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РОЛЬ ЗЕРНОГРАНИЧНОЙ ФАЗЫ В ФОРМИРОВАНИИ СТРУКТУРЫ 
И СВОЙСТВ МЕХАНОКОМПОЗИТОВ НА ОСНОВЕ МЕДИ И ЖЕЛЕЗА

Предложено феноменологическое описание формирования механокомпозитов, которое может быть при-
нято в качестве модельных представлений для получения механокомпозитов из широкого ряда металлов 
с гранецентрированной (ГЦК) и объемноцентрированной (ОЦК) кубической решеткой, а также для про-
гнозирования структурного состояния и свойств спеченных композитов на их основе. Основные этапы 
формирования механокомпозита включают: 1) диспергирование материала и повышение его реакцион-
ной способности за счет дефектообразования; 2) фрагментация субмикроструктуры и формирование 
«жидкоподобной» зернограничной фазы; 3) деформационное и диффузионное насыщение граничной фазы 
сегрегациями с последующей кристаллизацией новых фаз по механизму появления и роста зародышей 
с формированием композитов наноструктурного строения. Формирующиеся на последней стадии механо-
композиты характеризуются повышенными прочностными свойствами и стабильностью структуры за 
счет дисперсного упрочнения интерметаллидами. Приведены результаты исследования эволюции струк-
турно-фазового состояния композитов, формируемых в системах Cu—Sn и Fe—Ga при механохимиче-
ском синтезе. Рассматривается взаимосвязь процесса фазовыделения при синтезе механокомпозитов 
с особенностями структуры зернограничной фазы. Показано, что в процессе синтеза механокомпозита 
объемная доля зернограничной фазы формируется на уровне 20–50 об.%. Полученные термобарическим 
спеканием материалы на их основе сохраняют наноразмерность структуры и характеризуются высоки-
ми значениями микротвердости (для Cu—Sn ~3 ГПа, а для Fe—Ga ~ 7 ГПа). Формирование дисперсных 
включений в сплаве Сu—Sn при повышении температуры отжига позволяет снизить скорость падения 
микротвердости при нагреве и обеспечить ее значения на уровне 2,5 ГПа после отжига при 700°С.

Ключевые слова: механохимический синтез, механокомпозит, зернограничная фаза, дисперсное 
упрочнение

Введение. В последние годы существенно воз-
рос интерес к получению композиционных мате-
риалов с нано- и микрокристаллической струк-
турой. Такие композиты обладают повышенным 
уровнем прочностных характеристик, модуля 
упругости, вязкости разрушения, износостой-

кости и др. [1–3]. Одним из современных мето-
дов получения порошков наностуктурированных 
композитов является механохимический синтез 
(МХС) или механическое сплавление (МС), осу-
ществляемые в высокоэнергетичных механореак-
торах типа планетарной шаровой мельницы  [4]. 
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Концепция процесса механосинтеза довольна 
проста: порошки различных веществ загружа-
ются в барабан, в котором под влиянием интен-
сивных импульсных механических воздействий 
происходит измельчение исходных веществ до 
наноразмерного уровня и их перемешивание, 
а  также активация процессов взаимодействия за 
счет генерации различного типа дефектов. В ре-
ализации метод является экологически чистым 
и технически сравнительно простым с возможно-
стью осуществления размола и синтеза «в одном 
сосуде».

Процесс подобной деформационной обра-
ботки металлов сопровождается формированием 
неравновесных состояний и структур c высоки-
ми значениями удельной поверхности и концен-
трации различных типов дефектов. Получаемые 
таким способом порошки композиционных ма-
териалов в литературе получили название меха-
нокомпозитов [5]. Механокомпозиты можно рас-
сматривать как морфологически метастабильные 
структуры с большой удельной площадью вну-
тренних границ раздела и высокой концентраци-
ей дефектов в приповерхностных слоях.

В настоящее время механохимически могут 
быть синтезированы все основные группы ин-
терметаллических соединений в металлических 
системах (электронные соединения, фазы Лаве-
са) и твердые растворы в концентрационных гра-
ницах равновесных диаграмм состояния, а также 
в пересыщенном состоянии. Предложены эмпи-
рические критерии для условий появления раз-
личных метастабильных структур, определен ряд 
проблем в изучении процессов механоактивации 
и механосинтеза и намечены области их практи-
ческого применения [6].

Одним из центральных вопросов исследо-
вания процессов структуро- и фазообразования 
механокомпозитов и механизмов массопереноса 
в условиях механосинтеза является изучение cтро-
ения и свойств границ раздела и их влияния на 
свойства получаемых материалов. Подходы к опи-
санию строения границ зерен до сих пор остают-
ся дискуссионными. Остается актуальным во-
прос прогнозирования механизмов стабилизации 
структуры механокомпозитов конкретных систем, 
а также реализации термической стабильности на-
ноструктур и свойств (прочностных, микротвер-
дости и др.), важных в практическом отношении.

Наиболее часто в работах по деформационно-
му синтезу в многокомпонентных системах «фи-
зическую ширину границы зерна» определяют как 
«зернограничная фаза» (ЗГ) [7, 8], которая вклю-
чает разупорядоченную область зерна и зерногра-
ничные сегрегации. В случае механокомпозита ее 
толщина может достигать 10 нм. Рассматривать 
межфазные поверхности как индивидуальную 
фазу в рамках термодинамической теории было 
предложено А.А. Жуховицким еще в 40-х годах 

прошлого столетия [9]. Избыточная свободная 
энергия зернограничной фазы делает ее неустой-
чивой, поэтому именно эта фаза и претерпевает 
в  первую очередь превращения. Ключевым мо-
ментом в возможности формирования новых фаз 
в композите является концентрационное перерас-
пределение зернограничных сегрегаций. Устой-
чивость этой фазы по отношению ко всем другим 
возможным фазам в системе соседствующих зерен 
и будет определять конечный фазовый состав ма-
териала.

