О наноструктурных материалах  

(вообще говоря, не наноструктурных, а мелкозернистых, т.к. в последнее время наностр. материалы – с решёткой на уровне единиц, а не десятков и сотен нм)

Введение


В последние годы большой интерес исследователей - материаловедов вызвали массивные наноструктурные материалы (НСМ), полученные методами интенсивной пластической деформации (ИПД) [1]. Этот интерес обусловлен не только уникальными физическими и механическими свойствами, присущими различным наноструктурным материалам, но и дополнительными преимуществами ИПД материалов по сравнению с НСМ, полученными газовой конденсацией с последующим компактированием [2,3] и шаровым размолом с последующей консолидацией [4,5]. В частности, используя ИПД методы, удалось во многом преодолеть проблемы, связанные с сохранением некоторой остаточной пористости при компактировании, загрязнением образцов при шаровом размоле, увеличением геометрических размеров получаемых образцов и практическим использованием данных материалов. При этом, идея получения массивных наноструктурных материалов методами ИПД является альтернативной существующим способам компактирования нанопорошков.


Хорошо известно, что при низкой температуре путем значительных деформаций, например, холодной прокаткой или вытяжкой [6-9] можно очень сильно измельчить структуру. Однако полученные структуры являются обычно ячеистыми структурами или субструктурами, имеющими границы с малоугловыми разориентировками. Вместе с тем, формирующиеся в ходе ИПД наноструктуры являются ультрамелкозернистыми структурами зеренного типа, содержащими преимущественно большеугловые границы зерен. Создание таких наноструктур может быть осуществлено методами ИПД, позволяющими достичь очень больших деформаций при относительно низких температурах в условиях высоких приложенных давлений [1,10,11]. Для реализации этих принципов были использованы и развиты специальные схемы механического деформирования, такие как интенсивное кручение под высоким давлением, равноканальное-угловое прессование и другие. Было показано, что большие объемные наноструктурные образцы и заготовки могут быть получены методами ИПД из самых различных металлов и сплавов, включая многие промышленные сплавы и интерметаллиды.


Первым разработкам и исследованиям наноструктурных материалов, полученных методами ИПД, выполненным в Уфе Р.З.Валиевым с сотрудниками в 1987-88 г.г. [12,13] чуть больше 10 лет. Несмотря на резко возросшее в последние годы количество публикаций по данной теме, авторам представляется, что наиболее активное развитие этого научного направления еще впереди, благодаря необычным свойствам получаемых материалов, многие из которых уникальны и весьма интересны для фундаментальных и прикладных исследований. Настоящий обзор рассматривает достижения и проблемы в разработках и исследованиях наноструктурных материалов, полученных интенсивными деформациями. Материалы данного обзора во многом базируются на результатах, полученных при непосредственном участии авторов и их сотрудников и выполненных во взаимодействии со многими российскими коллегами, а также при тесной международной кооперации. Ссылки на эти работы представлены в цитируемой литературе. Авторы благодарны всем друзьям и коллегам за ценные дискуссии и полезные замечания. Особая благодарность нашим сотрудникам Н.Ф.Кузьминой, Т.П.Соседкиной, Н.А.Еникееву, участвовавшим в подготовке и оформлении данной рукописи. 

ГЛАВА 2.

МЕТОДЫ ИНТЕНСИВНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ И ФОРМИРОВАНИЕ НАНОСТРУКТУР

Можно сформулировать несколько требований к методам интенсивной пластической деформации, которые необходимо учитывать при их развитии для получения наноструктур в объемных образцах и заготовках. Это, во-первых, возможность получения ультрамелкозернистых структур, имеющих преимущественно большеугловые границы зерен, поскольку именно в этом случае происходит качественное изменение свойств материалов (Глава 4). Во-вторых, формирование наноструктур однородных по всему объему образца, что необходимо для обеспечения стабильности свойств полученных материалов. В-третьих, образцы не должны иметь механических повреждений или разрушений несмотря на их интенсивное деформирование. Эти требования не могут быть реализованы путем использования обычных методов обработки металлов давлением, таких как прокатка, вытяжка или экструзия. Для формирования наноструктур в объемных образцах необходимым является использование специальных механических схем деформирования, позволяющих достичь больших деформаций материалов при относительно низких температурах, а также определение оптимальных режимов обработки материалов. К настоящему времени большинство результатов получены с использованием двух методов ИПД - кручением под высоким давлением [1,10-23] и равноканально-угловым прессованием [10,11,13-15,24-31]. Имеются также работы по получению нано- и субмикрокристаллических структур на ряде металлов и сплавов, используя всестороннюю ковку [32-39].

В данной главе будут рассмотрены вопросы реализации этих методов ИПД, их схемы и оптимальные режимы, а также представлены данные по эволюции исходной микроструктуры в ходе формирования наноструктурного состояния при интенсивных деформациях.

2.1. Механические схемы и режимы интенсивной пластической деформации.

К числу основных методов, с помощью которых были достигнуты большие деформации (истинные степени деформации (10) без разрушения образцов, относятся кручение под высоким давлением и равноканально-угловое (РКУ) прессование. Ниже эти методы обсуждаются более подробно.

Деформация кручением под высоким давлением.

Установки, в которых деформация кручением была проведена под высоким давлением, впервые были использованы в работах [40,41]. Их конструкция является развитием известной идеи наковальни Бриджмена [42]. В первых работах эти установки были использованы для исследований фазовых превращений в условиях интенсивных деформаций [40], а также изучение эволюции структуры и изменения температуры рекристаллизации после больших деформаций [17]. Новым и принципиально важным моментом явились доказательства формирования наноструктур с большеугловыми границами зерен используя интенсивную деформацию кручением [10,43], что позволило рассматривать этот метод как новый способ получения наноструктурных материалов.

Рассмотрим вначале механические аспекты интенсивной деформации кручением.

При деформации кручением под высоким давлением (Рис. 1а) полученные образцы имеют форму дисков. При этом образец помещается между бойками и сжимается  под приложенным давлением (P) в несколько ГПа. Нижний боек вращается и силы поверхностного трения заставляют образец деформироваться сдвигом. Геометрическая форма образцов такова, что основной объем материала деформируется в условиях квазигидростатического сжатия под действием приложенного давления и давления со стороны внешних слоев образца. В результате деформируемый образец, несмотря на большие степени деформации, не разрушается. 

Для расчета степени деформации при реализации схемы кручения под высоким давлением использовались различные соотношения. Так, в работе [17] для расчета истинной логарифмической степени деформации ( использовали формулу

( = ln((r/l)                                                                             (1.1)
где ( - угол вращения в радианах, r и  l – радиус и толщина диска соответственно. 

Данная формула аналогична соотношению, используемому при расчетах истинной степени деформации образцов, подвергнутых растяжению. Однако, если в случае растяжения эта формула имеет физическое обоснование, но оно отсутствует в случае кручения. В частности, согласно этому соотношению, логарифмическая степень деформации при кручении под давлением по периметру типичных образцов диаметром 20 мм и толщиной 1 мм составляет 6, а по периметру образцов диаметром 10 мм и толщиной 0,2 мм – 7. В то же время в центре этих образцов она равна нулю. Между тем, как показывают результаты многочисленных исследований, в ходе реализации данной схемы ИПД в центральной части образцов, после нескольких оборотов, структура также измельчается и является обычно однородной по радиусу образцов. Это подтверждается и результатами обнаружения близких значений микротвердости в различных точках как в центре, так и на периферии деформированных образцов. 

Большие степени деформации образца при кручении под высоким давлением достигаются путем сдвиговой деформации в результате изменения угла поворота нижнего бойка. В связи с этим при расчете степени деформации в данном методе часто также используют формулу

(  = 2(RN/l,                                                                             (1.2)

применяемую в случае обычного деформирования кручением для расчета степени  сдвиговой деформации на расстоянии R от оси образца в форме диска. Здесь N – число оборотов, а l – толщина образца. Для сопоставления степени сдвиговой деформации при кручении со степенью деформации при других схемах деформирования первую обычно преобразовывают в так называемую эквивалентную деформацию (экв. Согласно критерию Мизеса
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.                                                                            (1.3)

Относительно уравнения (1.2) справедливы два замечания [20]: во-первых, расчеты с помощью данного уравнения приводят к выводу о том, что величина деформации должна изменяться линейно от нуля в центре образца до максимального значения на концах его диаметра. Однако, на самом деле это, как отмечалось выше, экспериментально часто не наблюдается; во-вторых, в процессе деформации исходная толщина образца под воздействием высокого сжимающего давления уменьшается примерно в 2 раза, поэтому использование, как это обычно делается, в качестве l исходной толщине образца, занижает рассчитанные значения величины деформации по сравнению с истинными значениями.

Оба этих замечания свидетельствуют, что величины деформации, рассчитанные с помощью указанных выше уравнений, лишь примерно равны реальным степеням деформации. Более того, формирование наноструктуры при ИПД происходит под действием не только внешних, но и внутренних напряжений (см. раздел 1.2). Вместе с тем, между величиной последних и истинными деформациями нет жесткой связи. Подтверждением этому является формирование обычно однородной структуры по диаметру образцов, подвергнутых ИПД кручением, хотя в соответствии с выражениями (1.1) и (1.2), в центре образцов не должно происходить существенного измельчения микроструктуры. В связи с этим, при исследовании процессов эволюции микроструктуры в ходе ИПД кручением под высоким давлением часто более правильно рассматривать число поворотов, а не величину деформации, рассчитанную с помощью аналитических выражений. Это положение становится особенно важным при обработке трудно деформированных или хрупких материалов, где возможно проскальзывание между бойками и образцом или растрескивание последнего. Для их устранения необходимо повышение приложенного давления, но это создает дополнительные технологические трудности в подборе более прочного материала бойков, оптимизации конструкции оснастки.

Полученные ИПД кручением образцы имеют обычную форму дисков размером от 10 до 20 мм и толщиной 0,2-0,5 мм. Существенное измельчение структуры наблюдается уже после деформирования на пол-оборота [20], но для создания однородной наноструктуры требуется, как правило, деформация в несколько оборотов.

Недавние исследования показали также, что ИПД кручением может быть успешно использована не только для измельчения структуры, но и как метод консолидации порошков [21-23,44,45]. При этом обнаружено, что высокие давления, равные нескольким ГПа, при деформации кручением при комнатной температуре могут обеспечивать достаточно высокую плотность, близкую к 100%, в получаемых наноструктурных образцах в форме дисков. При этом для получения таких образцов консолидацией ИПД кручением могут использоваться не только обычные порошки, но также и порошки, подвергнутые обработке в шаровой мельнице. 

