности образца порошкового композита 

алюминида никеля после обработки давлением. 

 

На рентгенограмме Рис. 3.7. присутствуют рефлексы фазы AlNi, со структурой 

типа B2 (на это указывают сверхструктурные рефлексы фазы). Ni и Al имеют ГЦК 

решетки, а структура В2 соответствует атомно упорядоченной ОЦК решетке. 

 

 

 

 

 

100 Ni3Al 
110 Ni3Al 

220 Ni3Al 

 111 Ni3Al 

200 Ni3Al 

221 Ni3Al 

311 Ni3Al 

222 Ni3Al 
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Таблица 3.2. Расшифровка рентгенограммы поверхности образца порошкового 

композита алюминида никеля на Рис. 3.8. 

Угол 

2θ° 

Ni 

(d, Å) 
HKL 

AlNi 

(d, Å) 
HKL 

Ni3Al 

(d, Å) 
HKL 

25     3,56 100 

31   2.88 100   

35     2,52 110 

43,5-44,5 2,04 111 2,06 110 2,06 111 

51,5-52 1,766 200 1,670 111 1.78 200 

65   1.44 200 1.45 211 

76 1.250 220 1.29 210 1.259 220 

82   1.179 211 1.187 221 

92-93 1.067 311   1.072 311 

98 1.022 222 1.021 220 1.029 222 

 

Образование фазы Ni3Al происходит под действием давления путем 

твердофазной реакции, Рис. 3.8, но уже перестроением октаэдров ОЦК решетки 

AlNi в тетраэдры ГЦК решетки Ni3Al. Достоверность данной модели твердофазной 

реакции подтверждается учетом правил Поллинга для построения кристаллических 

структур, размерными факторами кристаллических решеток фаз, а также 

мезомеханикой деформируемых материалов. 

 

3.3. Правила Полинга для построения кристаллических структур 

Полинг в работах [263, 264] определил основные правила, которым 

подчиняется построение кристаллических структур, лежащие в основе 

стереохимии. Они соответствуют требованию минимальной потенциальной 

энергии системы и, следовательно, ее высокой устойчивости. Несмотря на то, что 

Полинг описывал структуру ионных кристаллов, эти правила также справедливы 

для металлов и сплавов. Известно, что атомы располагаются в структуре так, чтобы 

общая потенциальная энергия системы оказалось минимальной. Эта энергия в 
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основном является электростатической. При этом компенсации валентности 

удовлетворяются за счет равенства всех положительных и отрицательных зарядов, 

однако это равенство осуществляется не прямым сочетанием отдельных 

положительных и отрицательных атомов в кристаллической структуре [265]. В 

кристаллической структуре каждый положительный ион окружен несколькими 

отрицательными ионами, и наоборот. 

Правило валентности Полинга можно сформулировать так: 

«Если разделить валентность данного положительного иона на число 

окружающих его отрицательных ионов, то полученное таким образом дробное 

число будет означать вклад положительного иона, частично компенсирующий 

валентность каждого отрицательного иона. В окружении каждого отрицательного 

иона сумма вкладов в компенсацию его валентности от ближайших 

положительных ионов равна или приблизительно равна валентности этого 

отрицательного иона». [265] 

 Соблюдение правила Полинга означает, что суммарный вклад силовых линии 

от ближайших положительных ионов должен компенсироваться собственным 

зарядом отрицательного иона. При этом условие минимальной электростатической 

потенциальной энергии системы удовлетворяется, если силовые линии проходят 

лишь между ближайшими ионами, и электрическая напряженность структуры 

относится по возможности к минимальному объему.  Данное правило определяет 

жесткие условия для геометрической конфигурации структуры. При соединении 

тетраэдров и октаэдров друг с другом по дынным требованиям обнаруживается, 

что для соединения данного состава возможны лишь очень немногие структуры, 

удовлетворяющие правилу Полинга. При этом одна из этих структур всегда 

оказывается истинной кристаллической структурой данного соединения. 

Другое правило Полинга определяет соотношение между величиной заряда 

катиона и типом соединения координационных многогранников. При высоком 

заряде катиона координационные многогранники соединяются друг с другом 

только вершинами, в то время как вокруг катионов с небольшим зарядом они могут 

соединяться общими ребрами и даже гранями. Это правило указывает на 
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стремление высокозаряженных катионов к максимально дальнему расположению 

в структуре друг от друга, что объяснимо с электростатической точки зрения. 

 

3.4. Особенности строения пластически деформированных 

многослойных композиционных материалов Al и Ni 

Большинство методов получения композитов основано на нагреве пакетов 

многослойных заготовок никеля и алюминия под давлением. В данной работе был 

получен композит с помощью сварки давлением без нагрева металла. На рис. 3.9 

показана оптическая фотография композита Al-Ni после холодной сварки. При 

этом наблюдается оплавление (течение) материала на краях пакета. 

 

 

Рисунок 3.9. Оптическая 

фотография композита 

Al-Ni. 

 

 

Рисунок 3.10. 

Распределение 

микротвердости от 

края образца, 

измеренная со 

стороны Ni-пластины. 

 

На рис. 3.10 представлено распределение микротвердости от края образца, 

измеренная со стороны Ni-пластины, после холодной сварки с Al. Из данных в 



78 

 

 
 

таблице 3.3, следует, что после воздействия динамической нагрузки на слоистый 

образец NiAl, а значение микротвердости сваренного образца выросло на 12% по 

сравнению с микротвердостью Ni. Рост микротвердости происходит из-за 

однородного строения центральной части образца, рис. 3.11. (а). 

 

Таблица 3.3. Сравнение микротвердости для разных материалов. 

 
Исх. Al Исх. Ni 

Al из композита 

(ср. знач.) 

Ni из композита 

(ср. знач.) 

HV, МПа 167 638 239 1446 

 

  

а б 

Рисунок 3.11. Оптические микрофотографии композита NiAl. 

а - центральная часть образца, б – край образца. 

 

На рис. 3.11 и 3.12 представлены результаты исследований, проведенных с 

помощью оптического микроскопа и РЭМ с микроанализом соответственно. 

Разные участки образца имели различную структуру, как плоско-параллельную 

(рис 3.11 а, рис. 3.12 а), так и волнообразную (рис 3.11 б, рис. 3.12 а). Сравнивая 

результаты микроанализа элементного состава различных участков сварного 

соединения, приведенных в таб. 3.4 можно заключить что перемешивание никеля 

и алюминия происходит интенсивнее на изогнутых участках по сравнению с 

прямолинейными. 
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а б 

Рисунок 3.12. РЭМ изображение поперечного среза образца многослойного 

композита AlNi. 

 

Таблица 3.4. Результаты микроанализа по точкам на и рис. 3.9. 

№ 

спектра 

O, 

% 

Al, 

% 

Ni, 

% 

№ 

спектра 

O, 

% 

Al, 

% 

Ni, 

% 

рис. 3.12 а рис. 3.12 б 

1 2.12 96.66 1.22 1 1.67 12.48 85.85 

2 2.02 13.96 84.01 2 1.31 11.58 87.11 

3 1.49 13.28 85.23 3 2.62 25.11 72.27 

4 2.66 91.79 5.56 4 3.56 28.57 67.87 

5 5.31 83.26 11.43 5 6.00 48.15 45.85 

6 5.73 42.67 51.59 6 1.97 20.67 77.36 

7 10.10 53.00 36.89 7 2.49 19.56 77.95 

8 5.16 80.88 13.96 8 4.88 34.22 60.90 

9 3.59 20.88 75.53 9 2.76 88.04 9.19 

10 2.68 15.62 81.69 10 4.33 78.39 17.28 

11 5.59 34.98 59.42 11 8.62 83.37 8.01 

12 5.13 92.29 2.58 12 5.53 91.76 2.71 
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Из анализа химического состава следует, что никель и алюминий хорошо 

перемешиваются. В результате происходит формирование фазы состава Ni3Al 

наиболее активного в средней части образца. В результате в зоне контакта 

алюминия и никеля под действием приложенного давления происходит холодная 

сварка с образованием новой интерметаллической фазы Ni3Al, что подтверждается 

результатами растровой электронной микроскопии и микроанализа. Данные 

подтверждены результатами рентгеноструктурного анализа. 

 

3.5. Получение и исследование многослойных композиционных 

материалов Al и Ni сваркой взрывом 

На рис. 3.13 показаны результаты электронно-микроскопических 

исследований поперечного сечения многослойного композита на растровом 

электронном микроскопе. Первым показан исследуемый участок образца, 

элементное картирование по Al, Ni и O. Видно, что в контактной зоне происходит 

смешение Al и Ni. В многослойной структуре возникают дефекты типа пор, каверн 

и трещин, нарушающие сплошность композиционного материала. 

Похожие результаты получены в работе [266], где исследовались механизмы 

формирования соединений между никелем и алюминием. Автор наблюдает рост 

интерметаллидных слоёв между пластинами Al и Ni, сваренными взрывом, 

формирование зон смешивания (см. рис. 3.14). 

Электронно-микроскопические исследования строения сварного пакета, 

показывают уменьшение толщины алюминиевых пластин и изменение формы их 

границ, что можно объяснить пластичностью материала и пластической 

деформацией. Наблюдается образование интерметаллидных прослоек, зон 

перемешивания с вихревой структурой и химической неоднородностью на 

границах свариваемых пластин, при этом размеры интерметаллических прослоек и 

зон различаются.  
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Рисунок 3.13. РЭМ изображения многослойного композита Al-Ni (а, д) и 

элементное картирование по Al (б, е), Ni (в, ж) и O (г, з). 
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Рисунок 3.14. РЭМ изображение зон перемешивания многослойного 

композита Al-Ni. [266]. 