Целью данной работы является изучение эво-
люции строения механокомпозитов на основе 
меди и железа с легкоплавкими металлами (Sn, 
Ga) и особенностей концентрационного распре-
деления зернограничных сегрегаций, а также ис-
следование влияния последних на структурооб-
разование и стабильность механических свойств 
спеченных материалов на основе механокомпози-
тов систем Cu—Sn и Fe—Ga.

Феноменологическое описание формирования 
наноструктуры и фазового состава порошков при 
механохимическом синтезе. В общем случае в усло-
виях обработки в планетарной шаровой мельнице 
внешнее механическое воздействие представле-
но как сочетание трехосного сжатия и сдвиговой 
деформации на контактах между частицами твер-
дого вещества. Уровень локальных давлений оце-
нивается в пределах 1–2 ГПа [10]. Воздействие на 
вещество носит импульсный характер и характе-
ризуется моментом нагружения и периодом ре-
лаксации поля напряжений. Продолжительность 
релаксации определяется свойствами обрабаты-
ваемого материала и сопровождается процессами 
перераспределения дефектов, диффузии, само-
диффузии, выделения тепла.

Структурные изменения в металлических по-
рошках в условиях ударно-сдвигового нагружения 
непосредственно связаны с вопросом эволюции 
дислокационной структуры. Наиболее содержа-
тельная концепция изменения структуры чистых 
металлов при измельчении предложена в рабо-
те  [11], согласно которой металл проходит не-
сколько стадий: накопление в теле зерна дефектов 
до высокой их плотности; взаимодействие дис-
локаций, их аннигиляция и рекомбинация, фор-
мирование ячеистой (субзеренной) структуры; 
превращение субграниц ячеек в большеугловые 
границы зерен. На последнем этапе формируется 
нанокристаллическое состояние, которое харак-
теризуется совершенными кристаллитами разме-
ром в несколько нанометров и большеугловыми 
межзеренными границами. Дальнейшая дефор-
мация происходит за счет поворота нанозерен пу-
тем проскальзывания по границам по механизму 
сверхпластичности, после чего дислокационная 
активность затухает. Установленным фактом явля-
ется существование предельных значений измель-
чения структуры деформационным способом. Для 
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различных металлов размер кристаллитов состав-
ляет 10–20 нм [6].

Особенностью деформационного форми-
рования структуры механокомпозита является 
стадийность процесса с образованием проме-
жуточных состояний и формированием многоу-
ровневой иерархически организованной систе-
мы  [12]. Регулирование степени взаимодействия 
частиц и их морфологии достигается путем из-
менения длительности механообработки. В обзо-
ре [6] представлен ряд модельных представлений 
о механизмах механического сплавления для раз-
личных металлических систем. На основе анализа 
литературных данных можно выделить следую-
щие стадии.

1. Ранняя стадия МС в системах типа А–В ха-
рактеризуется преимущественно процессами из-
мельчения частиц компонентов смеси и их пере-
мешиванием с формированием адсорбированных 
слоев из частиц металла B на частицах металла А 
(рисунок 1 a). Процесс измельчения частиц со-
провождается образованием и ростом плотности 
дислокаций. На данной стадии массоперенос че-

рез межфазную границу не происходит, а конгло-
мерированные композиционные порошки харак-
теризуются высокой степенью активирования за 
счет образования различного рода дефектов.

2. Формирование механокомпозита начинает-
ся с образования межфазных границ и взаимодей-
ствия атомов с перестановками типа А ↔ В (обра-
зуется зернограничная фаза), что сопровождается 
фрагментацией зерна с образованием ячеистой 
субструктуры и ростом уровня микронапряжений 
исходных компонентов А и В. Как результат нача-
ла взаимодействий на границах, например, в ме-
таллических системах с легкоплавким металлом, 
образующих химические соединения, формиру-
ются промежуточные интерметаллические соеди-
нения AxBy с максимальным содержанием легко-
плавкого металла (см. рисунок 1 b).

Дискуссионным вопросом является механизм 
перераспределения атомов. Перестановки типа 
А ↔ В в границе могут быть связаны с диффузи-
онными перескоками атомов, каждый из которых 
требует преодоления энергетического барьера DЕ 
(энергии активации диффузии) (например, мо-

a				        b					          c

d				           e					        f

Рисунок 1 — Феноменологическая модель механического сплавления в бинарных металлических системах с ограниченной 
растворимостью и химическими соединениями: a — адсорбция металла В на поверхности поликристаллической частицы А; 

b — формирование контактных деформационных поверхностей, генерация дефектов формирования полигональной структуры 
и промежуточных интерметаллических соединений; c — фрагментация с образованием бездефектных блоков А, насыщенных 

кластерами или атомами В разупорядоченных ЗГ с высокой плотностью дефектов; d — зарождение зерен твердого раствора в ЗГ; 
e — перераспределение структуры ЗГ; f — конечное строение механокомпозита (⊥ – обозначение дислокаций)