В качестве иллюстрации приведем пример компактирования ИПД кручением полученного в шаровой мельнице наноструктурного порошка Ni [44]. Проведенные исследования показали, что плотность полученных образцов близка к 95% от теоретической плотности массивного крупнокристаллического Ni. При этом в образцах отсутствовала видимая в ТЕМ пористость и был очень малый средний размер зерен, равный примерно 17 нм, а, следовательно, присутствовала большая доля границ зерен. Поскольку границы зерен имеют пониженную атомную плотность, авторы предполагают, что данные образцы демонстрируют снижение теоретической плотности в материалах с очень малым размером зерен и сильными искажениями кристаллической решетки (см. также главу 2). Примечательным является также тот факт, что микротвердость образцов Ni, полученных методом консолидации ИПД, составила 8,60(0,17 ГПа. Данное значение является самым высоким значением микротвердости, упоминавшимся в литературе для нанокристаллического Ni.

Способ РКУ прессования, реализующий деформацию массивных образцов простым сдвигом, был разработан В.М. Сегалом с сотрудниками в 70-х годах для того, чтобы подвергать материалы пластическим деформациям без изменения поперечного сечения образцов, что создает возможность для их повторного деформирования [24,27]. В начале 90-х годов данный способ был развит и применен как метод ИПД для получения структур с субмикрокристаллическим и нанометрическим размером зерен [10,13,31]. В этих экспериментах исходные заготовки с круглым или квадратным поперечным сечением вырезали из прутков длиной от 70 до 100 мм. Диаметр поперечного сечения или его диагональ, как правило, не превышали 20 мм.

При реализации РКУ прессования заготовка неоднократно продавливается в специальной оснастке через два канала с одинаковыми поперечными сечениями, пересекающимися обычно под углом 90(. При необходимости в случае труднодеформируемых материалов деформация осуществляется при повышенных температурах.

Когда внешний угол ( = 0о, а внутренний угол ( произволен (Рис. 2), согласно [24], приращение степени деформации ((i при сдвиге в ходе каждого прохода через каналы может быть рассчитано с использованием выражения

((((((i(((
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(cot(((((                                              (4)

Здесь P – приложенное давление, Y – напряжение течения деформируемого материала. 

Поскольку при РКУ прессовании заготовка продавливается через пересекающиеся каналы несколько раз, то общая степень деформации 

(N = N ( ((i ,                                                         (5)

где N – число проходов.

Более общее соотношение, позволяющее рассчитывать степень деформации образца при РКУ прессовании за N проходов, имеет следующий вид [16]:
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Из последнего соотношения следует, что при наиболее часто используемом угле ( =90(, каждый проход соответствует добавочной степени деформации, примерно равной 1. 

В процессе РКУ прессования для структурообразования весьма являются направление и число проходов заготовки через каналы. В работах [24,27-30] были рассмотрены следующие маршруты заготовок (Рис. 3): ориентация заготовки остается неизменной при каждом проходе (маршрут А); после каждого прохода заготовка поворачивается вокруг своей продольной оси на угол 90о (маршрут В); после каждого прохода заготовка поворачивается вокруг своей продольной оси на угол 180о (маршрут С). 

Данные маршруты различаются направлениями сдвига при повторных проходах заготовки через пересекающиеся каналы и приводят . формоизменением сферической ячейки в теле заготовки в ходе РКУ прессования

В ходе первого прохода в результате простого сдвига при РКУ прессовании в месте пересечения каналов ячейка приобретает форму эллипсоида (Рис. 4а). Последующие проходы в ходе реализации маршрута А приводят к удлинению оси 1 и эллипсоид вытягивается. При этом направление сдвига поворачивается на угол 2( вокруг оси, перпендикулярной продольному сечению каналов, что наглядно продемонстрировано на Рис. 4б.

Повторный проход при маршруте В приводит к изменению направления сдвига; при этом плоскость сдвига поворачивается на угол 120( (при 2(=90о) (Рис. 5б) [28].

В ходе реализации деформации по маршруту С (Рис. 3в) повторный проход приводит к сдвигу в той же плоскости, но в противоположном направлении (Рис. 4в, 5в). При этом ячейка вновь приобретает сферическую форму.


Использование всех трех маршрутов приводит к быстрому росту пределов текучести и прочности обрабатываемого материала, которые уже после нескольких проходов достигают насыщения [26]. 

В работе (31( показано, что первые три цикла деформирования образцов Cu и Ni РКУ прессованием приводят к росту усилия деформации. Далее наступает установившаяся стадия упрочнения и усилие практически не изменяется. 


Всесторонняя ковка. 


Еще одним способом формирования наноструктур в массивных образцах является всесторонняя ковка, предложенная Г.А. Салищевым с соавторами (32-39(. Процесс всесторонней ковки обычно сопровождается динамической рекристаллизацией.

Схема всесторонней ковки (Рис. 6) основана на использовании многократного повторения операций свободной ковки: осадка-протяжка со сменой оси прилагаемого деформирующего усилия. Однородность деформации в данной технологической схеме по сравнению с РКУ-прессованием или кручением ниже. Однако данный способ позволяет получать наноструктурное состояние в достаточно хрупких материалах, поскольку обработку начинают с повышенных температур и обеспечиваются небольшие удельные нагрузки на инструмент. Выбор соответствующих температурно-скоростных условий деформации позволяет добиваться минимального размера зерен.

Метод ИПД всесторонней ковкой был использован для измельчения структуры в целом ряде сплавов, в том числе в чистом Ti [38,39], титановых сплавах ВТ8 [32,35], ВТ30 [33], Ti-6%Al-32%Mo [36,38], магниевом сплаве Mg-6%Zr [36], высокопрочных высоколегированных никелевых сплавах [37,38], и других. Обычно данный подход реализуется при температурах пластической деформации в интервале 0,1(0,5 Тпл.. Показано, что водородное легирование двухфазных титановых сплавов приводит к формированию меньшего размера зерен при одновременном увеличении пластичности и понижении температуры деформации [46].

Таким образом, к настоящему времени методы ИПД получили активное развитие как способы, предназначенные для получения наноструктур в массивных образцах из различных металлов и сплавов. Тем не менее, вопрос о получении массивных заготовок б(льшего размера и более однородных по микроструктуре остается все еще весьма актуальным (см. раздел 1.2). Актуальны также проблемы разработки новых технологически более эффективных схем ИПД, совершенствования оснасток и расширения круга материалов, в том числе труднодеформируемых, в которых можно сформировать наноструктурное состояние.

2.2.  Типичные наноструктуры и их формирование 

Методы интенсивной пластической деформации могут обеспечить формирование наноструктур в различных материалах. Однако получаемый размер зерен и характер формирующейся структуры зависят от применяемого метода ИПД, режимов обработки, фазового состава и исходной микроструктуры материала. Ниже будут приведены примеры типичных наноструктур, обсуждаются пути получения минимального размера зерен в различных материалах, полученных методами ИПД, рассмотрены данные об эволюции микроструктуры в ходе интенсивных деформаций.


К настоящему времени наноструктуры с использованием различных методов ИПД получены  в чистых металлах, многих сплавах и сталях, а также в интерметаллидах и некоторых полупроводниках.

В чистых металлах ИПД кручением может приводить к формированию равноосной зеренной структуры, средний размер зерен в которой составляет обычно около 100 нм, а равноканально-угловое прессование обеспечивает размер зерен, равный 200-300 нм. На Рис. 7а показаны типичные наноструктуры в меди (99.98), подвергнутой ИПД кручением при комнатной температуре (е=7, Р=7ГПа), наблюдаемые в просвечивающем электронном микроскопе в светлопольном и  темнопольном изображениях, вместе с соответствующей дифракционной картиной (47,48(. На изображениях структуры Cu многие границы зерен видимы отчетливо, но они, как правило, не являются прямыми, а искривлены и неровны. Вместе с тем много также границ, изображения которых плохо определены, а дифракционный контраст в зернах неоднороден и часто изменяется сложным путем, указывая на высокий уровень внутренних напряжений и упругие искажения кристаллической решетки. Такой сложный контраст присутствует как в зернах, содержащих решеточные дислокации, так и бездефектных, свидетельствуя, что источниками внутренних напряжений являются границы зерен. На высокие внутренние напряжения в образцах указывает также азимутальное размытие точечных рефлексов наблюдаемое на электронограммах. Средняя плотность решеточных дислокаций в SPD меди в согласии [47,48] составила около 5х1014 м-2 . Многочисленные рефлексы на электронограмме, расположенные вдоль окружностей, указывают на большеугловые разориентировки соседних областей кристаллической решетки. Присутствие преимущественно высокоугловых границ в структуре металлов после интенсивной деформации было подтверждено также прямыми измерениями разориентировок индивидуальных границ зерен [43] и это является важной особенностью материалов, подвергнутых ИПД. Гистограммы распределения по размерам зерен построенные в [47] по темнопольным изображениям показали, что структура УМЗ меди характеризуется логарифмическим нормальным распределением со средним размером зерен 107 нм (Рис. 7в). 

Аналогичные особенности наноструктур наблюдали в чистом никеле подвергнутого SPTS при комнатной температуре [49]. В то же время, в образцах армко-Fe [20] и Ti [50], имеющих, соответственно, ОЦК и ГПУ кристаллические решетки, был получен еще более мелкий размер зерен ( около 80 нм, но, при этом, в их структуре наблюдался более сложный дифракционный контраст вызванный более высоким уровнем внутренних упругих напряжений. Более подробно дефектная структура материалов, подвергнутых ИПД будет рассмотрена в главе 2.

Как показано в работах [31,51] РКУ-прессование также может приводить к формированию равноосных УМЗ структур в чистых металлах. В частности, в Cu (99.97%), подвергнутый РКУ прессованию при комнатной температуре (12 проходов, режим по типу В) средний размер зерен составил 210 нм (Рис. 8а), а распределение зерен по размерам было подобно логнормальному [51,52]. В то же время, ТЕМ исследования выявили присутствие 3-х типов зерен. В малых зернах с размером до 100 нм, решеточные дислокации практически отсутствовали, тогда как, в зернах среднего размера, 200(300 нм наблюдались отдельные, хаотически расположенные дислокации а в больших зернах (400(500нм) обнаружено формирование субзерен. Средняя плотность рещеточных дислокаций в теле зерен составила 5(1014м-2. Вместе с тем, вид структуры после РКУ прессования очень сильно зависит от режимов деформирования. Например, при том же количестве проходов (12) изменение маршрута заготовок при РКУ прессовании меди от В к С (см.( 1.1) приводит к формированию принципиально другого типа микроструктуры - полосовой структуры, имеющей много малоугловых границ (Рис. 8б). Недавно этот вопрос подробно исследовался при РКУ прессовании Al в работе (28(, где показано, что однородность формирующейся структуры, удлинение зерен, доля большеугловых границ зерен определяется не только степенью деформации, но и в значительной степени режимами прессования. Необходимо также учитывать возможный саморазогрев образцов при РКУ прессовании (53(, что также оказывает существенное влияние на формирование микроструктуры. В этой связи получение массивных заготовок с однородной УМЗ структурой методом РКУ прессования является специализированной научно-технической задачей.