 

Наблюдается образование пор в зонах смешивания, поры имеют 

протяженность вдоль границ соединения. 

Для определения фазового состава продуктов реакции пластины сваренного 

композита были разорваны в разрывной машине LFM 400kH и исследованы 

методом рентгеновской дифрактометрии. Фазовый состав в границе контакте 

представлен фазой AlNi, со структурой типа B2 (на это указывают 

сверхструктурные рефлексы фазы). 

С целью появления фазы Ni3Al, как и в случае с порошковыми материалами, 

была предложена холодная обработка многослойного композита в прессе LFM 400 

kN давлением 400 МПа в направлении плоскостей пластин для формирования 

условий протекания механохимической реакции в зонах локализации пластической 

деформации. На рис. 3.15. показана картина рентгеновской дифракции, ее 

расшифровка приведена в таблице 3.5. 
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Рисунок 3.15. Рентгенограмма поверхности поперечного сечения многослойного 

композита Al-Ni. 

 

Таблица 3.5. Расшифровка рентгенограммы поверхности поперечного сечения 

многослойного композита Al-Ni на Рис. 3.15. 

Угол 

2θ° 

Ni 

(d, Å) 
HKL 

AlNi 

(d, Å) 
HKL 

Ni3Al 

(d, Å) 
HKL 

25     3,56 100 

31   2.88 100   

35     2,52 110 

43,5-44,5 2,04 111 2,06 110 2,06 111 

51,5-52 1,766 200 1,670 111 1.78 200 

65   1.44 200 1.45 211 

76 1.250 220 1.29 210 1.259 220 

82   1.179 211 1.187 221 

92-93 1.067 311   1.072 311 

98 1.022 222 1.021 220 1.029 222 

111 Ni3Al 

200 Ni3Al 220 Ni3Al 

221 Ni3Al 222 Ni3Al 

311 Ni3Al 

110 Ni3Al 

100 Ni3Al 

211 Ni3Al 
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Рентгеновская дифрактометрия после обработки давлением так же 

подтверждает появление фазы Ni3Al. 

 

3.6. Кластерная модель структурообразования NiAl-Ni3Al 

В экстремальных условиях первой формирующейся фазой является фаза NiAl 

со структурой В2, которая требует для своего образования наибольшее количество 

энергии, поскольку ей соответствует самой высокая температура образования на 

фазовой диаграмме - 1638 ºC. Из расшифровки рентгенограммы на рис 3.8 видно, 

что кроме фазы со структурой В2 появилась фаза со структурой Ni3Al, имеющая 

ГЦК-решетку. Совпадающие рефлексы 111 ГЦК, 110 ОЦК на рис. 3.8 

свидетельствуют о том, что структурный переход с образованием фаз NiAl и Ni3Al 

из исходных фаз Ni и Al может быть описан кластерной моделью. 

 

    
α=4,04 [267] α=3,53 [267] α=2,88 [267] α=3,52-3,58 [267] 

а б в г 

 Рисунок 3.16. Кластерные модели: а) ГЦК алюминия, b) ГЦК никеля, с) ОЦК 

NiAl, d) ГЦК Ni3Al. Желтым цветом показаны атомы Al, красным – Ni. 

Параметр решетки указан в Å. 

 

Для объяснения механизма твердофазных реакций предложены кластерные 

модели ГЦК и ОЦК решеток и модель ГЦК-ОЦК перехода на рис. 3.16.  Переход 

из исходных фаз Al (ГЦК α=4,04 Å) и Ni (ГЦК α=3,53 Å) в атомно упорядоченную 

NiAl (ОЦК α=2,88 Å), а затем в атомно упорядоченную Ni3Al (ГЦК α=3,52-3,58 Å). 
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Таблица 3.6. Параметры решеток исследуемых фаз и атомные объемы. 

 α V V/a V 

теор. 

V 

кластер. 

V 

кластер./а 

Al 4,04 65,94 16,48 16,82   

Ni 3,53 43,98 10,99 11,09   

NiAl 2,88 23,88 11,94 12,16 23,89 11,94 

Ni3Al 3,52-3,58  43,61-45,88 10,90 -11,47 11,32 45,78 11,44 

 

Последний переход наиболее предпочтителен, если атомный объем в фазе 

Ni3Al оказывается меньше, чем атомный объем в фазе NiAl (как это отмечено в таб. 

3.6). Молярный объем соединения NiAl меньше чем сумма атомных объемов 

отдельных атомов Ni и Al. Это подтверждается картиной рентгеновской 

дифракции, приведенной на рис. 3.8. – рефлексы 111 ГЦК Ni практически 

совпадают с рефлексами 110 ОЦК NiAl. Уменьшение атомного объема может 

объяснить кластерная модель - схема превращения тетраэдров в октаэдры, 

предложенная В.С. Крапошиным [268] и приведенная на рис. 3.17. 

 

  

а б 

Рисунок 3.17. Преобразование трех тетраэдров в правильный октаэдр. 

а - объединение трех равнореберных (правильных) тетраэдров с общим 

ребром 1 - 5 (по центру); б - замена ребра 1-5 на ребро 7-2 в ромбе из двух 

треугольников 1 - 5 - 7 и 1-5-2 [268]. 
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В [268] на основании комбинаторных конструкций показывается, что 

элементарный акт структурного превращения - объединение четырех тетраэдров 

(Рис. 3.17, а) в октаэдр (Рис. 3.17, б) с потерей одного тетраэдра. Эта потеря 

приводит к уменьшению объема кластера-октаэдра. В таком переходе теряется 

объем, соответствующий объему одного тетраэдра ГЦК-решетки Al. 

Это преобразование можно рассматривать как элементарный акт любого 

структурного превращения в конденсированных фазах (и твердых, и жидких). 

Тетраэдрические кластеры Ni и Al превращаются в октаэдрические кластеры Ni и 

Al атомно упорядоченной фазы NiAl. 

Пластическая деформация материалов весьма сильно изменяет 

термодинамическое состояние, структуру и приводит к возникновению 

значительного количества эффектов. Круг этих эффектов включает в себя как 

изменения, возникающие непосредственно в процессе деформации, так и 

различные релаксационные явления. Первой реакцией твердого тела на 

воздействие внешних механических сил является его деформация, отражающая 

изменения порядка расположения атомов, т. е. структуры вещества [46]. Характер 

внутренних изменений зависит от типа твердого вещества и условий нагружения. 

При анализе процесса структурообразования при пластической деформации важно 

учитывать [57] динамику структуры, вызванную непрерывным изменением 

структурного состояния вещества при пластической деформации. Внутренние 

напряжения ослабляют и нарушают силы межатомного, межмолекулярного или 

межионного взаимодействия в кристалле. Подвижность структуры в процессе 

развития деформации создает чрезвычайно благоприятные условия для протекания 

твердофазных химических реакций. 

На рис. 3.18 приведена кластерная модель превращения ГЦК-решетки в ОЦК-

решетку с образованием атомно упорядоченной фазы NiAl под действием внешних 

нагрузок. В случае более стабильного состояния структуры с меньшим атомным 

объемом такая механохимическая реакция энергетически выгодна и может 

проходить в волнах пластической деформации. 
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Рисунок 3.18. Кластерная модель 

превращения ГЦК-решетки в ОЦК-

решетку с образованием атомно 

упорядоченной фазы NiAl. Желтым 

цветом показаны атомы Al, красным – 

Ni.   

 

В таких условиях энергетически выгодным может оказаться переход из ОЦК 

структуры NiAl в атомно упорядоченную ГЦК структуру Ni3Al. Согласно данным 

таб. 3.6 этот переход будет сопровождаться уменьшением атомного объема. 

Механизм перехода аналогичен механизму, предложенному В.И. Крапошиным 

(см. рис. 3.17). Однако, в случае превращения ОЦК октаэдра в ГЦК тетраэдры будет 

теряться объем одного тетраэдра, формирующего ГЦК-решетку Ni3Al. Из таб. 3.6 

видно, что такое уменьшение молярного объема свидетельствует об устойчивости 

атомно упорядоченной фазы Ni3Al. 

 

3.7. Заключение по Главе 3 

Предложен способ усовершенствования технологии получения порошковых и 

многослойных композитов Al-Ni с целью образования в них высокопрочной 

атомноупорядоченной фазы Ni3Al. Способ основан на обработке порошковых и 

многослойных образцов давлением, превышающим пределы текучести Al и Ni. 

Механизм наноструктурирования при твердофазных реакциях в зоне контакта 

Al и Ni при создании порошковых и многослойных композиционных материалов 

основан на превращении из ГЦК исходных Al и Ni в фазу AlNi с ОЦК решеткой с 

последующим превращением в жаропрочную тонкодисперсную структуру Ni3Al 

пластической деформацией. Такие модели подтверждается работами В.Е. Панина 

[21, 23, 29, 31], в которых показано, что в зонах повышенной концентрации 

температуры и механических напряжений происходят кооперативные сдвиги и 

повороты как отдельных атомов, так и кластеров, связанных между собой в одну 

иерархическую систему.   
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ГЛАВА 4. ТОНКОПЛЕНОЧНЫЕ МАТЕРИАЛЫ CU-SN 

 

4.1. Особенности структуры тонких пленок Cu-Sn 

В работе [189] впервые показана возможность получения СВС-синтеза в 

тонкопленочных образцах при незначительных температурных воздействиях. 