Figure 1 — Phenomenological model of mechanical alloying in binary metal systems with limited solubility and chemical compounds: a — adsorption 
of metal B on surface of polycrystalline particle A; b — formation of contact deformation surfaces, generation of defects of formation of polygonal 

structure and intermediate intermetallic compounds; c — fragmentation with formation of defect-free blocks A, saturated with clusters 
or atoms B of disordered grain-boundary phases with high density of defects; d — nucleation of solid solution grains in grain-boundary phase; 

e — redistribution structure of grain-boundary phases; f — final structure of mechanocomposite (⊥ – identification for dislocations)
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дели Е.П. Елсукова и Г.А. Дорофеева [13]) или 
деформационными перемещениями (модель 
С.Д.  Калошкина [8]), которые явно не включа-
ют в себя диффузионные представления; и с этих 
позиций механическое сплавление металлов рас-
сматривается как результат действия двух про-
цессов: деформации и релаксации межфазных 
границ [14], что приводит к уширению ЗГ. Также 
обсуждаются и различные диффузионные меха-
низмы (вакансионный, дислокационный, меж-
доузельный). При этом предпочтение отдается 
вакансионному как обладающему наименьшей 
энергией активации DЕ. Оценка DЕ при различ-
ных ее механизмах показывает, что при прямом 
обмене эта величина значительно выше, чем при 
дислоцировании в междуузлие, а последняя боль-
ше, чем для вакансионного механизма. Напри-
мер, для меди при прямом обмене DЕ составляет 
16,7 кДж/моль, дислокационном — 9,63 кДж/моль, 
при образовании и диффузии вакансий — 
2,68 кДж/моль [9].

С развитием фрагментированной структуры 
граница раздела является стоком для генерируе
мых решеточных дефектов. Их взаимодействие 
с границами зерен сопровождается образованием 
дислокаций ориентационного несоответствия. 
Именно с этими дефектами в работе [15] связыва-
ют изменение энергии границ и их диффузионной 
проницаемости. Распределенные в границах зе-
рен дефекты создают близкодействующие и даль-
нодействующие поля внутренних напряжений, 
которые оказывают влияние на протекание даль-
нейшей внутризеренной деформации (см. рису-
нок 1 c).

Атомы металла В в условиях импульсной ме-
ханической обработки проникают по границам 
зерен А, независимо от механических свойств, 
температуры плавления и растворимости с об-
разованием насыщенных приграничных слоев. 
Уширенная граница может быть представлена 
сильно разупорядоченной структурой, близкой по 
характеристикам расположения атомов к струк-
туре жидкости («жидкоподобная» структура). 
Возможность образования такой структуры под-
тверждается экспериментальными и теоретиче-
скими расчетами, например, при решении задач 
пластической деформации материала с блочным 
строением с помощью разбиения Вороного–Де-
лоне [16]. Дальнейшая деформация способствует 
дополнительному «холодному плавлению» меж-
фазных областей. При соответствующем концен-
трационном составе локальных областей ЗГ воз-
можно образование промежуточного соединения 
согласно равновесной диаграмме состояния по 
механизму зарождения и роста.

В общем случае на данной стадии структура 
композита может быть представлена как двух-
компонентная: разупорядоченная «жидкопо-
добная» зернограничная фаза, насыщенная се-

грегациями  В, и зерно А с ячеистой структурой 
с практически чистыми блоками (см. рисунок 1 d) 
и  расширенными малоугловыми границами, на-
сыщеннмие атомами В.

На этапе активного превращения субграниц 
ячеек в большеугловые границы зерен должно 
происходить усиление процессов зерногранич-
ной диффузии. По оценке [15], при повышении 
энергии границы всего на 20  % коэффициент 
зернограничной диффузии при Т = 0,5Тпл повы-
шается в 150 раз. Процессы релаксации напряже-
ний, связанные с миграцией, перераспределением 
и  аннигиляцией разного рода дефектов, а также 
зернограничным проскальзыванием, носят, как 
правило, диффузионный характер. Энергия акти-
вации релаксации напряжений оказывается близ-
ка к энергии активации зернограничной самодиф-
фузии, при этом DЕ зернограничной диффузии 
оказывается значительно меньше, чем объемной 
[15], что может приводить к концентрационному 
пересыщению атомов В в ЗГ над объемным.

3. Формирование новой фазы происходит при 
достижении наноструктурного состояния метал-
ла  А с предельным размером кристаллита. При 
этом не требуется достижение температур его 
плавления [5, 6]. При механической активации су-
щественное накопление энергии связывают имен-
но с накоплением различных дефектов. Однако 
образование твердого раствора путем диффузии 
атомов В из ЗГ в решетку наноразмерного совер-
шенного кристаллита имеет малую вероятность 
из-за отсутствия в нем дефектов. В зерногранич-
ной фазе накопление деформационных дефектов 
вызывает значительные внутренние напряжения, 
что может приводить к процессам самооргани-
зации дефектов и их ансамблей с образованием 
локальных упорядоченных кластеров (сегментов) 
[17], которые могут выступать как зародыш твер-
дых растворов (см. рисунок 1 e).