В сплавах, подвергнутых интенсивным деформациям, конечная структура определяется не только условиями обработки, но и исходной микроструктурой. В однофазных твердых растворах формирование наноструктур происходит аналогично чистым металлам, но получаемый размер зерен может быть значительно меньше. Например, в закаленных Al сплавах после ИПД кручения средний размер зерен обычно составляет 70(80 нм (54,55(. В многофазных сплавах существенную роль играют природа и морфология вторых фаз. Так, при интенсивной деформации 2-х фазного сплава Zn-22%Al наблюдали измельчение обоих фаз и после ИПД кручения (5 оборотов) уже при комнатной температуре сформировалась нанодуплексная структура с размером зерен обоих (- и (- фаз менее 100 нм (Рис. 9) [14]. При наличии в исходной структуре сплава частиц вторых фаз более прочных, чем матрица, при интенсивной деформации может происходить их дробление, а также растворение вследствие механического легирования, приводящего к образованию пересыщенного твердого раствора.


Интересным примером формирования таких метастабильных состояний является интенсивная пластическая деформация высокоуглеродистой стали У12 [56]. Исследованная сталь У12 находилась в нормализованном состоянии (Рис.10а) и имела перлитную структуру, а также содержала избыточный цементит. После ИПД кручением (Р = 6 ГПа, е = 7 ) произошло формирование чрезвычайно дисперсной структуры с размером зерен около 20 нм (Рис. 10б). при полном растворении цементита. Полученная наноструктура  представляла собой пересыщенный твердый раствор С в (-Fe.


Образование твердых растворов было обнаружено также при ИПД ряда сплавов систем без взаимной растворимости: Cu-50%Al [45], Al-Fe [57] и других. Сплав Al-7,5%Fe, исследованный в [57] был в литом состоянии и имел дендритную структуру, содержащую ГЦК Al (матрица) и моноклинную Al13Fe4 фазы (Рис. 11а) с размерами более 10 мкм. После ИПД кручением сформировалась ультрамелкозернистая структура в матрице со средним размером зерен около 100 нм (Рис. 11б). При этом, как показал энергодисперсионный анализ, Al фаза стала пересыщенным твердым раствором содержащим от 1,34 до 2,24 вес.: (от 0,65 до 1,10 ат.% ) Fe. В тоже время дендриты Al13Fe4 фазы частично трансформировались в округленные частица с размером около микрона, и частично растворились образуя твердый раствор.

Образующиеся после ИПД такие метастабильные наноструктурные состояния весьма интересны тем, что после нагрева происходит их распад, приводящий к новым необычным свойствам материалов (Раздел 3.2).

Еще одной особенностью интенсивной деформации в сплавах является возможность развития двойникования. Например, после ИПД кручением в Мg сплаве МА-8 [58], было обнаружено, наряду с сильным измельчением сруктуры появление большого количества микродвойников.

В интерметаллидных соединениях после интенсивной деформации наблюдали не только формирование наноструктуры, но и их атомное разоупорядочение. Подробно этот вопрос исследовался в интерметаллидах Ni3Al [59,60] и TiAl [61]. В Ni3Al, как показали электронномикроскопические наблюдения, после ИПД кручением ( Р = 8 ГПА, е = 7) формируется наноструктура со средним размером зерен около 50 нм, которая также содержит много чрезвычайно дисперсных микродвойников толщиной всего 1-2 нм. В тоже время, методом рентгеноструктурного анализа была оценена степень упорядочения, используя соотношение между интегральной интенсивностями пиков 100 или 110 сверхрешетки и основных пиков 200 или 220, соответственно. Эти измерения показали полное разупорядочение атомной структуры в интерметаллиде Ni3Al после интенсивной деформации, однако при нагреве уже при 350оС наблюдали частичное восстановление дальнего порядка. В интерметаллиде TiAl после ИПД кручением также было достигнуто разупорядочение со степенью порядка 0,1 [61]. Но здесь использовали еще более высокое приложенное давление (Р = 10 ГПа).


В полупроводниковых материалах германии и кремнии, имеющих кристаллическую решетку типа алмаза, применение метода ИПД также позволило сформировать очень дисперсную структуру (Рис.12) [62,63]. При этом, анализ темнопольных изображений показал, что наноструктуры в германии и кремнии характеризовались логарифмическим нормальным распределением по размерам зерен со средним размером 24 нм и 17 нм, соответственно. Изучение электронограмм снятых с площади 2 мкм2 выявило концентрические кольца состоящие из многочисленных точечных рефлексов. В то же время, в наноструктурных германии и кремнии, полученных интенсивной деформацией кручением под давлением 7 ГПа, выявлены полиморфные превращения. Так, в германии наблюдалось появление тетрагональной фазы с кристаллической решеткой типа Р43212 [64], а в кремнии - кубической фазы с кристаллической решеткой типа Ia3 [64].


В металлокерамических композитах применение метода ИПД также приводит к формированию наноструктур. В частности, одним из способов получения композитов является консолидация металлических и керамических порошков по схеме деформации кручением. Недавно в работе [23] подробно исследовали типы наноструктур, полученных SPTS консолидацией микронных порошков Cu и Al и нанопорошков SiO2 Al2O3. При этом, были получены обьемные образцы нанокомпозитов с плотностью выше 98% имеющие средний размер зерен 60 нм в Cu образцах и 200 нм в Al образцах.


Методы ИПД использовали также для формирования УМЗ структур в монолитных образцах металлокерамических композитов, в которых керамические частицы были равномерно распределены в металлической матрице [65,66]. Например, в композите Al6061+10%Al2O3 [65] и Al2009+15%SiC [66] интенсивная деформация кручением привела к формированию однородной структуры со средним размером зерен матрицы около 70 нм (Рис. 13). Однако, керамические частицы не изменили при деформации своих исходной формы и размеров и имели в композите Al6061+10%Al2O3 глобулярную форму с размером от 0,2 до 5 мкм, а в композите Al2009+15%SiC пластинчатую форму с размером более 10 мкм в длину и до 0,5 мкм в поперечном сечении.

Суммируя представленные результаты еще раз подчеркнем, что многочисленные исследования демонстрируют возможность получения наноструктур методами интенсивной деформации в различных металлических материалах. При этом характер формирующейся наноструктуры определяется как самим материалом (исходной микроструктурой, фазовым составом, типом кристаллической решетки), так и условиями интенсивной деформации (степенью, скоростью и температурой деформации, величиной давления и т.д.). В целом, снижение температуры, увеличение приложенного давления, степень легирования способствует измельчению структуры и достижению наименьшего размера зерна.

В заключение раздела рассмотрим кратко вопрос о механизмах формирования наноструктур при ИПД. К сожалению, к настоящему времени выполнено лишь несколько работ по эволюции структуры в процессе ИПД направленных на выявление закономерностей формирования УМЗ структур и проблема остается во многом не ясной. В одной из первых таких работ [17] была исследована эволюция микроструктуры в монокристаллах Cu, Ni и Ni-Cr сплава ХН77ТЮР при ИПД кручением, где на заключительной стадии формировались наноструктуры с размером кристаллитов порядка 100 нм. В этой работе, на основании анализа процессов эволюции микроструктуры и измерений микротвердости была cделана попытка определить последовательность структурных превращений в процессе интенсивной деформации. Было обнаружено, что в случае исследованных материалов с высокой ЭДУ (Сu, Ni) по мере увеличения степени логарифмической деформации до е = 2 дислокации сосредотачиваются в границах ячеек и практически отсутствуют в их теле. Уменьшение размера ячеек и увеличение разориентировок между ними происходит при дальнейшей деформации, е = 5, что, по мнению авторов, может приводить к активизации ротационных мод деформации одновременно во всем объеме образца, обеспечивая установившуюся стадию деформирования. Понижение ЭДУ (сплав ХН77ТЮР) вызывает изменение механизма интенсивной деформации, когда измельчение микроструктуры осуществляется путем образования полос сдвига, которые постепенно охватывают весь объем образца.


Проведенные в работe [20] электронномикроскопические исследования также показали, что процесс формирования наноструктур при ИПД кручением в Армко-Fe и однофазных сталях 13Х25Т и АISI-316L носит выраженный стадийный характер. Для 1-ой стадии, соответствующей кручению от 1/4 до 1 оборота, характерна ячеистая структура со средним размером ячеек 400 нм (Рис. 14а). Угол разориентации между ячейками составляет 2-3°. На 2-ой стадии, соответствующей диапазону от 1 до 3 оборотов, наблюдается формирование переходной структуры с признаками как ячеистой, так и наноструктур (Рис. 14б) с большеугловыми разориентировками. При увеличении степени деформации происходит уменьшение среднего размера ячеек и увеличение разориентаций на границах ячеек. 3-я стадия характеризуется формированием однородной наноструктуры со средним размером зерен около 100 нм в Армко-Fe (Рис. 14в) и несколько меньшим в сталях. При этом зерна являются сильно упругоискаженными, что особенно отчетливо видно на темнопольных изображениях. Причиной этих упругих искажений, по-видимому, являются дальнодействующие напряжения от неравновесных границ зерен, содержащих внесенные зернограничные дислокации высокой плотности. 


Полученные данные поддерживают схему эволюции дефектной структуры материалов при ИПД, предложенную в [20]. The main idea of the given scheme is based on the fact that in the process of transformation of the cellular structure (Fig. 15a) to the granular one, when the dislocation density in cell walls achivies some critical value [67], a partial annihilation of dislocations of different signs occurs at cell boundaries (Fig. 15b). As a result, excess dislocations of single signs remain (Fig. 15c). The excess dislocations play various roles: dislocations with Burgers vectors perpendicular to the boundary lead to an increase of misorientations and in the case when their density rises they determine the transformation to a granular structure; at the same time long range stress fields are connected with glide dislocations which can also lead to sliding of grains along grain boundaries.

ГЛАВА 3.

СТРУКТУРНАЯ АТТЕСТАЦИЯ И МОДЕЛИРОВАНИЕ SPD МАТЕРИАЛОВ.

Наноструктурные материалы, полученные ИПД методами, содержат очень высокую плотность границ зерен и являются interface-controlled материалами. Неудивительно, что при их структурных исследованиях особое внимание уделяется границам зерен. Как будет показано ниже, принципиально важными явились здесь доказательства неравновесной структуры границ зерен в ИПД материалах. Представления о неравновесных границах были введены в научную литературу в 70-80-х годах [68,69] базируясь на исследованиях взаимодействия решеточных дислокаций и границ зерен. Следуя [69], образование неравновесного состояния границ зерен характеризуется двумя основными особенностями - избыточной энергией границ зерен (при заданной кристаллографических параметрах границ) и наличием дальнедействующих упругих напряжений (Рис. 16). Полагая, что границы зерен имеют кристаллографически упорядоченное строение, в качестве источников упругих полей рассматривают дискретные нарушения этого строения - зернограничные дислокации и их комплексы.