Такая возможность обусловлена большими внутренними напряжениями, 

возникающими в пленочной структуре, благодаря разнице температурных 

коэффициентов расширения материалов пленки и подложки на которую она 

осаждена. Оценка величины напряжений составляет ~ 7 ГПа [269]. 

 Структура исходных пленок и пленок, подвергнутых нагреванию до t=100, 

150 и 350 °С для инициирования СВС в пленках, исследовалась методом 

просвечивающей электронной микроскопии и электронной дифракции в 

выбранной области - рис. 4.1 и рис. 4.2. – 4.5. 

 

 а  б 

  г 

 

Рисунок 4.1. ПЭМ изображения участка исходной пленки Cu-Sn (а, в), 

электронограмма (б), кристаллическая структура (г). 
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Рисунок 4.2. ПЭМ изображения участка пленки Cu-Sn, после СВС реакции при 

100°С (а), электронограмма (б), кристаллическая структура (в - з). 
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Рисунок 4.3. ПЭМ изображения участка пленки Cu-Sn, после СВС реакции при 

150°С (а), электронограмма (б), кристаллическая структура (в - з). 

 

110 ОЦК 
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 а  б 

 в  г 

Рисунок 4.4. ПЭМ изображения участка пленки Cu-Sn, после СВС реакции при 

350°С (а, в), электронограммы (б, г). 

 

При температуре инициации СВС 350°С, реакция проходила очень 

интенсивно с образованием атомного упорядоченной структуры CuSn типа CeCl. 

Однако в такой структуре пленки сформировалось множество пор, что делает 

непригодной для использования в качестве токопроводящего материала. Таким 

образом оптимизированной температурой инициации СВС синтеза определена 

температура 150 °С обеспечивающая как формирование структуры с ОЦК 

решеткой, так и сплошность структуры, обеспечивающей ее высокие 

токопроводящие свойства. 

На рис. 4.5. приведено ПЭМ изображение пленки Cu-Sn, отожженной при 

t=350°С. На стыке зерен возникают выделения сферической формы. Эти выделения 

не имеют четкой огранки, как наблюдали в случае отжига при t=150°С. Кроме того, 

видны темные изгибные контуры, вызванные напряжениями при выделении 

интерметаллидной фазы. 
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 а  б 

Рисунок 4.5. ПЭМ изображения участка пленки Cu-Sn, после СВС реакции 

при t=350 °С (а) и его электронограмма (б). 

 

Изгибные контуры свидетельствуют о больших внутренних напряжениях, 

значительно превышающие пределы текучести материала пленки. На 

дифракционной картине рис. 4.5. видно, что рефлексы окружены сателлитами, что 

также свидетельствует об искривлении кристаллической решетки. 

 

4.2. Фазовый состав тонких пленок Cu-Sn. Кластерная модель 

структрообразования 

После инициирования СВС реакций в пленках проводился 

рентгеноструктурный анализ. Для пленок, с температурой инициации СВС t=150°С 

была зафиксирована преобладающая ОЦК-фаза CuSn с параметров решетки 2,98 Å, 

см. рис. 4.6, таб. 4.1. 

 

 
Рисунок 4.6. Рентгенограмма пленки Cu-Sn после СВС реакции при t=150°С. 
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Таблица 4.1. Расшифровка рентгенограммы на рис. 4.6. 

 

№ линии d, Å Int HKL 

1 2.11 70 110 

2 1.49 50 200 

3 1.21 100 211 

 

Просвечивающая электронная микроскопия так же подтверждает наличие 

ОЦК-фазы CuSn – см. рис. 4.7 

 

 

Рис. 4.7. Электронограмма 

утоненной пленки Cu-Sn 

после СВС реакции при 

t=150°С. 

 

На рис. 4.8. показаны полосы сдвиговой деформации на микроуровне. В 

работе [270] наблюдались подобные полосы на мезоуровне. Картины Фурье-

образов свидетельствует о хорошей когерентности между полосами сдвиговой 

деформации и границами микрокристаллита. 

Приведенные данные электронной микроскопии, в том числе 

высокоразрешающей, позволяют сделать ряд выводов, характеризующих 

особенности структурно-фазового состояния бинарных пленок. При 150°С в ОЦК 

структуре CuSn формируются нанокристаллы интерметаллической фазы 

пентагональной симметрии. 

В настоящее время пентагональная симметрия обнаружена практически у всех 

малых частиц материалов, имеющих ГЦК решетку. Обнаружено появление их в 

порошках, пленках, покрытиях и т.д., как показано в работе [271]. В данной работе 

обнаружены кристаллиты с пентагональной симметрией в ОЦК-структуре. 

Формирование кристаллитов из ОЦК-структуры возможно укладкой октаэдров в 

пентагональный кластер, как это показано на рис. 3.16 в и рис. 4.9. а 
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Рисунок 4.8. ПЭМ изображения микрокристаллитов и полос сдвиговой 

деформации в пленке Cu-Sn, после СВС реакции при t=150°С (а, в) и Фурье-

образы (б, г). 

 

   

а б в 

Рисунок 4.9. Кластерные модели формирования пентагональной симметрии и 

перехода ГЦК в ГПУ решетки. а – элемент пенагональной симметрии, б - 

соединение тетраэдров и октаэдров ГЦК решетки. в –  переход в ГПУ решетку. 
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Расшифровка электронограмм пленки, после СВС реакции при t=150°С 

показала наличие когерентно связанных фаз: исходные фазы Cu Fm3m, Sn Fd3m, 

фазу CuSn im3m с ОЦК решеткой, CuSn Fm3m, CuSn P63m, CuSn Cu6Sn5. 

Все перечисленные выше фазы имеют хорошие совпадения межплоскостных 

расстояний от 2,08 до 2,11 Å. Этим межплоскостным расстояниям соответствуют 

самые плотноупакованные плоскости всех перечисленных структур: 110 ОЦК, 111 

ГЦК и 002 ГПУ. Совпадение этих параметров свидетельствует о том, что плотно 

упакованные атомные плоскости разных фаз когерентно связанны с друг другом, о 

чем свидетельствует точечные электронограммы на рис. 4.8. 

При этом выполняются ориентационные соотношения: 

 

(111) ГЦК [110] ГЦК || (110) ОЦК [110] ОЦК 

(0002) ГПУ [101̅0] ГПУ || (111) ГЦК [110] ГЦК 

(0002) ГПУ [112̅0] ГПУ || (110) ОЦК [110] ОЦК 

 

Такая расшифровка полностью соответствует взаимной ориентации кластеров 

октаэдров и тетраэдров, соединённых общими треугольными гранями, как это 

показано на рис. 3.16 для Cu(ГЦК), Sn(ГЦК) - CuSn (ОЦК) и рис. 4.9 б, в - для CuSn 

(ГПУ). 

 

4.3. Заключение по Главе 4 

Выявлены условия инициации СВС-синтеза - t=150 °С, формирующего в 

пленочном композите когерентную связь плотно упакованных атомных плоскостей 

исходных и интерметаллидных фаз, что позволяет решить проблему устойчивости 

и долговечности тонкопленочных композитов. Когерентная связь фаз объяснена 

взаимной ориентацией кластеров октаэдров и тетраэдров ГЦК-решетки, и 

октаэдров ОЦК-решетки, соединённых общими треугольными гранями.   
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ГЛАВА 5. МАССИВНЫЕ ОБРАЗЦЫ И ТОНКИЕ ПЛЕНКИ FE86MN13C 

 

5.1. Особенности строения массивных образцов и тонких пленок 

Fe86Mn13C 

Известно, что перемещения атомов при мартенситных превращениях в 

сплавах могут проходить по нескольким схемам [272, 273]. В этом случае 

кристаллическая решетка исходной фазы когерентно переходит в решетку 

конечного продукта, как при прямом, так и при обратном превращении.  

Основные схемы ориентационных соотношений исходной и конечной фаз при 

мартенситных превращениях представлены в работах [272, 273]. Кластерная 

модель структурной перестройки при мартенситных превращениях сплава 

Fe86Mn13C, позволяет получить практически все, представленные авторами 

указанных работ ориентационные соотношения. 

Исследование массивных образцов сплава Fe86Mn13C, подвергнутых 

динамической нагрузке показало наличие полос сдвиговой деформации. На рис. 5.1 

показаны оптические микрофотографии поверхностей шлифов образцов сплава 

Fe86Mn13C разных плавок после динамического нагружения до разрушения. Видно, 

что под действием ударной нагрузки появляются характерные полосы на 

поверхности шлифа, часто во взаимоперсекающихся направлениях, что возможно 

благодаря мартенситу деформации. 

Ударная вязкость образцов находится в пределах 190 - 300 Дж*см2, что 

представляет большие значения для данного сплава (при меньшем количестве 

полос сдвиговой деформации или вообще при их отсутствии, а также при наличии 

карбидной сетки ударная вязкость находилась в пределах 150 Дж/см2). Так же 

видны области с большой плотность полос сдвиговой деформации. 

Появление полос сдвиговой деформации при сжатии монокристаллических 

образцов ранее отмечалось в работах [274 - 278]. В работе [279] отмечается, что для 

сдвига по плоскости необходимо достижение критического напряжения сдвига 

порядка 1 Мпа. 
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Рисунок 5.1. Оптические микрофотографии поверхностей шлифов образцов 

сплава Fe86Mn13C после динамического нагружения. 
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Как видно из рис. 5.1, 5.2 полосы сдвиговой деформации наблюдаются на 

разных масштабных уровнях: методом оптической микроскопии от поверхности 

массивного образца, методом ПЭМ от поверхности утоненного диска, ПЭМ 

высокого разрешения от тонкопленочного образца, см. рис. 5.2. Период между 

полосами может составлять диапазон от нескольких микрон до нанометров. 