Конфигурация атомов в зародыше будет опре-
деляться локальными концентрационными усло-
виями для ближайшей по равновесной диаграм-
ме фазе и сопровождаться перераспределением 
структуры ЗГ (см. рисунок 1 e). Возможно про-
хождение динамической рекристаллизации с об-
разованием локальных упорядоченных структур. 
Реализуемые процессы сопровождаются сниже-
нием уровня микронапряжений. Толщина зерно-
граничной фазы уменьшается. При такой схеме 
структурообразования в продукте МС остается 
часть зерен металла А. На этой стадии компози-
ты характеризуются метастабильным состояни-
ем гетерогенных твердых растворов с  локально 
упорядоченной и разупорядоченной структурой, 
неупорядоченной (аморфной) зернограничной 
фазой меньшей толщины с повышенным содер-
жанием сегрегаций В, а также наличием нано-
кристаллических чистых металлов А (см. рису-
нок 1 f ).
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С точки зрения кинетики формирования фаз 
металлические системы можно разделить на два 
типа: вариант 1 — образование промежуточных 
АВ-соединений регистрируется одновременно 
с началом формирования ЗГ с последующим бы-
стрым формированием твердого раствора А(В); 
вариант  2 — образование промежуточных АВ-сое
динений фиксируется после дополнительной ак-
тивации ЗГ и формирование конечного продукта 
требует длительного периода синтеза. Ко второму 
варианту относятся преимущественно системы 
железа (Fe—Sn, Fе—Ti, Fe—Zr, Fe—Ga) и системы 
меди с тугоплавким металлом (Cu—Ti, Cu—Zr). 
В  работе  [13] для систем Fe—М (М = C, Si, Ge, 
Sn) полагают, что такое поведение систем данной 
группы связано с особенностями разрушения кри-
сталлической решетки фазы M. Согласно данному 
предположению концентрационное накопление 
атомов M в  зернограничной фазе будет опреде-
ляться энергией ее разрушения. Однако, напри-
мер, в системе Fe—Ga галлий обладает низкой 
энергией атомизации и низкой энтальпией плав-
ления, однако его взаимодействие с железом про-
исходит в 3 раза медленнее, чем с медью [18]. Опи-
сание структуры и свойств границ зерен металлов 
в рамках теории неравновесных границ предпола-
гает зависимость коэффициента зернограничной 
самодиффузии от типа кристаллической решетки: 
для металлов с ГЦК-решеткой он значительно 
выше, чем для металлов с ОЦК-решеткой [15].

В соответствии с этапами структурообразова-
ния механокомпозита можно определить стадии, 
на которых возможно получение порошков раз-
личного вида: а) с высокой реакционной способ-
ностью, обусловленной измельчением структуры, 
ее перемешиванием и формированием высокой 
концентрации различных дефектов; б) деформа-
ционно-упрочненных частиц с ячеистой структу-
рой металла А и жидкоподобной зернограничной 
фазой, которая будет способствовать снижению 
технологических параметров (например, темпера-
туры спекания до уровня 0,3  Тпл) и обеспечивать 
формирование дисперсной структуры материала 
при дальнейшем спекании; в) упрочненных нано-
структурированных композитов с высокой проч-
ностью и термической стабильностью. На осно-
ве рассмотренной модели композиты могут быть 
представлены как состоящие из наноструктуриро-
ванной матрицы твердого раствора с включения-
ми чистого металла и тонкими слоями зерногра-
ничной фазы.

В данной работе на примере двух систем Сu—Sn 
и  Fe—Ga с ГЦК- и ОЦК-решеткой рассмотрены 
этапы структурно-фазового формирования ком-
позитов и их влияние на структурное состояние 
и свойства спеченных материалов на их основе.

Материалы и методы исследования. В качестве 
исходных материалов для получения механоком-
позитов системы Cu—Sn использована шихта, со-

стоящая из порошков меди марки ПМС-1 (ГОСТ 
4960-75) и олова марки ПОЭ (ГОСТ 9723-73) гра-
нуляцией 20–40 мкм с соотношением «медь — оло-
во» по массе (80–88)% и (12–20)%. Для получения 
механокомпозитов системы Fe—Ga использованы 
карбонильное железо ПЖК и 20 масс.% галлия 
(ГОСТ 12797–77). Механосинтез проведен в вы-
сокоэнергетической шаровой планетарной мель-
нице АГО-2 в атмосфере аргона (объем барабана 
250 см3, диаметр шаров 5 мм, загрузка 200 г, навес
ка обрабатываемого образца 10 г, скорость враще-
ния барабанов вокруг общей оси ~1000 об/мин. 
Энергонапряженность мельницы 7 Вт/г [19]. Доза 
введенной механической энергии определена как 
D = I · t кДж/г), где t — длительность обработки.

Рентгенодифракционные исследования полу-
ченных образцов выполнены на дифрактометре 
D8 Advance Bruker (Германия) в конфигурации 
q–2q с шагом 0,05° в CuKa излучении (1,54051 Å) 
со временем накопления на точке 3  с. Рентгено-
фазовый анализ получаемых продуктов проведен 
с  использованием базы данных PDF-2. Расчет 
и уточнение профильных и структурных парамет
ров выполнены по методу наименьших квадра-
тов с  проведением полнопрофильного анализа 
дифрактограмм в ПО TOPAS с использованием 
итерационной процедуры Паули (Pawley). Иссле-
дования микроструктурных характеристик (раз-
мера кристаллитов <L> и микронапряжений  е 
проведены с использованием «дубль-Фойгт»-ме-
тодологии (double Voight) [20], в котором профили 
дифракции на размер кристаллитов <L> и микро-
искажений е обобщенно описываются функция-
ми Фойгта. Для разделения вкладов в уширение 
пиков от <L> использована функция Лоренца, от 
микронапряжений е — функция Гаусса.

Компактирование порошков проведено ме-
тодами электроконтактного (ЭКС) и термобари-
ческого (режим p, T-обработки) спеканий. Элек-
троконтактное спекание порошковых образцов 
размером ∅10 × 10 мм осуществлялось с помощью 
установки ССМ-02 при плотности тока 10 кА/см2 
и давлении 10 МПа в течение 45 с. Длительность им-
пульсов и пауз составляла 0,02 с. Термобарическое 
спекание — на прессовой установке ДО-138 Б в ап-
парате высокого давления «наковальня с  лункой» 
при давлении 2,4 ГПа и температурах 760 и 973 К 
для механокомпозитов систем Cu—Sn и  Fe—Ga 
соответственно. Изотермическая выдержка —20 с. 
Диаметр исследуемых цилиндрических образцов 
после спекания составил 10 мм, высота — 5 мм.

Экспериментальные результаты. Металличе-
ские системы Fe—Ga и Cu—Sn являются система-
ми с ограниченной растворимостью компонентов 
с  образованием промежуточных интерметалли
ческих соединений (рисунок 2) [21].