Исследования границ зерен  в наноструктурных материалах, полученных ИПД методами, были выполнены используя различные, часто взаимодополняющие экспериментальные методы: просвечивающую, включая высокоразрешающую, электронную микроскопию, рентгеноструктурный анализ, месбауэрографию, дифференциальную сканирующую калориметрию и другие. В настоящем разделе изложены основные результаты полученные в этих исследованиях, направленные на выяснение дефектной структуры как границ, так и тела зерен в наноструктурных SPD материалах. Базируясь на экспериментальных данных рассмотрены работы по разработке структурной модели наноматериалов.

3.1.  Экспериментальные исследования.

Для выяснения основных особенностей дефектной структуры ИПД материалов рассмотрим прежде всего результаты, полученные на чистых металлах и/или однофазных сплавов, где нет усложняющего влияния вторых фаз.


Уже в первых ТЕМ исследованиях наноструктурных материалов, полученных интенсивной деформацией было обращено внимание на специфический вид границ зерен в сравнении с обычными отожженными материалами [13,70]. Типичным примером такого дифракционного контраста является изображение микроструктуры сплава Al-4%Сu-0.5%Zr [70] имевшего после деформации кручением средний размер зерен около 200 нм (Рис.17а). Для сравнения рядом приведена микроструктура этого же образца подвергнутого дополнительному отжигу при 160оС в течение 1 часа (Рис.17б). В обоих случаях наблюдалась структура зеренного типа имеющая преимущественно высокоугловые границы. Тем не менее, изображение границ зерен на Рис. 17а значительно отличается от Рис.17б сильным уширением толщинных контуров экстинкции, что является признаком неравновесных границ [69]. 


Согласно динамической теории дифракционного контраста [71-73] толщинные контура экстинкции на наклонных ГЗ являются контурами одинаковой глубины зерен в тонкой фольге и появляются на ТЕМ изображении, когда некоторое семейство плоскостей данного зерна находится в брэгговских условиях отражения. В работах [74,75] проанализирована физическая природа уширения толщинных контуров экстинкции на ТЕМ изображениях границ зерен в наноструктурных материалах и показано, что оно связано с высоким уровнем упругих напряжений и искажений кристаллической решетки вблизи границ в образцах подвергнутых ИПД. На основе этого анализа предложена методика определения величины упругих деформаций в зависимости от расстояния до границы зерна. Этот подход был реализован в [75] для изучения упругих деформаций вблизи границ зерен в наноструктурной меди полученной РКУ прессованием. При этом, было выявлено, что распределение этих упругих деформаций является неоднородным. Оно имеет максимум в приграничной области и экспоненциальный спад на расстоянии более 10 нм от ГЗ (Рис.18). Более того, максимальная величина упругих деформаций вблизи ГЗ в наноструктурной меди равная 3,3х10-3 была в 5 раз выше, чем среднее значение определенное методом рентгеноструктурного анализа [76,77].


В свою очередь, такое распределение упругих деформаций вблизи границ зерен может быть описано конфигурацией краевых скользящих зернограничных дислокаций (Рис.19), которая дает в согласии с теорией дислокаций [78] следующее выражение для компоненты тензора упругих деформаций (хх :
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где: 
    -  х  -  расстояние от границы зерна;


    -  D - среднее расстояние между зернограничными дислокациями;


    -  b  - вектор Бюргерса;


    -  (  -  коэффициент Пуассона;


Расчетное распределение упругих деформаций вблизи границы зерен, содержащей такую конфигурацию дислокаций в соответствии с выражением (7) имеет аналогичные экспериментально построенной кривой 1 на Рис.18 особенности и показывает максимум упругих деформаций в приграничной области, а также экспоненциальный спад при больших расстояниях от границ. Отметим, что быстрое уменьшение величины упругих деформаций с увеличением расстояния от неравновесной границы зерен предсказывалось также и в других работах [16,79]. Из Рис.18 следует, что хорошее совпадение расчетных данных полученных по формуле (7) с экспериментальными данными достигается при среднем расстоянии между краевыми зернограничными дислокации  D = 44 нм, что соответствует их плотности 2,3х107 м-1 при величине вектора Бюргерса b =2,56х10-10 м. Если, однако, взять для вектора Бюргерса зернограничных дислокаций в соответствии с [69] величину bзгд = b/6 , это дает величину D = 10 нм, что соответствует плотности зернограничных дислокаций 1(108 м-1 .

Полученные результаты позволили заключить [75], что уширение толщинных контуров экстинкции на ТЕМ изображениях границ зерен в наноструктурных материалах действительно связано с большими упругими деформациями. Более того, максимальные значения упругих деформаций наблюдаются в приграничных областях, где их уровень значительно выше, чем в теле зерен. При этом, развитый метод может быть использован для количественных измерений упругих деформаций в индувидуальных границах.


Отметим, что близкие результаты были получены недавно в работе [80], где наблюдали и измеряли в ТЕМ кривизну кристаллической решетки вблизи границ зерен, а также переменную разориентацию вдоль индувидуальных границ в наноструктурном никеле, полученном ИПД. В этой работе используя изгибные контура экстинкции исследовали “структурную” кривизну решетки, которая является кривизной кристаллических плоскостей параллельных волновому вектору, в отличие от обычной “изгибной” кривизны относящейся к плоскостям перпендекулярным волновому вектору. Вследствие этого, “структурная” кривизна отражает реальную структуру обьемных образцов, поскольку плоскости параллельные волновому вектору практически не меняют свою кривизну при возможном изгибе фольги при ее приготовлении. 

В работе [80] для описания неравновесных границ с высокой кривизной кристаллической решетки и переменной разориентацией обнаруженных в никеле после РКУ прессования был использован дисклинационный подход, в котором такая граница зерна была смоделирована высокой плотностью непрерывно распределенных частичных дисклинаций одного знака (Рис.20). При этом, было показано, что такая граница является источникам очень высоких внутренних напряжений достигающих величины G/33, где G - модуль сдвига крупнозернистого образца.


Рассмотрим теперь результаты более детальных исследований наноструктурных ИПД материалов выполненных с помощью высокоразрешающей просвечивающей электронной микроскопии. Данный метод дает информацию лишь об очень локальном участке структуры. Тем не менее, его очевидным преимуществом является возможность детального исследования границ зерен на атомарном уровне. Подобные исследования проведенные недавно в ряде работ позволили выявить важные особенности структуры исследуемых материалов. 


Известно [71,81], что использование картин Муара позволяет выявлять небольшие искажения кристаллической решетки, поскольку небольшие изменения в трансляционной симметрии решетки приводят к заметным изменениям в картинах Муара. Картины Муара часто наблюдаются в тех случаях, когда изображения кристаллических решеток двух соседних зерен накладываются друг на друга. Характерными чертами картин Муара являются их искривление при наличии искажений кристаллических плоскостей и изменений расстояния между ними. При этом, для получения искусственных картин Муара можно использовать наложение специальной сетки из параллельных линий на HREM изображения кристаллических плоскостей исследуемого наноструктурного материала [82].


Такие исследования наноструктурных чистого Ni с размером зерна 50 нм и интерметаллида Ni3Al с размером зерна 70 нм показали, что линии Муара искривляются вблизи границ зерен на угол 10(-15(, что соответствует искривлению кристаллической решетки на угол порядка 2( [82]. Следует отметить, что подобные искривления кристаллической решетки наблюдали лишь вблизи границ зерен и они отсутствовали в теле зерен. Более того, искажения кристаллической решетки формировали области сжатия и растяжения. При этом, дилатации кристаллической решетки вблизи границ зерен достигали 1,5%.


В другом примере [83], HREM исследования проводили в наноструктурном сплаве Al-3%Mg, имеющем гцк решетку, где было обнаружено формирование периодических фасеток параллельных плоскости (111) (Рис. 21). Каждая из фасеток содержала около 10 атомных слоев принадлежащих плоскости (111). Средняя плотность фасеток была очень высокой и достигала величины около 5(108 м-1. При этом, на изображениях кристаллической решетки вблизи границ зерен наблюдали существенные искажения, что указывает на неравновесное состояние структуры границ. Аналогичные искажения кристаллической решетки вблизи границ зерен были выявлены также на HREM изображениях структуры меди, никеля и армко-железа подвергнутых SPTS [20,84]. 

Как известно, дислокации могут быть обнаружены методом высокоразрешающей электронной микроскопии путем прямого наблюдения экстраплоскостей кристаллической решетки. Например, на изображении кристаллической решетки наноструктурного сплава Al-3%Mg (Рис. 22) некоторые кристаллические плоскости в приграничной области заканчивались в точках обозначенных символом (, что предполагает наличие дислокаций на этих участках. 

В целом, структурные особенности границ зерен, обнаруженные в HREM, были  достаточно схожи во всех материалах исследованных в [20,82-84]. Это, прежде всего, узкая ширина границ, которая составляет 1 - 2 межатомных расстояния, т.е. близка к ширине границ зерен в обычных, крупнозернистых материалах. Однако, границы зерен в наноструктурных металлах и сплавах являются несовершенными по структуре, поскольку содержат различные дефекты: ступеньки, фасетки, дислокации и с их высокой плотностью связаны упругие искажения вблизи границ. Вместе с тем, фасетки и ступенки наблюдаемые на типичных границах зерен в наноструктурном сплаве Al-3%Mg являлись более упорядоченными и однородно распределенными по сравнению с наноструктурными медью, никелем и армко-железом. Это предполагает, что частичная релаксация структуры границ происходит в сплаве Al-3%Mg уже в процессе ИПД выполняемой при комнатной температуре. Причиной этого может быть сравнительно более высокая гомологическая температура, при которой проводится формирование наноструктур в сплаве Al-3%Mg по сравнению с другими исследованными материалами. 

Еще одним интересным результатом полученном при исследовании в HREM [83] была миграция границ происходящая в результате облучения фольги высокоэнергетическими электронами. В частности, Рис.23 демонстрирует изменения в изображении границ зерен в сплаве Al-3%Mg наблюдаемые в результате облучения электронами в течение нескольких минут. Так, угол между границей и изображением плоскостей (200) правого зерна уменьшился с 14о (Рис.23а) до 5о (Рис.23б), хотя угол между изображением плоскостей (200) в обоих зернах остался постоянным 7о. Вместе с тем, наблюдаемое снижение количества ступенек и фасеток, а также отсутствие экстраплоскостей в приграничной области на Рис.23б указывало на ралаксацию неравновесного состояния границы в процессе ее миграции.

Таким образом, результаты проведенных ТЕМ исследований позволяют сделать заключение, что границы зерен в наноструктурных материалах, полученных методами ИПД, характеризуются значительными искажениями кристаллической решетки в приграничной области, повышенной плотностью дислокаций и других зернограничных дефектов, а также часто зигзагообразной конфигурацией, что свидетельствует об их избыточной энергии и неравновесном состоянии.

РСА - является еще одним методом дающим важную информацию о дефектной структуре нанокристаллов. Так, было установлено, что общий вид рентгенограмм наноструктурных материалов, полученных методоми ИПД [47,48,76,77] существенно отличается от рентгенограмм соответствующих крупнокристаллических материалов. Эти отличия проявляются прежде всего в изменении интегральной интенсивности фона, в изменении ширины и интенсивности рентгеновских пиков, в появлении кристаллографической текстуры.