 

  

а б 

Рисунок 5.2. ПЭМ изображения структуры сплава Fe86Mn13C. 

 а – утоненного массивного образца, 

 б – тонкой пленки. Видны полосы сдвиговой деформации. 

 

Контраст на рис 5.2. б сложно интерпретировать как муаровый узор [66], 

поскольку размер области невелик. Кроме того, темные области создаются не 

перепадом амплитуды, а как фазовый контраст, поскольку электронный пучок 

отклоняется магнитным полем кластера. 

Результаты электронно-микроскопических исследований структуры 

исходных пленок сплава Fe86Mn13C и пленок после криомеханической обработки 

приведены на рис. 5.3 – 5.5.  
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Рисунок 5.3. ПЭМ изображения исходной пленки сплава Fe86Mn13C (а, в - з), 

электронограмма (б). 
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Рисунок 5.4. ПЭМ изображение структуры пленки сплава Fe86Mn13C после 

криомеханической обработки (а, в - з), электронограмма (б). 
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На рис. 5.4. видны дефекты структуры в виде трещин, разрыва и 

сворачивания пленки. 

 

  

а б 

  

в г 

Рисунок 5.5. ПЭМ изображение высокого разрешения структуры пленки сплава 

Fe86Mn13C после криомеханической обработки (а, в), расчет Фурье-образа 

методом FFT (б, г). 

 

По результатам металлографических и электронно-микроскопических 

исследований установлено, что в образцах с большим содержанием полос 

сдвиговой деформации ударная вязкость в несколько раз больше, чем в образцах, 

где эти полосы занимают незначительную часть поверхности или отсутствуют.  
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Другими словами, происходит наноструктурирование естественного 

композита системы Fe86Mn13C с аустенитно-мартенистной композицией, при 

мартенситных превращениях под действием пластической деформации. 

В тонкопленочных образцах наблюдается когерентная связь соседних 

кластеров. Таким образом, отдельные кластеры соединяются в кластерные 

агрегаты и формируют пленку в целом. Период между полосами сдвиговой 

деформации составляет диапазон от нескольких микрон до нанометров. 

 

5.2. Анализ поверхности разрушения массивных образцов Fe86Mn13C 

Ударная вязкость образцов сплава Fe86Mn13C определялась на маятниковом 

копре. В результате ударного испытания изменялась структура образцов в области 

локализации деформации. Области отрыва и удара образцов с различной ударной 

вязкостью исследовались методом РЭМ. 

Микрофотография поверхности образца с большой ударной вязкостью, 

представлена на рисунках 5.6. а. Видна поверхность ячеистого вязкого разрушения 

(отрыва), что соответствует высокой ударной вязкости образца. На дне ячеек 

обнаружены частицы размером 5 – 15 мкм. 

В каверне, образовавшейся на поверхности образца, подвергнутого ударной 

нагрузке (см. рис. 5.6. б) обнаружена мартенситная фаза, в виде длинных иголок, 

расположенных под углом 60 градусов, «выступающих» из основной матрицы, что 

говорит о большей по сравнению с основной массой прочностью игл. 

Методом ЭДС-спектрометрии были выяснены особенности элементного 

состава образца с ударной вязкостью 300 Дж/см2 с вязкой поверхностью 

разрушения. В составе участков образца всего около 10% марганца, хотя по 

спектральному составу стали, марганца должно быть 12,8%. Часть марганца 

сосредоточилась в мартенситных иглах, создав там локальные зоны повышенного 

содержания марганца, и тем самым, снизив его содержание в среднем по участкам. 
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а – вид с торца б – вид сбоку 

Рисунок 5.6. РЭМ изображения поверхностей разрушения сплава Fe86Mn13C: а - 

зона отрыва в образце; б - область каверны. [280] 

 

Подобный вид поверхностей описывается в работах [41, 281], см. рис. 5.7. 

 

  

а б 

Рисунок 5.7. РЭМ изображения динамических ротаций на поверхности 

разрушения образца стали 12ГБА [41, 281]. 

 

В работе [41] показано, что деформация локализуется в виде динамических 

ротаций иерархически организованных мезовихрей. Данный процесс интенсивно 

развивается в условиях динамического нагружения твердых тел или при 
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статическом разрушении наноструктурных материалов. В последнем случае на 

поверхности разрушения возникают конические кратеры глубиной до 15 мкм.  

При этом в [281] указывается, что при явлениях динамических ротаций 

возникают огромные скорости вихревых потоков массопереноса вещества, 

которые на порядки превышают скорости обычной диффузии в равновесных 

материалах, что соответствует полученным в данной работе результатам. Такие 

эффекты получены также при разрушении субмикрокристаллических материалов 

в условиях статического нагружения [34, 282]. Оценка скорости массопереноса 

марганца в условиях динамической ротации показала величину 3.6 км/с, что 

соответствует скорости звуковой волны в данном материале [281].  

 

5.3. Электронно-дифракционный анализ тонких пленок Fe86Mn13C. 

Кластерная модель мартенситных превращений 

Н рис. 5.8. приведена картина микродифракции электронов, полученная с 

пленки сплава Fe86Mn13C. Из расшифровки следует, что в пленке содержатся 

мелкодисперсные кристаллиты аустенитной и мартенситной фаз. 

 

  

а б 

Рисунок 5.8. Картина микродифракции электронов,  

полученная от пленки сплава Fe86Mn13C (а)  

и схема ее расшифровки (б). 
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С помощью двух плоских сеток проведена индексация фаз и установлены 

ориентационные соотношения кристаллитов аустенита и мартенсита. Треугольная 

сетка соответствует ориентации ГЦК-фазы аустенита осью зоны [110], квадратная 

сетка соответствует ориентации ОЦК-фазы мартенсита осью зоны [001]. 

Соответствующие плоскости совпадают с плоскостью чертежа, как это показано на 

рис. 5.8, б. При этом направление [022] ГЦК решетки параллельно направлению 

[020] ОЦК решетки. 

Полученные ориентационные соотношения были рассмотрены с позиции 

кластерного структурообразования. Для объяснения механизма мартенситного 

превращения в сплаве Fe86Mn13C (рис. 5.8) была предложена кластерная модель 

превращения ГЦК-фазы аустенита в ОЦК-фазу мартенсита (см. рис. 3.16, 3.18). В 

данном случае модель реализуется путем объединения октаэдров ГЦК-решетки с 

тетраэдрами по общим граням с формированием при объединении ГЦК-решетки. 

В зонах повышенной концентрации механических напряжений происходят 

кооперативные сдвиги и повороты как отдельных атомов, так и кластеров, 

связанных между собой в одну иерархическую систему. 

Предложенная модель хорошо описывает все известные схемы 

ориентационных соотношений: Курдюмова-Закса, Питча и т. д. [272, 273]. 

Поскольку при детальном рассмотрении ряда векторов в ГЦК и ОЦК решетках 

обнаруживается их совпадения в пределах четырех межатомных расстояний. 

Например, вектор [111] ГЦК-решетки может быть параллелен вектору [110] ОЦК-

решетки, или вектор [110] ГЦК-решетки параллелен вектору [001] ОЦК-решетки. 

Так же данная модель подтверждается в работах [70 -72, 78]. 

 

5.4. Икосаэдрическая структура мартенсита деформации 

Расшифровка электронограммы на рис. 5.9 а, полученной с пленки, 

подвергнутой криомеханической обработке, а указывает на присутствие 

квазикристаллических включений со структурами Франка-Каспера ФК12 + ФК16 

на ряду с ОЦК фазой. На рис. 5.9 б представлены результаты моделирования 
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сборки из кластеров Франк-Каспера ФК12 и ФК16: многогранники с 16 и 12 

вершинами соединены треугольными гранями. 

 

  

а б 

Рисунок 5.9. Структуры Франка-Каспера ФК16 и ФК12 в пленках сплава 

Fe86Mn13C: а – электронограмма от участка пленки сплава Fe86Mn13C,  

и ее расшифровка, б – модель связанных кластера ФК16+ФК12. 

 

Структура типа ФК16 на тонких фольгах сплава Fe86Mn13C наблюдалась ранее 

методом дифракции рентгеновских лучей в работе [283]. Структура ФК16 была 

получена после лазерного облучения утоненной фольги сплава Fe86Mn13C, ее 

рентгенограмма представлена на рис. 5.10. а. Данную рентгенограмму можно 

сравнить с рентгенограммой для соединения CaCu5 на рис. 5.10 б 

(кристаллографическая база данных ICDD PDF), имеющего структуру ФК16 + 

ФК12. 

Исходя из кластерной модели мартенситных превращений предложена 

расшифровка дифракции электронов на рис. 5.9 (а) с использованием структурных 

единиц – кластеров. Собранный в соответствии с электроннограммой кластерный 

агрегат, изображенный на рис. 5.11 (б), состоит из трех модулей ГЦК решетки и 

связан с икосаэдрическим ядром в центре (рис. 5.11 а).  
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Рисунок 5.10. Структуры Франка-Каспера ФК16 и ФК12 

в массивных образцах сплава Fe86Mn13C: 

а – рентгенограмма образца сплава Fe86Mn13C, облученного лазером [283]; 

б – рентгенограмма образца CaCu5, содержащего кластеры ФК16 и ФК12.  

 

  

а б 

Рисунок 5.11. Кластерная модель ОЦК-ГЦК-ФК12 сборки:  

а – икосаэдр с пентагональной чашей, собранной из ГЦК-октаэдров, 

б - схема превращения ОЦК-ГЦК- ФК12 (икосаэдр). 