Использование легкоплавких металлов в усло-
виях высокоэнергетической механической обра-
ботки приводит к появлению расплава, что спо-
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собствует быстрому формированию контактных 
поверхностей. Проведенные ранее исследования 
стадийности процесса структурообразования ме-
ханокомпозитов в системах Fe—Ga [22] и Сu—Sn 
[23] показали, что формирование механокомпози-
тов проходит стадии образования промежуточных 
интерметаллических соединений с максималь-
ным содержанием легкоплавкого компонента 
(FeGa3 и  Cu6Sn5) и формирования наноструктур-
ного твердого раствора с размерами кристаллитов 
LСu(Sn) = 16 нм и LFe(Ga) = 5 нм (рисунок 3).

Деформационно-стимулированные взаимо-
действия в системе «медь — олово» с содержанием 
олова 20 масс.% (или Xисх Sn = 11,2 ат.%) протекают 
достаточно быстро. Уже после 40 с механического 
воздействия (D = 0,28 кДж/г) происходит форми-
рование зернограничных фаз, содержащих ин-
терметаллид Cu6Sn5. Содержание олова при этом 

уменьшается до 6  масс.%. Образование твердого 
раствора происходит в интервале 10–20 мин меха-
нической обработки (D = 4,2–8,4 Дж/г).

На первой стадии МС при D = 0,5–2 кДж/г реа
лизуется преимущественно измельчение меди до 
LCu = 60 нм с невысоким уровнем микронапряже-
ний (рисунок 4 a). На второй стадии D = 2–4 кДж/г 
дальнейшее измельчение кристаллитов сопрово-
ждается одновременно с образованием твердого 
раствора с содержанием олова XSn = 5,4 ат.% и рез-
ким увеличением уровня микронапряжений, обу-
словленным развитием дефектной структуры. На 
третьей стадии при D = 4–8 кДж/г уровень мик
ронапряжений понижается, что характеризует 
формование стабильной структуры. Содержание 
олова при этом в твердом растворе растет незначи-
тельно (до XSn = 5,45 ат.%) и предельной концен-
трации растворимости (XSn = 8 ат.%) не достигает.  

a					                   b

Рисунок 2 — Равновесные диаграммы состояния: a — Cu—Sn; b — Fe—Ga
Figure 2 — Equilibrium state diagram: a — Cu—Sn; b — Fe—Ga

a						           b

Рисунок 3 — Дифрактограммы механосинтезированных порошков на основе меди и железа с легкоплавкими металлами 
при различной длительности МС: a — Cu-20 масс.% Sn; b — Fe-20 масс.% Ga

Figure 3 — Diffractograms of mechanosynthesized powders based on copper and iron with fusible metals at different duration 
of mechanical alloying: a — Cu-20 wt.%Sn; b — Fe-20 wt.%Ga



91

МЕХАНИКА КОМПОЗИТОВ

В конечном продукте рентгенографически регис
трируется остаточное количество чистой меди 
в количестве ~26 масс.%.

Особенность тонкого распределения струк-
турных составляющих в механокомпозитах 
представляет сложность в достоверной оценке 
диагностирования его точного строения. Так, 
рентгенографически конечный продукт синте-
за смеси Сu-20%Sn имеет фазовый состав Cu 
и Cu(Sn). Однако оценка концентрационного со-
держания олова указывает на возможность при-
сутствия других фаз.

С учетом данных количественного фазового 
состава и параметров структуры меди [16] можно 
оценить объемную долю межзеренных границ fb 
в материале и концентрационное распределение 
олова по ее толщине (t) как [3]:

где Xb, Xg — концентрации растворенного веще-
ства в межзеренных границах и зерне, удовлетво-
ряющие соотношению (2) для средней концен-
трации Х.

Так, на первой стадии МС при общем содер-
жании олова (исключая непрореагировавшее 

(1)

(2)

количество) порядка XSn = 7 ат.%, LCu =  154  нм 
и  Xg

  =  0 объемная доля границ в диапазоне 
fb = 0,1–0,2 имеет толщину t ~ 6–12 нм с содержа-
нием олова Xb ~ 60–30 ат.% (рисунок 5 a). Высокое 
содержание олова будет способствовать формиро-
ванию интерметаллидов Cu6Sn5 и низкой темпера-
туре плавления ЗГ.

Оценка концентрационного распределения 
олова по толщине t на третьей стадии по форму-
лам (1) и (2) при значениях L = 16 нм, ХSn = 0,109, 
Xg = 0,0545 показывает, что объемная доля ЗГ со-
ставляет порядка 46  % при толщине ЗГ t  ~  3  нм 
с  концентрацией олова до 17 ат.% (см. рису-
нок 5 b). В соответствии с равновесной диаграм-
мой состояния (см. рисунок 2 а) это дает основа-
ние полагать наличие как сегрегаций олова, так 
и интерметаллической фазы eCu3Sn, что должно 
способствовать формированию стабильной дис-
персно-упрочненной структуры c низкой подвиж-
ностью границ зерен.

В отличие от системы Cu—Sn на первой ста-
дии МС в системе Fe—Ga рефлексы галлия исче-
зают после 40 с МС (см. рисунок 3 b), а формиро-
вание интерметаллида фиксируется лишь к 12 мин 
(D = 5 кДж/г), при этом размер кристаллитов железа 
измельчается до предельных значений LFe

 = 10 нм 
(см. рисунок 4 b). По данным мессбауэровской 
спектроскопии на границах частиц  Fe происхо-

a						                  b

Рисунок 4 — Зависимости изменения параметров тонкой структуры механокомпозитов при МС: 
a — Сu-20 масс.% Sn; b — Fe-20 масс.% Ga

Figure 4 — Variation of parameters of fine structure of mechanocomposites with mechanical alloying: a — Сu-20 wt.% Sn; b — Fe-20 wt.% Ga
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дит формирование дефектного разупорядоченного 
слоя с образованием в нем локального окружения 
по типу твердого раствора Ga(Fe) [22]. Ширина ЗГ 
составляет порядка 5 нм (рисунок 6) и  включает 
в себя локальные области (островки) с кристалличе-
ской структурой и аморфной.