Фон на рентгенограмме является результатом диффузного рассеяния рентгеновских лучей [85]. Причинами появления фона в чистых металлах могут быть тепловое диффузное рассеяние, а также отсутствие дальнего и (или) ближнего порядка в расположении атомов. В связи с этим, особую роль приобретает исследование фона на рентгенограммах наноструктурных материалов, в которых значительные объемы принадлежат границам зерен. При этом, смещение атомов в границах зерен из равновесных положений в кристаллической решетке, должно существенно влиять на интенсивность диффузного рассеяния рентгеновских лучей. Результаты расчетов показали, что интегральная интенсивность фона на рентгенограмме наноструктурных образцов Cu, полученных деформацией кручением и РКУ прессованием, превышает соответствующее значение для крупнокристаллической Cu на величины 6(3 % и 6,1(2,7 % [76], соответственно. Повышение интегральной интенсивности диффузного фона указывает на повышенную концентрацию дефектов кристаллического строения и возможно увеличенные амплитуды тепловых колебаний в наноструктурной меди.

Другой особенностью рентгеновских дифрактограмм в наноструктурных  ИПД материалах, является значительное уменьшение интенсивности рентгеновских пиков и их сильное уширение. Об этом свидетельствует, в частности, сравнение профилей рентгеновских пиков в наноструктурных и крупнозернистых меди и германия (Рис. 24, Рис. 25) [47,62]. 

Известно, что анализ уширения рентгеновских пиков может дать ценную информацию о величине упругих деформаций и размере зерен-кристаллитов в поликристаллических  материалах. Для определения этих величин было развито несколько подходов, наибольшее распространение из которых получили методы Уоррена-Авербаха и Вильямсона-Холла [85-92]. 


Суть метода Уоррена-Авербаха состоит в разделении вкладов размера зерен и упругих деформаций в уширение пиков, основанном на их различной зависимости от порядка отражения. При этом, используется апроксимация физического профиля рядом Фурье и определяются коэффициенты этого разложения [85]. Метод Уоррена-Авербаха дает усредненный по поверхности размер зерен (the area-weighted average grain size) [86] .


Метод Вильямсона-Холла применяют в тех случаях, когда рентгеновские пики, соответствующие отражениям разного порядка от одного семейства плоскостей, отсутствуют или не обладают формой, благоприятной для разложения в ряд Фурье. Размер зерен получают путем экстраполяции графика зависимости интегральной ширины от величины вектора рассеяния на значение последнего, равное нулю. При этом, получаемый размер зерен усреднен по объему (the volume-weighted average grain size) . Величину микродеформации определяют из наклона данного графика [47,88,89].

Вопросы применимости различных методов рентгенструктурного анализа для определения упругих деформаций и размера зерна в наноструктурных материалах, полученным методом ИПД, рассматривали недавно в [77]. При этом, анализ уширения профиля рентгеновских пиков показал, что размер зерен Dhkl, в наноструктурной Сu, полученной методом деформации кручением, оказался равным 53 нм ((111)-(222)) и 33 нм ((200)-(400)) в случае метода Уоррена-Авербаха [76] и 71 нм ((111)-(222)) и 50 нм ((200)-(400)) в случае метода Вильямсона-Холла [47]. Разница в полученных размерах зерен, по-видимому обусловлена указанными выше особенностями данных рентгеновских методов, а также различиями в структуре зерен, принадлежащих разным текстурным компонентам.


Тем не менее, полученные методом РСА размеры зерен оказываются обычно значительно меньше размеров определенных из гистограмм распределения размеров зерен построенных по темнопольным изображениям в ТЕМ [47] или по светлопольным ТЕМ изображениям среднего диаметра зерен [48]. Возможной причиной, приводящей к обнаруженной разнице может быть физическое различие в определяемых величинах. Так, метод РСА позволяет в действительности определять размер областей когерентного рассеяния, связанных с внутренними областями зерен, имеющими малоискаженную кристаллическую решетку, тогда как метод ТЕМ измеряет полный размер зерна включающий в себя приграничные сильно искаженные области. Поэтому в ИПД материалах, имеющих большие искажения кристаллической решетки, различие данных ТЕМ и РСА может быть весьма существенным [11]. Отметим также, что на результаты исследований методами ТЕМ и РСА может повлиять и анизотропия формы зерен, поскольку ТЕМ измеряет размер зерен в плоскости, совпадающей с поверхностью образца, а РСА в направлении, перпендикулярном поверхности образца.

Величины среднеквадратичной деформации, определенные в наноструктурной меди обоими методами рентгенструктурного анализа дали близкие результаты. Так, значения упругих деформаций определенные методом Уоррена-Авербаха были равны 6,1(10-2% и 11,8(10-2% для плоскостей (111) и (200), соответственно [76]. Тогда как, величины упругих деформаций вычисленным с помощью метода Вильямсона-Холла для данных плоскостей составили 4(10-2% и 8(10-2%, соответственно [47].

Ослабление интенсивности рентгеновских лучей в результате теплового движения атомов в кристаллической решетке характеризуется с помощью теплового множителя exp(-2M) [85], называемого фактором Дебая-Уоллера. Причем, величина М прямо пропорциональна квадрату полного среднеквадратичного смещения 
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 атомов из положений равновесия и  зависит от температуры T. При этом, в случае кристаллов кубической сингонии параметр Дебая-Уоллера определяется величиной:

                        В=M/(sin(/()2 = 8(2/3 <
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где <(2> - величина среднеквадратичного смещения атомов в направлении вектора рассеяния.


Поскольку наноструктурные образцы, полученные ИПД, текстурованы [94] для определения параметра Дебая-Уоллера в работе [93] применили специальный подход [95], использующий только пики от одного семейства плоскостей, но с разным порядком отражения, т.е. исключающий влияние кристаллографической текстуры. Полученные результаты РСА наноструктурного и крупнозернистого образцов Ni показали [93], что в обоих образцах значения параметра Дебая-Уоллера B и среднеквадратичных атомных смещений <(2> линейно убывают с уменьшением температуры (Рис.26). При этом, в случае наноструктурного Ni наклон температурной зависимости параметра Дебая-Уоллера был существенно сильнее, чем в крупнозернистом образце, что свидетельствует об изменении  температуры Дебая в наноструктурном Ni (см. раздел 2.1).

Результаты аналогичных исследований для наноструктурной Cu (Таблица 1) показали, что величина среднеквадратичных атомных смещений <((>1/2 Cu оказалась равной 0,126(0,003
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, что составило 5,0% от кратчайшего расстояния между атомами для Cu. Используя известные подходы [96], Были рассчитаны значения температурно-зависимой ВТ и температурно-независимой ВS сотавляющих параметра Дебая-Уоллера, связанных с динамическими и статическими атомными смещениями, соответсвенно. Обе составляющих параметра Дебая-Уоллера в случае наноструктурных Cu и Ni существенно превысили соответствующие значения для крупнозернистых металлов. Данный факт указывает на изменение характера тепловых колебаний атомов, что подтверждается также оценками температуры Дебая (Раздел 4.1). 

Таблица 1. Данные о структуре и термических характеристиках наноструктурных Cu и Ni.

	Образец
	Наноструктурная Сu
	Наноструктурный Ni

	Усредненный размер зерен, нм
	50(2
	152(2

	С.к.д. <e2>1/2 , 10(10-3
	6,60(0,15
	1,3(0,4

	Параметр Дебая-Уоллера B (295 K), 
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	1,26(0,05
	0,91(0,04

	Температура Дебая (, K
	233(6
	293(7



Особый интерес вызывает также изучение кристаллографической текстуры наноструктурных материалов, полученных методоми ИПД. Проведенные исследования показали, что кристаллографическая текстура является характерной особенностью наноструктурных чистых металлов и наблюдается в образцах полученных, как деформацией кручением, так и РКУ прессованием [94]. При ИПД кручением в наноструктурной меди формируется аксиальная текстура. В то же время РКУ прессование приводит к образованию сложной текстуры, отражающей сдвиговой характер деформации.


Анализ эволюции кристаллографической текстуры в ходе пластической деформации обычно помогает установлению механизмов деформации. Кроме того, кристаллографическая текстура существенно влияет на многие физические и механические свойства ИПД материалов. В связи с этим продолжения исследований процессов текстурообразования в ходе ИПД является актуальной задачей.


Представленные выше результаты свидельствуют, что РСА, в дополнение к результатам ТЕМ исследований, дает важную количественную информацию о наноструктурах полученных методоми ИПД. В частности, с использованием РСА, могут быть оценены высокий уровень упругих деформаций в сравнении с крупнозернистыми материалами, значительные атомные смещения из равновесного положения в узлах кристаллической решетки, а также амплитуда тепловых колебаний атомов, которые также увеличены в наноструктурных материалах. 

Интерес представляют также результаты мессбауэровских исследований наноструктурного Fe (чистотой 99,97%), позволившие получить информацию не только о границах зерен, но и приграничных областях [97,98]. Было установлено, что мессбауровские спектры наноструктурного Fe (Рис. 27) могут быть разложены на два подспектра, существенно различающиеся параметрами электрической и магнитной сверхтонкой структуры (Таблица 2), что свидетельствует о наличии в исследованном УМЗ материале двух различных состояний атомов Fe. Параметры первого, более интенсивного подспектра практически совпали с параметрами спектра крупнозернистого (-Fe. Наличие второго подспектра, было связано с особым состоянием части атомов Fe вблизи границ зерен [97]. Исходя из соотношений интегральных интенсивностей подспектров 2 и 1 для размера зерен 0,23 (m (Таблица 2), следует, что доля таких атомов составляет (11±1)%. Отсюда оценка толщины слоя приграничных атомов дает (8,4±1,5) нм. Установленное в [97,98] наличие четко фиксированных параметров сверхтонкой структуры для рассматриваемой части атомов позволяет говорить о существовании "особого" зернограничного состояния атомов Fe или "зернограничной фазы" наряду с зеренной фазой, хотя и не было обнаружено различий в кристаллической структуре этих фаз. Очевидно, что наблюдаемое различие в сверхтонких параметрах подспектров 1 и 2 связано прежде всего с более высокой динамической активностью атомов зернограничной фазы в сравнении с зеренной фазой, обусловленное некоторым различием их электронных структур и фононных спектров. 

Таблица 2. Параметры сверхтонкой структуры подспектров 1и 2 для образцов Fe с 3-мя различными размерами зерен.