 

Каждый кластерный агрегат ГЦК решетки состоит из двух тетраэдров и 

одного октаэдра. В такой кластерной конструкции вектор [111] 1-го агрегата 

практически параллелен вектору [002] 3-го агрегата и т.д. Т. е. векторы [111] и 

[200], относящиеся к агрегатам различных групп практически параллельны друг 

другу. 
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Это невозможно реализовать в кубическом кристалле, но может быть легко 

реализовано в кластерной сборке, центром которой является икосаэдр. Такая 

сборка способом "прорастания" может без пустот заполнить трехмерное 

пространство. 

 

5.5. Кластерная модель стержня прорастания 

На рис. 5.6 б представлено РЭМ изображение участка излома образца 

Fe86Mn13C, на котором видны иглы мартенсита деформации. На рис. 5.11 

предложена кластерная модель формирования таких игл при кооперативных 

смещениях кластеров по схеме «сдвиг-поворот», предложенной В. Паниным. 

В работе [69] предлагается заполнение трехмерного пространства укладкой 

чередующихся икосаэдров и октаэдров, и образующих так называемый стержень 

прорастания. В соответствии с этим, пять октаэдров, соединённые гранями, как 

показано на рис. 5.12 образуют фигуру похожую на пентагональную «чашу». 

 

 

Рисунок 5.12. Пентагональная чаша из 5 октаэдров. Общий вид. 

 

В чашу такого рода возможно поместить икосаэдр соединением по граням, 

(см. рис. 5.1, 5.13). Вложение икосаэдра образует кластер. Если кластер поместить 

сверху, то получится элемент стержня прорастания, который может быть 
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транслирован неограниченное количество раз в направлении (001). В результате 

трансляции получается модель стержня прорастания – трехмерный квазикристалл 

неограниченной длины.  

 

 

Рисунок 5.13. Элемент стержня прорастания – икосаэдр, вложенный в 

пентагональную чашу. Центральный атом икосаэдра не показан. 

 

 

Рисунок 5.14. Стержень прорастания, полученный сочетанием Ф12 и 

пентагональной чаши (пяти октаэдрэов). На рисунке представлены 10 

транслируемых элементов. 
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Стрежень прорастания, представленный на рис. 5.14. представляет собой 

трехмерный квазикристалл, протяженностью вдоль [001]. Решение задачи о 

заполнении трехмерного пространства такими стержнями, приводит к 

необходимости их дальнейшего расширения перпендикулярно [001]. 

Расширение такого стержня предложено следующим образом. В пустоты 

между октаэдрами, образующими пентагональную чашу помещаются икосаэдры, 

двумя гранями соприкасаясь с поверхностью двух октаэдров. При этом происходит 

совмещение четырех атомов икосаэдра и октаэдров. см. рис. 5.15.  

В появившиеся пустоты между центральным икосаэдром, пентагональной 

чашей и пятью окружающими икосаэдрами помещаются 5 октаэдров, при этом 

происходит их касание гранями и все атомы октаэдров совмещаются с атомами 

икосаэдров, как показано на рис. 5.16. В появившиеся пустоты между икосаэдрами 

и октаэдрами помещается 5 октаэдров.  

 

 

 

Рисунок 5.15. Расширение стержня прорастания.  

Соединение 5-ти икосаэдров с пентагональной чашей. 
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Рисунок 5.16. Заполнение пустот между икосаэдрами  

и пентагональной чашей с 5-ю октаэдрами. 

 

 

 

 

Рисунок 5.17. Заполнение пустот между икосаэдрами и октаэдрами 5-ю 

октаэдрами. Формирование нового кластера стержня прорастания. 
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Эти фигуры также касаются гранями и совмещают атомы в плоскостях 

касания. В итоге комбинацией дополнительных 5-ти икосаэдров и 10-ти октаэдров 

формируется расширенный стрежень прорастания, см. рис. 5.17.  

Трансляция получившегося элемента аналогична трансляции элемента узкого 

стрежня прорастания. Расширенный стержень прорастания, состоящий из 12-ти 

транслируемых элементов, показан на рис. 5.18. 

 

 

 

Рисунок 5.18. Расширенный стержень прорастания,  

полученный комбинацией 6-ти икосаэдров и 15 октаэров.  

Показаны 12 транслируемых элементов. 

 

Для сравнения данных моделей с реальной структурой сплава Fe86Mn13C были 

построены массивы, состоящий из 1600 атомов для первого стержня и 5200 атомов 

для расширенного (при одинаковом количестве транслируемых элементов второй 

стержень содержит большее количество атомов в транслируемом элементе). По 

данным координатам в Институте физики имени Л.В. Киренского СО РАН были 

построены трехмерные Фурье-образы в обратном пространстве (см. рис. 5.19) и 

спроектирован на плоскость (001).  
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Рисунок 5.19. Фурье образ стержней прорастания в трехмерном пространстве: 

а) Модель стержней прорастания (1600 атомов), 

б) Модель расширенного стержня прорастания (5200 атомов). 

 

Полученные проекции трехмерного Фурье образа были сравнены с 

экспериментальной электронограммой (см. рис. 5.20). 

 

 
  

а б в 

Рисунок 5.20. Сравнение проекций трехмерного Фурье образа  

стрежней прорастания (а – первого стержня, б – расширенного) на плоскость, 

перпендикулярную к оси симметрии пятого порядка, с экспериментальной 

картиной дифракции электронов от аустенитной стали (б) [284]. 
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Основные мотивы структуры совпадают, но кроме основных точек возникает 

большой шум, связанный с обрывом ряда Фурье. На данный момент были 

построены модели, содержащие количества координат порядка всего нескольких 

тысяч. Построение трехмерного Фурье образа с использованием такого количества 

атомов резко обрывает экспоненту Фурье преобразования и тем самым вносит шум 

в результат. Дальнейшее исследование и повышение точности модели стержней 

прорастания должно включать создание образа, формирующего дальний порядок, 

а также массивов данных, содержащих большее количество атомов. 

Сравнение энергии экспериментально полученных оптических переходов в 

тонких пленках сплава Fe86Mn13C, подвергнутых криомеханической обработке с 

расчетными данными, проведенными по модели Слейтера [285], показывает, что 

энергетические щели электронных состояний со спином «вверх» и спином «вниз» 

для кластера – стержня прорастания хорошо совпадают с точностью порядка 0,001 

Р. Следовательно, данная теория хорошо подтверждается экспериментом, который 

может служить доказательством существования структур Франка-Каспера в 

различных образцах сплава Fe86Mn13C. 

 

5.6. Заключение по главе 5 

Показано, что при мартенситных превращениях, происходящих в сплавах и 

Fe86Mn13C создаются условия для структурных фазовых превращений путем 

переориентации атомных кластеров, что приводит к созданию упорядоченных и 

модулированных структур на разномасштабных уровнях – композиции 

антиферромагнитного аустенита и ферромагнитного мартенсита деформации. 

Кластерные модели объясняют механизм мартенситного превращения 

аустенит-мартенсит в сплаве Fe86Mn13C путем кооперативных сдвигов и 

поворотов как отдельных атомов, так и связанных между собой кластеров по схеме 

превращения ГЦК-решетки в ОЦК-решетку и решеток ОЦК-ГЦК-икосаэдр в зонах 

повышенной концентраций механических напряжений.   
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ГЛАВА 6. МАССИВНЫЕ И ТОНКИЕ ОБРАЗЦЫ NI51TI49 

 

6.1. Особенности структурных превращений в никелиде титана 

Структурным превращениям в сплавах на основе никелида титана посвящено 

достаточно много работ и обзоров [286-290]. Однако, полученные в них результаты 

носят противоречивых характер. Авторы [291] указывают, что в случае 

макрооднородных по концентрации сплавов, обладающих фазовым превращением 

со сменой кристаллографической модификации (ОЦК-ГЦК, ОЦК-ГПУ и др.), 

обнаружено существование микроскопических областей с различными 

направлениями атомных смещений в них, так называемых микродоменов. При 

таких смещениях кристаллическая решетка исходной фазы в локальных местах 

теряет свою устойчивость, и характеризуется ближним порядком атомных 

смещений. 

Устоявшимся является так же представление о механическом двойниковании 

при мартенситных превращениях, инициированных нагрузкой [287, 292]. Сам факт 

двойникования в многочисленных плоскостях со сложными индексами, 

свидетельствует о структурной неустойчивости фаз. Экспериментальное 

обнаружение в В2 фазе TiNi-сплавах двойников деформации не удается описать 

достаточно простыми и физически обоснованными дислокационными 

механизмами [292]. В работе [293] показано как в процессе мартенситного 

перехода угол между базисными векторами мартенситной фазы меняется с 

изменением температуры. Все это говорит о структурной нестабильности при 

мартенситных превращениях. 

В общей схеме мартенситных превращений в сплавах на основе никелида 

титана часто используется представление о т.н. предмартенситном состоянии, 

которое связывают с ближним порядком смещений атомов. [291]. По мнению 

авторов работы, в В2 фазе может возникать как минимум два типа ближнего 

порядка в предмартенситном состоянии: один предшествует фазе В19, другой – R-

фазе. Обе фазы, В19 и R фаза затем должны переходить в фазу В19`. Однако есть 

мнение [294], что особенностью мартенситных превращений является отсутствие 
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инкубационного периода превращения, что противоречит концепции 

предмартенситных фаз. Возникновение предмартенситного состояния в виде 

мартенситных зародышей предлагается и в работе [287]. Автор предлагает 

описание образования элементарных объемов превращенных фаз по механизму 

кластеризации мартенситных зародышей. 