Рост уровня микронапряжений продолжается 
и при дозах введенной энергии D  =  5–25 кДж/г 
и обусловлен генерацией дефектов (дислока-
ций) (см. рисунок 4 b). Формирование твердого 
раствора начинается только при t ≈ 60 мин МА 
(D  =  25,2  кДж/г) с некоторым увеличением па-
раметра кристаллической решетки железа и со-
провождается дальнейшим повышением уровня 
микронапряжений. Снижение микронапряжений 
происходит после дозы D = 40 кДж/г и сопровож
дается резким возрастанием диффузионных про-
цессов с образованием пересыщенного твердого 
раствора (aFe = 2,8907 Å) с размером кристаллитов 
5 нм (см. рисунок 4 b) и аморфной фазы. При этом 
наблюдается формирование неупорядоченного 
твердого раствора с локально упорядоченными 
областями по типу D03 (Fe3Ga) и L12 [22]. Остаточ-
ное количество железа регистрируется на уровне 
18 %. Можно предположить, что ускорение диф-
фузионных процессов с образованием твердого 
раствора связано с достижением критических де-
формаций и сопровождается процессами динами-
ческой рекристаллизации зернограничной фазы.

По данным [22] на промежуточных стади-
ях формования механокомпозита (12 мин МС) 
объемная доля ЗГ, определяемая методом мессбау
эровской спектроскопии, составляет порядка 
21–28  %, что соответствует формированию ЗГ 
толщиной 2–5 нм с концентрацией галлия поряд-
ка 59  ат.%, что делает вероятным формирование 
интерметаллидов Fe3Ga4 и Fe6Ga5 при последую-
щей термической обработке механокомпозитов 
Fe—Ga (см. рисунок 2 b). Увеличение длитель-
ности МС до 150 мин (D = 63 кДж/г) приводит к 
уменьшению толщины ЗГ. Для таких порошков 
возможно дисперсионное упрочнение из пересы-
щенного твердого раствора.

Различия в скорости образования твердых 
растворов на основе меди и железа, предположи-

a						               b

Рисунок 5 — Зависимость доли зернограничной фазы в материале Cu-20%Sn от ее толщины и распределение олова 
после МС с длительностью: a — 40 с (D = 0,28кДж/г); b — 20 мин (D = 8,4 кДж/г)

Figure 5 — Dependence of grain boundary phase fraction in Cu-20%Sn material on its thickness and tin distribution after mechanical  
alloying with duration: a — 40 s (D = 0.28 kJ/g); b — 20 min (D = 8.4 kJ/g)

Рисунок 6 — Микрофотография высокоразрешающей 
просвечивающей электронной микроскопии Fe-20%Ga 

после 12 мин МА (JEM-2010 (JEOL, Япония), ускоряющее 
напряжение 200 кВ (иллюстрация предоставлена 

проф. С.В. Цыбулей, Институт катализа 
им. Г.К. Борескова СО РАН, Новосибирск)

Figure 6 — Micrograph of high-resolution transmission electron 
microscopy Fe-20%Ga after 12 minutes of mechanical activation 

(JEM-2010 (JEOL, Japan), accelerating voltage of 200 kV 
(illustration is given by Professor S.V. Tsybulya, Boreskov Institute 

of Catalysis of Siberian branch of the RAS, Novosibirsk)
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тельно, обусловлены прочностными свойствами 
материалов и типами генерируемых дефектов на 
различных стадиях МС. Так, в металлах с ГЦК-ре-
шеткой плотность дислокаций достаточно велика 
(1010 см–2) и сформированная ячеистая дислока-
ционная структура часто маскирует имеющуюся 
в кристалле фрагментацию. Металлы и сплавы 
с  ОЦК-решеткой имеют наибольшее количество 
плоскостей скольжения и высокую энергию де-
фектов упаковки. Дислокации у них не расщеп
лены и легко перестраиваются из одной конфи-
гурации в другую, т.е. коллективные эффекты 
в  дислокационных ансамблях реализуются наи
более просто.

Структура и свойства спеченных материалов на 
основе механокомпозитов. Спекание механоком-
позитов состава Cu-20%Sn электроконтактным 
(ЭКС) и термобарическим (р, T-спекание) спо-
собами, независимо от стадии синтеза, приводит 
к  насыщению твердого раствора Сu(Sn) оловом 
до предельной концентрации 8 ат.%, что под-
тверждает предположение о существовании в ЗГ 
сегрегаций олова. При спекании промежуточных 
механокомпозитов происходит четкое разделение 
фаз твердого раствора и чистой меди с формиро-
ванием интерметаллида Cu41Sn11 (рисунок  7  a). 
В данном случае наличие ЗГ в порошках способ-
ствует значительному измельчению структуры 
вторичных зерен твердого раствора Cu(Sn) и эв-
тектоида по сравнению с неактивированными 
аналогичными по составу порошками бронзы при 
низких температурах спекания [24]. 

При спекании механокомпозитов размер 
кристаллитов твердого раствора в сплаве зави-
сит от способа компактирования и составляет 
LЭКС = 157 нм и LPT = 16 нм. В обоих случаях фор-
мируется полигональная структура (рисунок 8).