	Средний размер зерна в образце, мкм
	Под-спектр
	Относительная интегральная интенсивность (площадь) подспектра
	Эффектив-ное магнитное поле, кЭ
	Изомерный сдвиг отно-сительно эталонного (-Fe, мм/с
	Ширина внешних пиков спектра на 1/2 высоты, мм/с

	0,12
	1
	0,78±0,02
	331±5
	0,00±0,06
	0,32±0,05

	
	2
	0,22±0,02
	301±5
	-0,36±0,06
	0,32±0,05

	0,23
	1
	0,91±0,02
	331±5
	0,00±0,06
	0,33±0,05

	
	2
	0,09±0,02
	301±5
	-0,35±0,06
	0,54±0,05

	0,65
	1
	0,95±0,02
	330±5
	0,00±0,06
	0,30±0,05

	
	2
	0,05±0,02
	302±5
	-0,3±0,06
	0,40±0,05



Суммируя результаты приведенных выше исследований, выполненных на чистых металлах Cu, Ni, Fe и однофазных Al сплавах, можно выделить ряд характерных особенностей дефектной структуры наноструктурных материалов, полученных ИПД. Отметим также, что TEM/HREM, X-ray и мессбауэровская спектроскопия являются взаимнодополнительными методами исследований, где первые - TEM и HREM дают локальную информацию, в частности об индувидуальных границах зерен; а X-ray и мессбауэрография - усредненную информацию о структуре материалов. Вместе с тем, результаты этих исследований не противоречат, а дополняют друг друга. Общим для всех наноматериалов полученных ИПД являются высокие внутренние напряжения и искажения кристаллической решетки. Данные X-ray дают для исследованных материалов величину среднеквадратичных деформаций ((2( равную 10-3 - 10-4, хотя согласно TEM/HREM исследованиям локальные упругие деформации, особенно у границ зерен, на порядок и более, выше. Тот факт, что уровень внутренних напряжений высок, хотя плотность решеточных дислокаций в теле зерен зачастую незначительна, подтверждает, что источниками напряжений являются неравновесные границы зерен. Прямые наблюдения границ зерен, выполненные HREM, дают даказательства их специфической дефектной структуры в наноструктурных материалах вследствие присуствия атомных ступенек и фасеток, а также зернограничных дислокаций. В свою очередь, высокие напряжения и искажения кристаллической решетки ведут к дилатациям решетки проявляющимся в изменении межатомных расстояний, появлении значительных статических и динамических атомных смещений, которые экспериментально наблюдались в X-ray и мессбауэровских исследованиях.


Вместе с тем, высокая плотность дефектов кристаллической решетки в наноструктурных ИПД материалах обуславливает их избыточную энергию и метастабильное состояние, которое переходит в более равновесное состояние при повышенных температурах. В последние годы изучению эволюции наноструктур при нагреве материалов, полученных ИПД, было предметом специальных  рассмотрений в целом ряде работ, где наряду с ТЕМ и X-ray методами использовали исследование электросопротивления [61], дилатометрию [70], дифференциальную сканирующую калориметрию [47]. Такие исследования имеют несколько интересных аспектов. Во-первых, они дают информацию о термической стабильности наноструктурных материалов. Известно, что наноматериалы часто весьма нестабильны и рост зерен в них происходит при температурах 0,4 Тпл и даже ниже [2,99]. Поэтому знание происхождения их низкой температурной стабильности является важным для разработки путей ее повышения. Во-вторых, исследование эволюции наноструктур при нагреве помогает пониманию их сложной дефектной структуры,в частности, за счет использования дополнительных экспериментальных методов - ДСК, дилатометрии и других.


Не останавливаясь на деталях полученных результатов (их достаточно полный обзор дан недавно в [61] ), следует подчеркнуть немонотонный характер изменения различных параметров при нагреве. Например, на Рис.28 приведены данные изменений остаточного электросопротивления, микротвердости, внутренних напряжений и размера кристаллитов (по данным РСА) в зависимости от температуры отжига наноструктурного никеля, полученного ИПДК при комнатной температуре [62]. Видно, что при отжиге до температуры 450 К  значения Hv и ( изменяются относительно слабо, однако после отжига при более высоких температурах происходит их резкое изменение, причем в довольно узком температурном интервале 450-500 К, но затем их изменения относительно незначительны. Эти изменения коррелируют с изменением размера кристаллитов, поскольку рост зерен также начинается при отжиге выше 450 К. В тоже время, уменьшение внутренних напряжений происходит при более низких температурах. Следуя [47,61,100] в различных чистых металлах, подвергнутых ИПД, наблюдается похожее 3-х стадийное изменение различных параметров в зависимости от температуры отжига. Более того, в [100] были оценены энергии активации процессов контролирующих структурные изменения на различных стадиях возврата в меди подвергнутой ИПДК. Их величины составили 55 кДж/моль и 98 кДж/моль для стадий 2 и 3, соответственно. Эти результаты, а также данные дилатометрии [70] и ДСК измерений [101] позволили выделить основные процессы, определяющие структурные изменения на различных стадиях отжига наноструктурных металлов (Рис.29). На первой стадии основным процессом является возврат неравновесной структуры границ, связанный с частичной аннигиляцией дефектов на границах и в теле зерен и сопровождающийся релаксацией внутренних упругих напряжений. Вторая стадия характеризуется началом миграции неравновесных границ, приводящей часто к аномальному росту зерен. Далее начинается  третья стадия, связанная с последующим нормальным ростом зерен.


Конечно предложенная схема лишь достаточно примерно отражает эволюцию наноструктур при нагреве ИПД материалов, поскольку в зависимости от скорости нагрева, времени отжига различные стадии часто перекрываются. Более того, в ИПД сплавах картина еще более усложняется вследствие образования и распада пересыщенных твердых растворов, разупорядочения и повторного переупорядочения при нагреве [61].

3.2. Разработка структурной модели


Результаты проведенных экспериментальных исследований являются базисом для разработки структурной модели НСМ полученных интенсивной пластической деформацией [16]. Предметом этой модели является описание дефектной структуры (типов дефектов, их плотности, распределения) атомно-кристаллического строения НСМ, а задачей - объяснение необычных структурных особенностей, наблюдаемых экспериментально: высоких внутренних напряжений, искажений и дилатаций кристаллической решетки, разупорядочения наноструктурных интерметаллидов, образования пересыщенных твердых растворов в сплавах, большой запасенной энергии и других. На этой основе становится возможным объяснение, а также предсказание уникальных свойств НСМ (Раздел 4). Вместе с тем, как было показано выше типичные наноструктуры в сплавах, подвергнутых ИПД, весьма сложны. Более простым является пример чистых металлов, где основным элементом наноструктуры выступают неравновесные границы зерен. Структурная модель ИПД металлов может быть представлен следующим образом.


Неравновесные границы зерен в НСМ, вследствие наличия в их структуре внесенных дефектов с предельно высокой плотностью, обладают избыточной энергией и дальнедействующими упругими напряжениями. В результате действия этих напряжений вблизи границ зерен возникают значительные искажения и дилатации кристаллической решетки, которые экспериментально обнаруживаются методами ТЕМ и РСА. В свою очередь атомные смещения в приграничных областях изменяют динамику колебаний решетки и, как результат, приводят к изменению таких фундаментальных свойств, как упругие модули, температуры Дебая и Кюри и другие (Раздел 4.1).

Полагая, что в неравновесных границах зерен наноструктурных металлов существует несколько типов внесенных дефектов [16,79], а именно, сидячие зернограничные дислокации (ЗГД) с векторами Бюргерса, нормальными к плоскости границы; скользящие или тангенциальные ЗГД, с векторами Бюргерса, касательными к плоскости границы, а также стыковые дисклинации в тройных стыках, структурная модель НСМ с размером зерен около 100 нм может быть изображена схемой, приведенной на Рис.30а. В этом случае, можно говорить об упруго-искаженных зонах - областях решетки вблизи границ шириной в несколько нанометров и центральных частях зерен с совершенной кристаллической решеткой. Если размер зерен уменьшается до 10-20 нм, то дисторсии и дилатации кристаллической решетки охватывают все зерно (Рис.30б). Здесь решетка теряет строгую периодичность и НСМ приобретает псевдоаморфную структуру. Последнее было экспериментально подтверждено РСА и ТЕМ исследованиями наноструктурных металлов, полученных ИПД консолидацией порошков после шарового размола, имеющих чрезвычайно малый размер зерен (меньше 15-20 нм) [21-23,44].


А.А.Назаровым и др. [102-104] сделаны попытки теоретического описания этих модельных представлений. Предполагается, что в границах зерен НСМ существуют три неравновесных ансамбля дислокаций: 1) диполи стыковых дисклинаций, обусловленные накоплением сидячих ЗГД; 2) ансамбли скользящих ЗГД и 3) неупорядочные сетки ЗГД, являющиеся результатом неоднородного попадания решеточных дислокаций в границы. Все эти системы дефектов создают дальнедействующие поля напряжений, радиус экранировки которых намного превышает ширину границ зерен. Каждый из этих неравновесных ансамблей дислокаций в границах зерен дает независимый вклад в упругие деформации, избыточную энергию и объемное расширение НСМ.
В рамках этого подхода в упомянутых работах получены выражения для определения среднеквадратичных упругих деформаций (i, вызванных ансамблями дислокаций на неравновесных границах зерен; избыточной энергии границ зерен (, а также изменения объема наноструктурных материалов. Для случая неупорядоченных сеток ЗГД эти выражения имеют следующий вид [102,104]:

                                 (дисл =  0.13( (vln(d/b)                                                  (9)
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где: (v - объемная плотность дислокаций в материале, d - размер зерна, b - величина вектора Бюргерса, G - модуль сдвига, ( - коэффициент Пуассона. 
Последнее выражение (11) описывает избыточный объем НСМ, обусловленный присутствием неупорядоченных сеток ЗГД. Как известно [105], наличие дислокаций вследствие нелинейных эффектов приводит к расширению кристалла, пропорциональному упругой энергии. Этот фактор становится существенным при высоких плотностях дислокаций, типичных для ИПД металлов.

В работе [104] для ансамблей дисклинаций получены выражения и произведена оценка их вкладов в величины внутренней упругой деформации ( и избыточной энергии границ зерен ( .

                                              (дискл = 0,1<(2>1/2.                                              (12)
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где: ( -мощность дисклинации.


Согласно [103] вклад тангенцальных ЗГД меньше, чем других неравновесных ансамблей ЗГД и в первом приближении может быть опущен при анализе и оценках.

Следуя работам [103,104], дадим некоторые численные оценки вклада дислокаций и дисклинаций, а также дефектов в целом в величины среднеквадратичной упругой деформации, избыточной энергии границ зерен и увеличения объема в наноструктурных ИПД материалах. 

Предполагается, что типичное значение плотности дислокаций в интенсивно деформированном металле имеет порядок (((((((((м-2. Мощность дисклинаций в стыках не может превысить 4(6°, поскольку эти значения достаточны, чтобы создать микротрещины. Даже при меньших значениях ( дисклинации могут релаксировать инициируя процесс разрушения границ зерен [104]. Поэтому можно предположить, что ((((((((0,03. Далее, принимая b=0,25 нм и d=50 нм, из уравнений (9) и (12) получим 
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. Учитывая аддитивный характер этих величин, среднеквадратичные деформации и упругие напряжения двух ансамблей можно суммировать, чтобы получить общий результат для этих дефектов. Таким образом, 
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. Подобные значения среднеквадратичной деформации наблюдались в нанокристаллическом Ni3Al с размером зерен около 50 нм [59].