В теории [295, 296] лежит концепция кооперативных тепловых колебаний 

протяженных двумерных объектов (плотноупакованных плоскостей) в кристаллах 

никелида титана. В соответствии с этой теорией атомные перестройки в процессе 

ОЦК-ГЦК и ОЦК-ГПУ превращений является комбинациями сдвигов 

плотноупакованных плоскостей ОЦК-решетки. 

В работе [297] была показана возможность формирования титана с ГЦК-

решеткой в тонкопленочных образцах. Эпитаксильные пленки титана были 

получены вакуумным осаждением на подложку монокристалла LiF при 

температуре 180-200°С. При толщине до 40 нм пленки имели структуру с ГЦК-

решеткой. С увеличением толщины до 70 нм в пленках появлялась фаза титана с 

ГПУ решеткой. Обе решетки были когерентно связаны между собой, причем 

плоскость (111)гцк || (0001)гпу, что соответствует соотношениям Нишиямы [68]. 

 

6.2. Особенности строения образцов Ni51Ti49 

На рисунках 6.1 – 6.4. представлены результаты электронно-

микроскопических исследований, утоненных образцов сплава Ni51Ti49, 

подвергнутых пластической деформации в массивном состоянии и образцов, 

подвергнутых дополнительно криомеханической обработке уже в утоненном 

состоянии, показывающие наличие фазы мартенсита деформации. 

На рис. 6.1 а видно изображение полосы сдвиговой деформации поперек 

которой образовались темные полосы соответствующие изгибным контурам. На 

рис. б преведена электронограмм с представленного участка, со структурой В2, 

имеющая ОЦК решетку, наряду с рефлесами 110 видны разрозненные сателлиты 

основных структурных рефлексов, появление которых может быть связано 

разрозненностью в ориентации изгибных контуров [298]. На рис 6.1. в, видна 
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область появления нового кристаллита, ограниченного кольцевыми участками, 

представляющими собой связанные изгибные контуры. Тонкая прослойка, 

состоящая из темных и светлых полос, представляет собой сдвиговую 

трансформационную зону [60], являющуюся границей между матрицей и 

растущим в ней линзовидным кристаллом.  

 

 а  б 

 в  г 

 д  е 

Рисунок 6.1. ПЭМ изображения структуры сплава Ni51Ti49 после 

криомеханической обработки. 

 

 

110 
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На рис 6.1. г показаны участки с изгибными контурами различной кривизны: 

в центре изображения слабые темные и светлые полосы свидетельствуют о 

незначительной кривизне кристаллической решетки. Однако в верхней части 

рисунка видны достаточно четкие изгибные контуры, свидетельствующие о 

значительной кривизне кристаллической решетки. На рис. 6.1. д, е показан участок 

с разными увеличениями, иллюстрирующий образование полюса – центра 

концентрации напряжений из множества изгибных контуров. 

На рис. 6.2. а приведены изображения линзовидных кристаллов, полученных 

после криомеханической обработки от утоненного образца никелида титана, с 

различной ориентацией изгибных контуров относительно друг друга. В местах 

пересечения множества изгибных контуров присутствует локальное изменение 

плотности вещества и локальное изменение молярного объема. Эти картины 

представляют собой результат взаимодействия волн пластической деформации 

проходящих в различных направлениях. 

Величина упругой деформации () авторами [299] связывается с углом 

закручивания атомной плоскости ()  и толщиной тонкого кристалла (t) с помощью 

выражения:  

 

  =    (t/2)           (6.1) 

 

которое не может быть справедливо для углов закручивания, превышающих 

значения синуса или тангенса [300]. 
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Рисунок 6.2. ПЭМ изображения структуры сплава Ni51Ti49 после 

криомеханической обработки. 
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 а  б 

Рисунок 6.3. ПЭМ изображения структуры сплава Ni51Ti49 после 

криомеханической обработки. 

 

 а  б 

 в  г 

Рисунок 6.4. ПЭМ изображения структуры сплава Ni51Ti49 после 

криомеханической обработки. Линзовидный кристалл вытянутой формы (а, в, 

г), электронограмма (б). 
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Напряжение в линзовидных кристаллах, см. рис 6.3. а, 6.4, г превышают 

энергию межатомной связи в следствии чего возможно возникновение трещин 

внутри кристаллического зерна. Электронограмма, приведенная на рис. 6.3. б, 6.4. 

б, свидетельствует об искривлении кристаллической решетки. 

Схема формирования искривленного кристалла на стыке трех зерен 

предложена в работе [35], см рис. 6.5. 

 

 

Рисунок 6.5. Схема формирования 

искривленного кристалла на стыке 

трех зерен [35]. 

 

В теории Панина В.Е. обосновывается возможность возникновения в зонах 

кривизны кристаллической решетки новых структурных состояний, типа ближнего 

порядка смещений, и, тем самым, обусловливает появление продуктов 

механохимических реакции при пластических деформациях. В зонах локализации 

деформации возникают линзовидные кристаллы с искаженной кристаллической 

решеткой. Внутри кристалла, происходит перераспределение компонентов с 

образованием новых фаз. 

Теория распространения волн пластической деформации рассмотрена также в 

работах [16, 301-303] где рассматривается поведение этих волн в металлических 

материалах. 

Видно, что для образца Ni51Ti49 волны пластической деформации имеют 

регулярный характер, при этом сдвиги и повороты меняются вдоль осей координат 

синфазно. Наблюдаемые волны не являются упругими, поскольку материал 
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претерпевает необратимый процесс фазового превращения. Структурные 

изменения обусловлены релаксацией напряжений в деформируемом твердом теле. 

Образец является неравновесной системой, в которой происходит диссипация 

упругой энергии, результатом которой являются механохимические процессы 

образования новых фаз. 

 

6.3. Электронно-дифракционный анализ образцов Ni51Ti49. Кластерная 

модель мартенситных превращений 

На рис. 6.6. приведены электронно-микроскопическое изображение фольги 

образца сплава Ni51Ti49, подвергнутого растяжению (а), электронограмма и ее 

расшифровка (б). 

 

 
 

а б 

Рисунок 6.6. ПЭМ изображение: а – фольги образца сплава Ni51Ti49, 

подвергнутого растяжению; б – электронограмма от участка фольги и ее 

расшифровка. 

 

Из расшифровки дифракционной картины следует, что в образце наряду с 

фазами, имеющими структур В2 (ОЦК) и В19´ (ГПУ) обнаружены рефлексы ГЦК 

фазы, параметр решетки которой а=4,20 Å. Наряду с рефлексами ОЦК, ГЦК и ГПУ 

фаз NiTi обнаружены рефлексы, соответствующие сильным линиям фазы Ti2Ni 

(Карта ASTM №18-0898) фаза имеет структурный тип Fd3m (шпинель) и а=11,27 

Å, что согласуется с работой [304]. 
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Таблица 6.1. Результаты расшифровки дифракционной картины на рис. 6.6. 

Номер линии d, Å. 
ОЦК, 

hkl 

ГЦК, 

hkl 

ГПУ, 

hkl 

Ti2Ni, [304] 

hkl / (Δd, Å) 

1.  6,16  ½ ½ 0*   

2.  5,02   ½ 0 0*  

3.  4,45  3/2 3/2 0*   

4.  3,36 100*    

5.  3,09  110*   

6.  2,87    400 / (-0,05) 

7.  2,54   100 331 / (+0,04) 

8.  2,43  111   

9.  2,33 110  002 422 / (-0,03) 

10.  2,21   101 511 / (-0,04) 

11.  2,10  200   

12.  1,93    531 / (-0,03) 

13.  1,86    442 / (+0,02) 

14.  1,67 200   622 / (+0,03) 

15.  1,59    551 / (-0,01) 

16.  1,47  220 110 553 / (0,00) 

17.  1,43    800 / (-0,02) 

18.  1,33 211  103 660 / (0,00) 

19.  1,28  311 200 662 / (+0,01) 

20.  1,21    842 / (+0,02) 

21.  1,18 220   931 / (0,00) 

22.  1,03    11 1 1 / (-0,01) 

Примечание. В скобках показана разница экспериментальных данных и 

табличного показателя. 

* сверхструктурные рефлексы 

 

Анализ дифракционной картины, полученной с растянутого образца сплава 

Ni51Ti49 показан на рис. 6.7, результаты расшифровки представлены в табл. 6.2. 

 

 

Рис. 6.7. Картина 

дифракции электронов 

сплава Ni51Ti49 после 

растяжения в шейке. 
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Таблица 6.2. Результаты расшифровки дифракционной картины на рис. 6.7. 

Номер 

линии 

d, Å Матрица В2, 

hkl (Δd, Å) 

Индексы структуры шпинели 

ориентации [211], hkl (Δd, Å) 

1 6,67  111 (0,00) 

2 3,91  220 (+0,17); 221 (-0,06) 

3 3,53  311 (-0,05) 

4 3,31  222 (+0,02) 

5 2,56  331 (+0,09) 

6 2,19  511 (+0,03) 

7 2,12 110 (0,00)  

8 2,04  440 (0,00) 

9 1,95  531 (0,00) 

10 1,90  442 (-0,03) 

11 1,74  533 (+0,02) 

12 1,64  444 (+0,03) 

13 1,53  642 (+0,01) 

14 1,48 200(+0,03)  

15 1,36  660 (0,00) 

16 1,32  751 (+0,01) 

17 1,27  911 (0,00) 

18 1,24 211(-0,01)  

19 1,14  933 (+0,02) 

20 1,10  10 4 0 (-0,03) 

21 1,05 220(+0,01)  

22 0,96  971(+0,06) 

23 0,94  10 6 0 (+0,05) 

24 0,91  10 6 2 (+0,07) 

Примечание: 1. В скобках показана разница экспериментальных данных и 

табличного показателя. 2. Жирным шрифтом помечены основные рефлексы 

структуры шпинели 

 

Из расшифровки дифракционной картины (рис. 6.7 и табл. 6.2) следует, что в 

образце наряду В2 (ОЦК) присутствуют рефлексы ГЦК фазы, с параметром 

решетки а=4,10 Å, и рефлексы, соответствующие сильным линиям фазы Ni4Ti3, 

а=11,23 Å (Карта ASTM №39-1113) [305]. 