Сплавы на основе механокомпозитов харак-
теризуются повышенными значениями механи-
ческих свойств (таблица). Микротвердость спла-

ва, полученного ЭКС, составляет Hm = 2300 МПа, 
что в 1,6 раза выше, чем для сплавов, полученных 
методом РКУ [25]. Сохранение наноразмерной 
структуры сплава, полученного р, Т-спеканием, 
позволяет повысить микротвердость до уровня 
Hm = 3000 МПа. Высокие значения Hm могут быть 
обусловлены как наноразмерной структурой 
сплава, так и присутствием интерметаллических 
включений в зернограничной фазе.

Наличие зернограничных сегрегаций так-
же будет способствовать сохранению структуры 
сплавов на основе механокомпозитов при по-
вышенных температурах вплоть до температуры 
плавления. На кривых измерения микротвер-
дости сплавов с содержанием олова в пределах 
12–20 масс.% Sn после отжига длительностью 1 ч 
характерно увеличение микротвердости при тем-
пературе отжига 250 °С в 1,2 раза, что обусловлено 
выделением дисперсных частиц интерметаллида 
Сu10Sn3 (см. рисунок 7 b). Отсутствие зерногра-
ничных сегрегаций для сплава с концентрацией 
12 масс.% Sn приводит к плавному снижению до 
уровня Hm = 1500 МПа. В диапазоне концентраций 
олова СSn = 15–20 масс.% увеличение СSn способ-
ствует более высоким значениям микротвердости 
(рисунок 9 а), однако при этом снижается темпе-
ратура плавления сплава. Оптимальным составом 
для механокомпозита является 18 масс.% Sn, что 
позволяет при 800  °С сохранить микротвердость 
сплава на уровне Hm = 2400 МПа, в то время как 
при содержании 20 масс.% Sn микротвердость 
снижется до уровня Hm = 2000 МПа.

Плавное падение значений Hm с ростом тем-
пературы отжига до 600 °С в 1,2 раза связано с от-
жигом дефектов, что снижает уровень регистри
руемых микронапряжений с e = 1,1 % до e = 0,02 %, 
постепенным ростом размера кристаллита от 
16  нм до 30 нм и коагуляцией частиц интерме-
таллида. Однако применение механокомпозитов 
позволяет получать сплавы с более стабильной 

a						          b

Рисунок 7 — Дифрактограммы сплавов на основе механокомпозитов состава Cu-20%Sn, получаемых: a — электроконтактным 
спеканием с различной длительностью синтеза прекурсоров; b — р, T-спеканием с последующим отжигом

Figure 7 — Diffractograms of alloys based on mechanocomposites of Cu-20%Sn composition obtained with: a — electrocontact sintering 
with different duration of precursor synthesis; b — рT sintering followed by annealing
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структурой по сравнению со сплавами того же 
состава, полученными традиционным способами 
[25] (см. рисунок 9 b), что делает их перспектив-
ными для работ при повышенных температурах.

Термобарическое спекание механокомпози
тов Fe-20%Ga с разной длительностью МС в спла-

вах обеспечивает сохранение мелкозернистой 
структуры. Так, при спекании механокомпозитов 
после 2 мин МС с объемным содержанием ЗГ 24 % 
средний размер зерен железа составил 3–8  мкм, 
и при этом формируются дисперсные фазы ин-
терметаллического соединения FeGa3 с размером 

a						                b
Рисунок 8 — АСМ-изображение микроструктуры сплава Cu-20%Sn, полученного по различным технологиям: 

a — электроконтактным спеканием; b — термобарическим спеканием
Figure 8 — AFM-image of microstructure of Cu-20%Sn alloy obtained by various technologies: 

a — electrocontact sintering; b — thermobaric sintering

Фазовый состав механокомпозита Способ компактирования Продолжительность МА Микротвердость Hμ, МПа

Cu+Sn+ η-Cu6,26Sn5 ЭКС 40 c 1430–1450

Cu(Sn)+ Cu41Sn11 ЭКС 4 мин 1460–1490

Cu(Sn) ЭКС 20 мин 2320–2360

Cu(Sn) р, Т-спекание 20 мин 3000–3040

Таблица — Характеристика спеченных сплавов
Table — Characteristics of sintered alloys

a						       b

Рисунок 9 — Зависимость значений микротвердости от температуры отжига: a — сплавов Cu-xSn (x = 12–20 масс.%); 
b — сравнение с данными [25]

Figure 9 — Dependence of microhardness values on annealing temperature of: a — alloys Cu-xSn (x = 12–20 wt.%); b — comparison with data [25]
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~500 нм. Микротвердость такого сплава состав-
ляет Hm = 3000  МПа. При спекании порошков 
с длительностью 12 мин МС размер зерна в спла-
ве снижается до 1–6 мкм c образованием проме-
жуточных интерметаллидных соединений Fe3Ga4 
и Fe6Ga5, в зернах a-Fe формируется полигональ-
ная структура. Наличие сегрегаций в малоугловых 
границах железа в механокомпозите подтвержда-
ется образованием интерметаллических включе-
ний в зерне (рисунок 10 a).

Микротвердость при этом увеличивается до 
Hm = 7000 МПа. При спекании механокомпози-
тов после 150 мин МС формируется бимодальная 
структура с размером зерен в диапазоне 1–3 мкм 
и 8–13 мкм, что указывает на прохождение ано-
мальной собирательной рекристаллизации. Круп-
ные зерна сохраняют картину полигональной 
субструктуры (см. рисунок 10 b). Микротвердость 
сплава достигает Hm = 7800  ГПа. Значительное 
увеличение твердости обусловлено как сохране-
нием нанокристаллической структуры сплава, так 
и формированием его твердого раствора с упоря-
доченной структурой по типу Fe3Ga [22].