Для оценки избыточной энергии границ зерен в ИПД Al сплава, можно принять G=2,65(10-4 MПa, b=0,29 нм и d=100 нм. Из уравнений (10) и (13) для рассматриваемого случая получается 
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=0,05 Дж/м2. Таким образом, общая избыточная энергия дефектов равна (изб=0,35 Дж/м2.

Изменение объема материала, вызванное внутренними напряжениями, пропорционально упругой энергии с коэффициентом пропорциональности, зависящим от констант материала. В первом приближении этот коэффициент может считаться одинаковым для дисклинаций и дислокаций. Следовательно, увеличение объема благодаря дисклинациям в Al примерно в 6 раз меньше, чем в случае дислокаций. Из уравнения (11) следует, что ((V/V)дисл(((((-4 и ((V/V)дискл(0,7(10-4, отсюда общая дилатация, вызванная дефектами равна (V/V(4,7(10-4. Экспериментальные значения увеличения объема, измеренные при дилатометрических исследованиях ИПД алюминиевого сплава с подобным размером зерен имели порядок 10-3 [82], т.е. весьма близки по величине.

Аналогично, в случае Ni, подвергнутом ИПД кручению, с размером зерен d=200 нм рассчитанные значения увеличения объема благодаря дислокациям, дисклинациям и общее изменение объема из-за дефектов оказались равными: ((V/V)дисл(2,7(10-4, ((V/V)дискл(0,5(10-4 and (V/V(3,2(10-4, соответственно. В то же время экспериментальное значение было равным ((V/V)эксп(6(10-4 [70].

Наконец, в случае Cu с размером зерен 200 нм из уравнений (10) и (13) можно получить следующие значения избыточной энергии границ зерен (изб(1,2 Дж/м2. Это соответствует запасенной энергии 1,35 Дж/г. В то же время, измерения методом дифференциальной сканирующей калориметрии, показали, что во время нагрева образцов Cu, полученных ИПД кручением, тепловыделение составляет 4.58 Дж/г [106], т.е. также близко к рассчитанному значению. 

В работах [99,102,104] показаны также возможности использования концепции неравновесных границ зерен для количественного описания кинетических процессов, происходящих при нагреве наноструктурных материалов: низкотемпературного роста зерен [48], результатов дилатометрических измерений [70].

Конечно, развиваемые модельные представления о неравновесных зернограничных дефектах носят еще упрощенный характер, поскольку рассматривают 2D, а не трехмерные дислокационные ансамбли, при этом, подстановочные параметры, описывающие дефектную структуру НКМ - плотности ЗГД, их вектора Бюргерса и т.д., имеют только приближенные значения, но возможности достаточно реальных количественных оценок, а также потенциал для качественного объяснения основных физических свойств НСМ (см. гл.4) демонстрирует их физическую реальность и полезность.
ГЛАВА 4.

СВОЙСТВА НАНОСТРУКТУРНЫХ МАТЕРИАЛОВ, ПОЛУЧЕННЫХ 

SPD МЕТОДАМИ.

Как уже упоминалось, повышенный интерес к наноструктурным материалам вызван ожиданием в них новых физико-механических свойств вследствие их необычной структуры. К настоящему времени уже установлено, что в наноструктурных материалах, полученных методами ИПД, как и в нанокристаллах, полученных другими методоми, например газовой конденсацией [2], наблюдается изменение многих фундаментальных параметров. Среди них особый интерес вызвали изменения температур Кюри и Дебая, а также намагниченности насыщения, которые обычно структурно нечувствительны, но отражают изменения в атомно-кристаллическом строении твердых тел. Другим примером является изменение упругих свойств, которые также определяются межатомными взамодействиями. 

Еще одним важным научным направлением, активно развивающимся в последние годы, является изучение механического поведения наноструктурных материалов. С точки зрения механических свойств формирование наноструктур в различных металлах и сплавах должно привести к высокопрочному состоянию в соответствии с известным соотношением Холла-Петча [107,108], а также к появлению низкотемпературной и/или высокоскоростной сверхпластичности [109,110]. Большой научный интерес к физике прочности и пластичности ультрамелкозернистых материалов вызван возможным изменением механизмов пластической деформации, поскольку в согласии с теоретическими оценками в наноразмерных зернах может затрудняться зарождение и движение дислокаций [107,111]. С практической точки зрения здесь имеются перспективы создания новых высокопрочных металлов, а также достижение повышенных сверхпластических свойств. 

До недавнего времени большинство исследований механических свойств нанокристаллов было связано с измерениями микротвердости в малых образцах. Однако, полученные данные были весьма противоречивы. Например, в одних работах [112,113] наблюдали необычное негативное отклонение от соотношения Холла-Петча в области малых зерен, в других исследованиях [114,115] была обнаружена противоположная тенденция. Одной из причин этого может быть остаточная пористость в образцах, полученных компактированием различных порошков. Все это обусловило большой интерес среди исследователей механических свойств в получении больших объемных образцов наноструктурных металлов и сплавов. Такие образцы были получены методами ИПД, что позволило начать систематическое изучение их механического поведения.


Ниже, в настоящей главе рассмотрены основные результаты исследований фундаментальных параметров, а также механических свойств при комнатной и повышенной температурах в наноструктурных металлах и сплавах, полученных методоми ИПД. 
4.1.  Фундаментальные параметры.

Значения некоторых фундаментальных параметров наноструктурных ИПД материалов в сравнении с  крупнозернистыми аналогами приведены ниже в Таблице 3. Видно, что формирование наноструктур приводит к изменению фундаментальных магнитных характеристик, таких как температура Кюри и намагниченность насыщения. Хотя эти свойства являются характеристиками ферромагнитных материалов, они отражают особенности наноструктурного состояния. 


Существенные изменения были обнаружены также в величине температуры Дебая, которая была измерена методами рентгеноструктурного анализа и мессбауэровской спектроскопии. Как будет показано ниже, основываясь на структурной модели удается провести оценку температуры Дебая в приграничной области. При этом, установлено уменьшение температуры Дебая, что отражает повышение динамических свойств атомов с которыми связаны также изменения коэффициента диффузии. В качестве примера, в Таблице 3 приведены данные для коэффициентов диффузии меди в наноструктурном никеле, полученном РКУ прессованием. 

Среди других параметров, для которых установлено изменение в наноструктурных материалах являются упругие модули и предельная растворимость, например,  углерода в (-Fe (Таблица 3).


Далее рассмотрим возможные причины указанных изменений.

Таблица 3. Некоторые фундаментальные свойства металлов в наноструктурном (НС) и крупнозернистом (КЗ) состояниях.

	Свойства
	Материал
	Значение
	Ссылка

	
	
	НС
	КЗ
	

	Температура Кюри, K
	Ni
	595
	631
	[118]

	Намагниченность насыщения, Am2/kg
	Ni
	38,1
	56,2
	[118]

	Температура Дебая, К
	Fe
	240*
	467
	[98]

	Коэффициент диффузии, м2/с
	Сu в Ni
	1(10-14
	1(10-20
	[125]

	Предел растворимости при 293 К, %
	С в (-Fe
	1,2
	0,06
	[57]

	Модуль Юнга, ГПа
	Cu
	115
	128
	[129]



* для приграничной области


Температура Кюри и намагниченность насыщения. 


Еще в первых исследованиях наноструктурного никеля, полученного интенсивной деформацией кручением монолитных образцов было обнаружено, что его намагниченность насыщения (s при комнатной температуре на 3-5 % меньше, чем в крупнозернистых образцах [116,117]. Более значительные изменения магнитных характеристик были установлены при исследовании наноструктурного никеля, имевшего средний размер зерен менее 20 нм и полученного путем ИПД консолидации порошка измельченного в шаровой мельнице [118].


Вид кривых температурной зависимости намагниченности насыщения (S (T) для этого образца наноструктурного никеля показал, что каждый цикл, состоящий из нагрева до различных температур, выдержки и охлаждения, приводит к изменениям в форме кривых (Рис. 31). В частности, намагниченность насыщения наноструктурного образца после ИПД была на 31% меньше, чем в крупнозернистом Ni. После отжига при промежуточных температурах от 473 К до 873 К в наноструктурном никеле наблюдался постепенный возврат в величине намагниченности насыщения, характерной для крупнозернистого состояния. В результате отжига наноструктурного образца были обнаружены также некоторые изменения в форме кривых (S (T). В частности, после отжига при 373 К наблюдался небольшой изгиб, который свидетельствовал о существовании еще одной магнитной фазы с меньшей температурой Кюри [118]. Отжиг образца при более высокой температуре привел к исчезновению этого изгиба, и кривые (S(T) приняли обычную (нормальную) выпуклую форму.


Интересной представляется также характер изменения температуры Кюри. Например, после отжига при 573 К температура Кюри была равна 607 К, что значительно меньше стандартного значения TC для чистого Ni равного 631 К. При этом полный возврат TC к своему обычному значению 631 К наблюдался лишь после отжига при температуре 873 К. 


Чтобы выделить влияние процесса консолидации на изменение магнитных свойств наноструктурного Ni, исследовали также зависимость (S(T) порошка подвергнутого шаровому размолу. При этом, для порошка (Рис.32) наблюдали аналогичный вид зависимости намагниченности насыщения от температуры, что и для консолидированного образца (Рис.31). Однако, в случае порошка максимальная разница между (S в исходном и отожженном состояниях составляла только 16%, а его температура Кюри после отжига при 573 К была равна 618 К. 


Наблюдаемое уменьшение (S и TС  в порошке и в образце, подвергнутом ИПД консолидации нельзя связать только с малым размером зерен в структуре образцов, поскольку их размер зерен был почти одинаков. В то же время, их магнитные характеристики существенно отличались. С другой стороны, для изучаемых образцов, как отмечалось выше, были характерны значительные искажения кристаллической решетки, причем после ИПД они были существенно больше. В результате структура наноструктурного ИПД никеля приближается к структуре, в которой расположение атомов в теле зерен становится нестрого периодическим (Раздел 3.2). Непериодичность кристаллической решетки аналогично аморфному состоянию может приводить к резкому уменьшению величин (S и TС [119]. При этом, как показано в [120], наличие широкого спектра межатомных расстояний в некоторой области кристалла приводит к сильному изменению в ней энергии обменного взаимодействия, вследствие ее особой чувствительности к атомно-кристаллической структуре. Это, в свою очередь, уменьшает спонтанную намагниченность во всем объеме ферромагнитной фазы и значение температуры Кюри. При нагреве еще до начала интенсивного роста зерен происходит уменьшение искажений кристаллической решетки и это приводит к возврату значений намагниченности и температуры Кюри [118]. 


Температура Дебая. 