Данные рентгеновской дифракции подтверждают такую структуру. На рис. 

6.8. Показаны спектры рентгеновской дифракции исходных тонких пластин 

Ni51Ti49  (1) и пластин, подвергнутых криомеханической обработке (2). Видно, что 

на спектре 2, помимо основных фаз, присутствуют пики Ti2Ni и Ni4Ti3. 
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Рисунок 6.8. Спектры рентгеновской дифракции, снятые с образца Ni51Ti49 

до (1) и после (2) деформации. 

 

В литературе известны переходы из фазы со структурой В2 в фазу со 

структурой В19´ через промежуточную структуру с ромбоэдрической решеткой 

[306]. Данные о структуре ромбоэдрической фазы неоднозначны и противоречивы 

в работах многих авторов [286-290]. На основании анализа дифракционных картин, 

полученных в данной работе, а также в работах [307, 297, 308] предложена 

кластерная модель перехода из фазы В2 в фазу В19´ через промежуточную фазу, 

имеющую ГЦК решетку. Основанием для такого перехода служит близость 

межплоскостные расстояния ОЦК110, ГПУ020 и ГЦК111.  

Если подвергнуть кристалл с ОЦК решеткой внешней нагрузке, то в зоне 

локализации напряжений происходит смещение атомов ОЦК решетки на 

расстояние равное 0,15×а ГЦК решетки (это расстояние показано стрелками на рис. 

6.9, а). Автор [308] показал, что отталкивание в симметричных структурах, таких 

как например кластеры ГЦК решетки, играет значительно меньшую роль. При 

высоких давлениях, когда энергия системы определяется главным образом силами 

отталкивания, наиболее стабильными оказываются те структуры, в которых все 

связи имеют примерно одинаковую длину [308]. Таким образом, мартенситный 

переход в никелиде титана при пластической деформации может идти по схеме 
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Курдюмова-Закса, и структура B2 переходит в структуру ГЦК, так как 

плотноупакованная ГЦК структура при давлениях, вызванных деформацией 

энергетически выгоднее. 

 

 
  

а б в 

Рис. 6.9. Кластерное представление кристаллических структур: а - 

образование ГЦК решетки из октаэдрического кластера ОЦК решетки 

(стрелками помечено смещение атомов ОЦК в позицию атомов ГЦК), 

 б – кластерная схема перехода из ОЦК в ГЦК решетку, в – кластерная схема 

перехода из ОЦК в ГПУ решетку. 

 

Для анализа возможности перехода, представленного на рис. 6.9 сделан 

расчет геометрических параметров для правильного октаэдра ГЦК решетки, а 

также для неправильного ОЦК решетки. В предлагаемой кластерной схеме 

неправильный октаэдр ОЦК фазы переходит в правильный октаэдр ГЦК фазы. На 

рис. 6.9. а, показано, что зеленый октаэдрический кластер ОЦК существенно 

уступает по своему объему красному октаэдрическому кластеру ГЦК. Однако на 

практике, объем этих двух кластерных элементов должен быть эквивалентен один 

другому. Это может быть достигнуто небольшими смещениями атомов кластеров 

из своих идеализированных позиций. 

Параметр кристаллической решетки ГЦК, равный 4,10 Å, может быть получен 

при условии, что структурным элементом этой решетки ГЦК будет правильный 

октаэдр ГЦК (красный на рис. 6.9), эквивалентный по своему объему исходному 

неправильному октаэдру ОЦК решетки (зеленый на рис. 6.9) с параметром 3.28 Å. 
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Из ГЦК решетки с параметрами 4,10 Å образуется ГПУ мартенсит с 

параметром 2,89 Å. ГПУ мартенсит появляется из структурных элементов ГЦК 

фазы и их параметры должны быть связаны друг с другом, как это следует из рис. 

6.9. Мартенситная фаза TiNi имеет структуру, показанную на рис. 6.6 и 

представляет собой искаженную ГПУ упаковку с параметрами: а=2,885 Å, b=4.622 

Å, c=4,120 Å, γ=96,8°. Исходя из схемы на рис. 6.19, параметр а=2.89 Å.  

Параметр а ГПУ мартенсита фактически равен длине ребра тетраэдра ГЦК 

решетки. В ГЦК структуре ребра тетраэдра и правильного октаэдра равны. Этот 

параметр составляет 2,89 Å. Так появляется возможность перехода ОЦК решетки 

никелида титана с параметром 3,28 Å в ГПУ мартенсит с параметром 2,89 Å через 

промежуточную фазу ГЦК с параметром кристаллической решетки 4,10 Å. 

В свою очередь кластеры ГЦК решетки переходят в кластеры ГПУ решетки 

за счет дальнейшего смещения отдельных атомов в локализованных областях. 

Возможность смещения атомов при мартенситных переходах экспериментально 

показана в работе [309], где атомы железа могут смещаться из своих позиций, на 

величину до 0,2 Å. 

 

6.4. Структура типа шпинели в деформированном Ni51Ti49 

В работе [288] высказывалось, что не может существовать эквиатомный сплав 

никелида титана в устойчивом равновесном состоянии. Из расшифровки 

электронограмм, представленных на рис. 6.6, 6.7 и таблиц 6.1, 6.2, данных 

рентгеноструктурного анализа на рис. 6.8, следует возможность структурных 

превращений: 5NiTi=Ti2Ni+Ti3Ni4. 

Структура фаз Ti2Ni и Ti3Ni4 может быть описана кластерными моделями, 

предложенными в работе Крапошина [268], где показано, что шпинель может быть 

представлена как пример сращивания двух спиралей полиэдров с равными 

ребрами, но образованных ионами разной химической природы. 

На рис. 6.10. показаны спиральная укладка тетраэдров (а) и октаэдрические 

спирали с равными ребрами полиэдров, но образованные ионами разной 

химической природы (б).  
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Рисунок 6.10. Структура совмещенных шпинелей. а - спиральная укладка 8 

тетраэдров с 11 вершинами. [70] б - совмещенные октаэдрические спирали 

[268]. 

 

Цепочка промежуточных полиэдров сформирована октаэдрами с химически 

разными вершинами: четыре красных шара - два желтых шара, два красных шара 

+ четыре желтых шара, и т. д. Таким образом показано, что сращивание фаз с 

различным химическим составом и атомно-кристаллической структурой 

возможно. 

 

  

а б 

Рисунок 6.11. Модельные кластерные представления сосуществования 

шпинельных структур Ti3Ni4+Ti2Ni. Показаны только атомы, расположенные 

вдоль (110). а – общий вид, б – вид на плоскость (110). 
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На рис. 6.11. показаны модельные кластерные представления 

сосуществования шпинельных структур Ti3Ni4 с а=11,23 Å и Ti2Ni с и а=11,27 Å. 

На рис. 6.11. а, изображен общий вид шпинельной структуры, в котором 

обозначены кластеры, расположенные вдоль направления [110]. На рис. 6.11. б, 

показана та же структура, где плоскость 111 совмещена с плоскостью чертежа. В 

центре рис 6.11. б, расположен кластер ФК-16, представляющий собой 

тетраэдрически плотноупакованный многогранник. 

Винтовая спираль, изображённая на рис. 6.10, а, расположена на рис 6.11. б, 

таким образом, что 7 ее тетраэдров проходят от одного центра ФК-16 до 

следующего. 

Поскольку параметры решетки обеих шпинелей близки, то длины ребер 

тетраэдров многогранника ФК-16, согласно данным [68], позволяют сделать такое 

модельное представление. 

 

6.5. Появление намагниченности в образцах Ni51Ti49 

На рис. 6.12 показаны результаты исследования магнитной структуры 

образцов сплава Ni51Ti49.  

 

  

а б 

Рисунок 6.12 Типы петлей гистерезиса до (а) и после (б) пластической 

деформации. Масштаб по горизонтальной оси соответствует Н = 250 Э. 

 

Кривые петель гистерезиса на рис. 6.12. а и б, полученные при исследовании 

исходных (а) и деформированных (б) образцов в торсионном магнитометре 

(методика предложена в работе [310]), показывают появление намагниченности 
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после различного числа прямых и обратных переходов, подобную картину 

раскрытия петель гистерезиса наблюдали после криомеханической обработки. 

Фаза с ненулевой объемной намагниченности была сформирована в образцах во 

время циклических мартенситных превращений. Ферромагнитная фаза 

распределена в образце неоднородно. 

Такая магнитная структура может быть объяснена икосаэдрической 

структурой фазы Ni4Ti3. Изгибные контуры линзовидных кристаллов указывают 

на большое искажение кристаллической решетки. Кривизна кристаллической 

решетки происходит за счет больших смещений атомов. Как показано выше, (рис. 

3.16, 4.9, 5.9, 5.11) октаэдры могут быть преобразованы в тетраэдры, что дает 

формирование икосаэдрических кластеров (см. рис. 5.9, 5.11) со структурой 

Франка-Каспера типа ФК-12 и ФК-16. 