Заключение. Предложено феноменологиче-
ское описание формирования механокомпозитов, 
которое может быть принято в качестве модельных 
представлений для получения механокомпозитов 
широкого ряда металлов с ГЦК- и ОЦК-решет-
кой, а также для прогнозирования структурного 
состояния и свойств спеченных композитов на их 
основе. Основные этапы формирования механо-
композита включают: 1) диспергирование мате-
риала и повышение его реакционной способности 
за счет дефектообразования; 2) фрагментация суб-

микроструктуры и формирование «жидкоподоб-
ной» зернограничной фазы; 3) деформационное 
и  диффузионное насыщение граничной фазы 
сегрегациями с последующей кристаллизацией 
новых фаз по механизму появления и роста заро-
дышей с формированием композитов нанострук-
турного строения. Формирующиеся на последней 
стадии механокомпозиты характеризуются повы-
шенными прочностными свойствами и стабиль-
ностью структуры за счет дисперсного упрочне-
ния интерметаллидами. При этом в зависимости 
от превалирования той или иной стадии процес-
са возможно формирование механокомпозитов 
с  различными структурой и  свойствами: 1)  с  вы-
сокой реакционной способностью, обусловлен-
ной измельчением структуры, ее перемешива-
нием и  формированием высокой концентрации 
различных дефектов; 2) деформационно-упроч-
ненных частиц с ячеистой структурой металла А 
и  жидкоподобной зернограничной фазой, кото-
рая будет способствовать снижению технологи-
ческих параметров последующего компактирова-
ния (например, температуры спекания до уровня 
0,3Тпл) и обеспечивать формирование дисперсной 
структуры материала при дальнейшем спекании; 
3) упрочненных наноструктурированных компо-
зитов с высокой прочностью и термической ста-
бильностью.

Анализ эволюции структурно-фазового со-
стояния композитов, формируемых в системах 
Cu—Sn и Fe—Ga при механохимическом синтезе 
в планетарной шаровой мельнице показал, что 
в  процессе синтеза объемная доля зерногранич-
ной фазы формируется на уровне 20–50 об.%. Уве-

a						                 b

Рисунок 10 — Микроструктура сплава на основе механокомпозитов Fe-20Ga с длительностью МС: a — 12 мин (АСМ-изображение); 
b — 150 мин (изображение сканирующей электронной микроскопии в обратно рассеянных электронах)

Figure 10 —  Alloy microstructure based on mechanocomposites Fe-20Ga with duration of mechanical alloying: a — 12 min (AFM-image); 
b — 150 min (image of scanning electron microscopy in back-scattering electrons)
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личение длительности МС приводит к сужению 
толщины зернограничной фазы. Наблюдаемые 
различия в  кинетике образования продуктов ме-
ханосинтеза в системах на основе железа и меди 
могут объясняться как различием эволюции дис-
локационной структуры в ОЦК- и ГЦК-решетках 
при пластической деформации, так и предполага-
емым отличием структуры формирующихся не-
равновесных границ, что оказывает влияние на их 
диффузионную проницаемость и коэффициент 
зернограничной самодиффузии. ГЦК-структу-
ры характеризуются более высокими значения-
ми этих параметров, чем ОЦК, что способствует 
более быстрому образованию продуктов меха-
носинтеза. Использование механокомпозитов 
позволяет получать композиционные материалы 
с нано- и микрокристаллической структурой, что 
обеспечивает повышенные свойства (микротвер-
дость Cu—Sn ~ 3ГПа и Fe—Ga ~ 7 ГПа.) Форми-
рование дисперсных включений в сплаве при по-
вышении температуры отжига позволяют снизить 
скорость падение микротвердости, например для 
механокомпозита Cu—Sn после отжига при 700 °С 
сохранилось на уровне 2,5 ГПа.

Работа выполнена в рамках совместного про-
екта БРФФИ-РФФИ при финансовой поддержке 
гранта БРФФИ №Т18Р-187.
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ROLE OF GRAIN-BOUNDARY PHASE IN FORMATION 
OF STRUCTURE AND PROPERTIES OF MECHANOCOMPOSITES 
BASED ON COPPER AND IRON

The phenomenological description of the formation of mechanocomposites is proposed, which can be taken as 
model representations for obtaining the mechanocomposites from a wide range of metals with FCC and BCC 
lattice, as well as for forecasting of the structural state and properties of sintered composites based on them. 
The main stages of the formation of the mechanocomposite include: 1) dispersion of the material and increase of 
its reactivity due to defect formation; 2) fragmentation of the submicrostructure and formation of a “liquid-like” 
grain-boundary phase; 3) deformation and diffusion saturation of the boundary phase by the segregations and 
followed crystallization of new phases according to the mechanism of the emergence and growth of nuclei with the 
formation of nanostructural composites. The mechanocomposites formed at the last stage are characterized by the 
increased strength properties and structural stability due to dispersion hardening by intermetallic compounds. The 
results of studying of the structural-phase evolution of the composites formed in the Cu-Sn and Fe-Ga systems 
during the mechanochemical synthesis are presented. The interrelation of the phase separation process during 
the synthesis of mechanocomposites with the features of the grain-boundary phase structure is considered. It is 
shown that the volume fraction of the grain boundary phase is formed at the level of 20–50 vol.% in the process 
of mechanocomposite synthesis. The materials obtained by the thermobaric sintering on their basis retain the 
nanosized structure and are characterized by high microhardness values (for Cu–Sn ~ 3 GPa, and for Fe–Ga 
~ 7 GPa). The formation of dispersed inclusions in the alloy at the increased temperature of the annealing makes it 
possible to reduce the rate of microhardness decrease during heating and to provide its values at the level 2.5 GPa 
after annealing at 700 °С.

Keywords: mechanochemical synthesis, mechanocomposite, grain boundary phase, dispersed hardening
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