 

 

 

Рисунок 6.13. Конфигурация 

антиферромагнитного спина Изинга 

на поверхности икосаэдра [311]. 

 

На рис. 6.13. показана возможная конфигурация антиферромагнитного спина 

Изинга на поверхности икосаэдра. Данная структура также является справедливой 

и для икосаэдрической структуры Fe86Mn13C.  

Такая конфигурация объясняет физический смысл явления магнитной 

фрустрации. Для обеих структур не указаны направления центрального атома С, 

чтобы подчеркнуть, что в этом положении, не существует предпочтительного 

направления. Это приводит к избытку спинового парамагнитного поведения 

системы в целом. 
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На рис 6.14. показано распределение плотности состояний электронов со 

спином вверх и спином вниз для икосаэдрического кластера Ni51Ti49. 

 

  

а б 

Рисунок 6.14. Распределение плотности состояний N(E) кластера Ni10Ti6 

(сплошная линия - спин «вверх» (↑), пунктирная линия - спин вниз (↓), линия EF 

- уровень Ферми): а – неискаженного; б – искаженного. [312] 

 

В современной медицине используются многоцелевые материалы, в том числе 

сплавы с эффектом памяти формы (ЭПФ) и сверхпластичностью. Лидером среди 

материалов с ЭПФ является сплав на основе Ni-Ti [313]. Сочетание биологической 

совместимости и магнитных свойств материала [314] значительно расширяет 

область применения Ni-Ti сплавов в медицине. Например, этот сплав можно 

использовать для создания магнитных наночастицы методом лазерной абляции 

[315]. Кроме того, магнитные наночастицы активно применяются в медико-

биологических исследованиях из-за уникальных оптических, электрических и 

магнитных свойств [316]. Частицы, управляемые магнитным полем, используются 

как для адресной доставки медикаментов, так и для разрыва напряжений клеток-

мишеней [316]. 

Эффект появления ферромагнетизма в нанокристаллах пластически 

деформированного Ni51Ti49 используются в научных исследованиях по созданию 

новых наноматериалов на основе NiTi сплавов в Томском государственном 
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университете с целью последующего их применения для диагностики и лечения 

раковых заболеваний. Получен акт использования результатов научно-

исследовательской работы. 

 

6.6. Оценка параметров волн пластической деформации 

При пластической деформации могут возникать как упругие волны, так и 

волны пластической деформации. Для металлических кристаллов скорость 

упругих волн составляет порядка 105 см/с. Такая оценка дает частоту колебаний 

дискретной цепочке атомов ~1013 Гц. [317] 

Упругие волны не создают пластическую деформацию при прохождении 

через среду. Волны пластической деформации, при прохождении через среду 

оставляют за собой след: области сжатия и области растяжения. Такие волны 

называют ударными. Скорость распространения ударной волны в этой среде 

превышает скорость звука. Для быстрого превращения колебания плотности в 

ударную волну требуется сильные начальные отклонения от равновесия. Это 

можно получить механическим воздействием на твердую среду. Однако 

микроструктура ударной волны является предметом широких дискуссий [318, 319]. 

Линзовидные кристаллы вытянутой формы с регулярно повторяющимися 

группами темных и светлых полос (изгибных контуров) демонстрируют результат 

прохождения волны пластической деформации в утоненном образце Ni51Ti49. По 

данным рис. 6.4. г, можно сделать оценку длины волны пластической деформации. 

Видно, что расстояние между соседними темными полосами (длина волны) λ ~ 100 

нм. Если скорость распространения волны пластической деформации принять ~ 

5000 м/с [320-323], тогда частота: 

 

ГГцc
u

v 5010*5
10*100

10*5 110

9

3

 


       (6.1) 

 

Это соответствует ударной волне, которая осуществляет сдвиг атомов к 

новым положениям или переход электронов в новые состояния, что обеспечивает 
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более устойчивую структуру [41]. Ударные волны приводят к существенному 

повышению давления и температуры, что может привести к изменению магнитного 

порядка в веществе, как показано выше. 

Регулярно повторяющие группы изгибных контуров свидетельствуют о 

повторяющихся изменениях плотности внутри линзовидных кристаллов. На 

микроуровне эта периодическая структура соответствует повторяющимся 

областям с периодическими изменениями молярного объема. Такой эксперимент 

свидетельствует в пользу того, что проходящая волна пластической деформации, 

содержащая как продольную, так и поперечные колебательные моды инициирует 

механохимические процессы, результатами которых являются возникающие новые 

фазы. Эти фазы содержат либо избыточное количество атомов никеля, либо титана: 

5NiTi = Ti2Ni + Ni4Ti3. 

 

6.7. Заключение по Главе 6 

Осуществлены и исследованы структурные превращения в сплаве Ni51Ti49 

при образовании мартенсита деформации по схеме NiTi=Ti2Ni+Ni4Ti3 с 

образованием ферромагнитной фазы Ni4Ti3. Выявлены условия появления 

ферромагнетизма в нанокристаллах пластически деформированных сплавов 

Fe86Mn13C и Ni51Ti49, связанные с появлением когерентно ориентированных 

кластерных структур Франка-Каспера с нескомпенсированными магнитными 

моментами.  
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 

 

На основании полученных результатов электронно-микроскопического и 

электронографического анализа, а также рентгеноструктурного анализа и 

магнитометрии предложен механизм быстропротекающих процессов 

наноструктурирования на нано-масштабном уровне в зонах локализации 

пластической деформации в порошковых, многослойных, тонкопленочных и 

массивных композиционных материалах, заключающийся в следующем: 

Вызванные волнами пластической деформации смещения отдельных атомов 

из равновесных положений приводят к кооперативному формированию связанных 

нанокластеров, что согласуется с работами Лангера Дж. С. [59, 60, 64], Крапошина 

В.С. [75, 78, 81, 268] и др. Этот процесс формирования нанокластеров 

распространяется со скоростью звука благодаря локализованному изменению 

молярного объема из-за искривления кристаллической решетки и возникновения 

динамических ротаций, согласно работам Панина В.Е. [29, 31, 33-35]. В результате 

формируются локализованные зоны мезоструктурного уровня, в пределах которых 

возможен аномально быстрый массоперенос и формирование новых 

нанокомпозитных фаз, наблюдающееся на макроуровне. Полученные результаты 

могут быть использованы при разработке технологических процессов 

производства композиционных материалов. 
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ВЫВОДЫ 

 

Основные результаты, представленные в работе, сводятся к следующему: 

 

1. Предложен механизм образования атомно-упорядоченной фазы Ni3Al при 

спекании порошков и пластин Al и Ni превращением из исходных Al и Ni в 

AlNi со структурой В2, и далее в атомно-упорядоченную фазу Ni3Al на основе 

результатов электронно-микроскопического и дифракционного структурного 

анализа, и построения кластерных моделей. 

2. Особенности наноструктуры интерметаллической фазы с пентагональной 

симметрией на интерфейсе бинарных пленок Cu-Sn, полученных СВС-

синтезом, исследованной методами электронной микроскопии и 

дифракционного анализа, объяснены с помощью кластерной модели 

формирования фазы CuSn. 

3. Экспериментально установлены условия образования нанокомпозитов в 

тонких пластинках и пленках Fe-Mn-C при формировании мартенсита закалки 

по схеме ГЦК-ОЦК и мартенсита деформации по схеме ГЦК-структуры 

Франка-Каспера (ФК12, ФК14, ФК16). Предложен механизм формирования 

кристаллической и магнитной структур с позиции кластерных моделей. 

4. Осуществлены и исследованы структурные превращения в сплаве Ni51Ti49 

при формировании мартенсита деформации по схеме NiTi=Ti2Ni+Ni4Ti3 с 

образованием ферромагнитной фазы Ni4Ti3. Предложены связанные 

кластерные модели формирования фаз Ti2Ni и Ni4Ti3. 

 

  



136 

 

 
 

СПИСОК СОКРАЩЕНИЙ 

 

EELS Electron Energy-Loss Spectroscopy (СХПЭЭ, спектроскопия 

характеристических потерь энергии электронов) 

FAST Field Activated Sintering Technique (технология спекания в 

электрическом поле) 

FFT Fast Fourier Transform (быстрое преобразование Фурье) 

ICDD PDF International Centre for Diffraction Data Powder Diffraction File 

(данные порошковой дифракции международного центра 

дифракционных данных) 

PAS Plasma Assisted Sintering (Плазменное спекание) 

SPS Spark Plasma Sintering (Электроискровое спекание) 

EDS Energy-dispersive X-ray spectroscopy (ЭДС, энерго-дисперсионная 

спектроскопия) 

ГПУ гексагональная плотноупакованная (структура) 

ГЦК гранецентрированная кубическая (структура) 

ОМ Оптическая Микроскопия 

ОЦК Объемно-Центрированная Кубическая (структура) 

ПЭМ Просвечивающая Электронная Микроскопия 

РЭМ Растровая Электронная Микроскопия 

САР Супер-Арениусовская Релаксации 

СВС Самораспространяющийся Высокотемпературный Синтез 

СТЗ Сдвиговая Трансформационная Зона 

ФК структура Франка-Каспера 

ФК-12 структура Франка-Каспера, двенадцативершинник, икосаэдр 

ФК-14 структура Франка-Каспера, четырнадцативершинник 

ФК-16 структура Франка-Каспера, шестнадцативершинник 

ЭДС Энерго-Дисперсионная Спектроскопия 

ЭПФ Эффект памяти формы 
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