В ИПД металлах температуру Дебая определяли на основе зависимости параметра Дебая-Уоллера от температуры (93(. Результаты вычислений показали, что для наноструктурного Ni температура Дебая оказалась равной 293 К, что значительно меньше, чем табличное значение для обычного никеля равное 375 К. В то же время, температура Дебая в наноструктурной Cu была равна 233 К, что на 23% меньше табличного значения 304 К.

Изменения температуры Дебая были впервые обнаружены в наноструктурных образцах полученных газовой конденсацией [2,121]. В этих работах в качестве причин, которые вызывают изменения температуры Дебая наноструктурных материалов, указывают увеличение амплитуды тепловых колебаний атомов в границах зерен и повышение концентрации точечных дефектов в приграничных областях.


Наноструктурные медь и никель, полученные ИПД, обладают размером зерен заметно большим, чем типичные нанокристаллы, полученные газовой конденсацией. Вследствие этого, наблюдавшиеся изменения температуры Дебая в них нельзя связать только с атомами в границах зерен, которых для этого недостаточно. Однако, наноструктурные ИПД материалы, вследствие неравновесности границ зерен и дальнодействующих полей упругих напряжений проявляют повышенные статические и динамические атомные смещения в некоторой зоне - приграничных областях (Глава 3). Принимая во внимание данный факт, можно полагать, что основной причиной уменьшения температуры Дебая в наноструктурных ИПД меди и никеле является ее пониженное значение в упругоискаженных приграничных областях, в то время как внутри зерен температура Дебая остается такой же как и в крупнозернистых образцах.


Результаты вычислений [93] температуры Дебая приграничных областей дали для наноструктурного никеля значение 127 К, т.е. существенно ниже (почти на 200 К), чем соответствующее значение для обычного никеля. 


Аналогичное заключение было сделано недавно исходя из результатов мессбауэровских исследований наноструктурного железa полученного ИПДК [98] (Раздел 3.1). В этом случае изучали относительную интенсивность подспектров зернограничной и зеренной фаз при различных температурах и установили, что температура Дебая зернограничной фазы в наноструктурном железе также на 200 оС ниже, чем у зеренной фазы.


Пониженная температура Дебая в приграничных областях наноструктурных ИПД материалов свидетельствует о повышенной в них динамической активности атомов, вследствие чего в наноструктурных материалах можно также ожидать повышенной диффузионной проницаемости.


Diffusivity. 


Диффузионные процессы в наноструктурных материалах были объектом интенсивных исследований [122-124]. Однако полученные экспериментальные результаты здесь неоднозначны вследствие нестабильности структуры в процессе диффузионных экспериментов, хотя не вызывает сомнения резкое ускорение диффузионных процессов в этих материалах. 


В наноструктурных ИПД материалах кинетика диффузионных процессов исследовалась в нескольких работах [125-127]. В частности, в работе [125] были проведены исследования диффузии меди в наноструктурном никеле, имеющем медное покрытие. При этом, экспериментально определяли глубину проникновения меди в никель методом вторичной ионной масс-спектрометрии. Сравнительные диффузионные эксперименты были проведены при температурах 423К и 523 К в течение 3 часов, используя наноструктурный, полученный РКУ прессованием, и крупнозернистый никель. Under the given conditions Cu atoms were not detected in the coarse-grained crystalline Ni even at the depth of 2 (m. At the same time, the diffusion of Cu fluxes in nanostructured Ni penetrated to depth greater than 25 and 35 (m at 423 and 573 K, respectively (Рис. 33). The calculations of the grain-boundary diffusion coefficients of Cu in nanostructured Ni were based on these data. The volume diffusion was assumed to be practically absent.


At 423 K grain boundaries were found not to migrate in nanostructured Ni. Accordingly, the diffusion coefficient could be determined using the equation describing the change of the grain-boundary impurity concentration vs time in the C regime [128]:
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where с and co are the concentrations of Cu on the source(s surface and x - the depth, respectively; t is the time of the diffusive annealing. The value x is the distance from the surface at which lg c = -1 (c = 0.1%, which corresponds to the resolution limit of the SIMC instrument. The value of co was obtained by extrapolation of the experimental concentration curve at x (0. In this case Db = 1(10-14 m2/sec (t = 3h).


During annealing at 573 K в наноструктурном никеле происходит рост зерен. Исходя из его кинетики оценили, что the Ni GBs migrate with the velocity of V( 7(10-11 m2/sec. In this case Db could be calculated from the equation [128]:
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Considering диффузионную ширину границы ( = 10-8 m one can obtain that Db = 1.4(10-12 m2/sec.


These experimental data demonstrate the increased grain-boundary diffusion coefficients of Cu in nanostructured Ni to compare with the coarse-grained Ni. По данным [125] эта разница составляет 4-6 порядков.


Повышенная диффузионная проницаемость границ зерен обнаруженная и в других наноструктурных ИПД материалах [126,127] является важным свидетельством “специфической” структуры их границ. Здесь требуются дальнейшие исследования направленные на развитие количественных моделей диффузии в наноструктурных материалах. Вместе с тем, можно полагать, что для развития этих работ полезным базисом могут быть развиваемые представления о неравновесных границах зерен (Раздел 3.2).


Упругие свойства.

Подробные исследования упругих свойств наноструктурных образцов Cu, полученных РКУ прессованием были проведены в [129], где величины упругих модулей определяли ультразвуковым методом. В этой работе, чтобы оценить возможную анизотропию упругих свойств из-за текстуры, возникающей при деформации, измерения скоростей продольных волн проводились в трех пространственных направлениях. Кроме того, для поперечных волн измерения выполнялись при двух различных поляризациях в плоскости колебаний. 


Проведенные исследования показали, что характер зависимости скоростей продольных и поперечных ультразвуковых волн от температуры отжига, для наноструктурной Cu чистотой 99,997%, можно разбить на три участка (Рис. 34). На первом (до 100 °С) заметных изменений скоростей продольных волн не происходит, скорости поперечных волн в двух направлениях по одной из поляризаций несколько увеличиваются. При этом наблюдаются небольшие различия в абсолютных величинах скоростей вдоль разных направлений распространения, связанные, видимо, с текстурой деформации. 


Отжиг при температурах около 125 °С приводит к резкому увеличению скоростей по всем направлениям. Для продольных волн этот рост составляет до 3%, для поперечных - 8%. При дальнейшем увеличении температуры отжига до 150 °С и выше (вплоть до 500 °С) скорости меняются незначительно. Характер изменения скоростей звука с температурой отжига в Cu чистотой 99,98% аналогичен изменениям в Cu с чистотой 99,997 % (Рис. 34), хотя уменьшение чистоты материала привело к повышению температуры, при которой наблюдается резкое увеличение скоростей звука, до 175°С.


По результатам измерений скоростей ультразвуковых волн были рассчитаны упругие модули, величина которых в наноструктурной меди оказалась на 10-15 % меньше по сравнению с крупнозернистым образцом [129]. При этом, сопоставление зависимости упругих модулей от размера зерна с данными электронномикроскопических исследований позволило сделать заключение, что основной возврат упругих модулей в наноструктурной меди происходит при переходе границ зерен из неравновесного в равновесное состояние. Тогда как, с увеличением среднего размера зерна более 1 мкм и неизменном структурном состоянии границ, величина упругих модулей практически не изменилась.


Рассмотрим, с чем может быть связано столь сильное изменение эффективных упругих модулей наноструктурной меди в результате отжига. Оценки вкладов различных механизмов показали [129], что ни внутренние напряжения, ни решеточные дислокации не могут вызвать столь сильное изменение упругих модулей наноструктурной меди. В то же время, если предположить, что упругие модули приграничной области отличаются от упругих модулей идеального кристалла, то эффективные модули нанокристаллического материала будут комбинацией упругих модулей матрицы и приграничной области. В этом случае, при значительном объеме, занимаемом приграничными областями в наноструктурных материалах может наблюдаться заметное изменение эффективных модулей. Оценки показали, что наблюдаемое изменение упругих модулей в наноструктурной меди можно объяснить, если принять, что упругие модули приграничных областей составляют величину равную 15-17% от модулей крупнозернистого образца.

Пониженые значения модулей упругости в Cu и медных композитах подвергнутых РКУ прессованию, были обнаружены и в других работах [130-132], где использовали ультразвуковой метод, а также измерения внутреннего трения.


Внутреннее трение. 


Изучение внутреннего трения в наноструктурной меди, полученной РКУ прессованием, проведено в работах [132,133], где исследовали его амплитудную и температурную зависимости методом крутильного маятника.


При этом, было выявлено, что в наноструктурной меди наблюдается высокий уровень фона (амплитуднозависимой части) внутреннего трения. Уровень фона в наноструктурной меди был в 4-5 раз выше, чем у крупнозернистых образцов, полученных отжигом при высоких температурах и в 2-3 раза выше, чем уровень демпфирования серого чугуна (50(10-4), который является критерием при определении условной границы [134,135] высокого демпфирования.


При определении температурной зависимости внутреннего трения (ТЗВТ) [132] образец исследуемого материала вначале нагревали от 4 до 400 К. Затем образец вновь охлаждали до 4 К и проводили измерения ТЗВТ при нагреве до более высокой температуры 500 К. Такую экспериментальную процедуру осуществляли несколько раз, последовательно повышая верхнюю температуру до 500, 600 и 650 К, т.е. измерения проводили в несколько циклов.


Результаты исследований (Рис.35) показали, что в наноструктурной меди (кривые 1 и 2) наблюдается сильное различие ТЗВТ по сравнению с образцом крупнозернистой меди (кривая 4). В частности, в наноструктурной меди существенно (на ( 120 К) снижается начало интенсивного роста внутреннего трения и имеется сильно выраженный максимум ТВЗТ при 475 К. Наличие этого пика, называемого зернограничным, обусловлено интенсификацией зернограничного проскальзывания в материале. Согласно [132,133] обнаруженное существенное различие ТЗВТ в наноструктурной и крупнозернистой меди, обусловлено не только разным размером зерен, но и переходом границ зерен из неравновесного состояния в равновесное при нагреве выше 500оС .


В заключение этого раздела отметим, что недавние исследования демонстрируют целый ряд “аномалий” фундаментальных характеристик в наноструктурных ИПД материалах. Эти изменения обусловлены не только малым размером зерен в исследованных образцах, но и специфической дефектной структурой, связанной с неравновесными границами зерен. В этой связи, развиваемая структурная модель наноструктурных материалов (Раздел 3.2) может быть полезным базисом для обьяснения и предсказания таких “аномалий”. 

4.2. Механические свойства и поведение.


Большой интерес среди исследователей в области физического материаловедения вызывают механические свойства наноструктурных материалов в связи с ожиданием в них повышенных прочностных и сверхпластических свойств. Однако нанокристаллические материалы с размером зерен 20-40 нм полученные методами газовой конденсации или шарового размола с поледующей консолидацией обычно демонстрируют при растяжении очень низкую пластичность и склонны к сильной локализации деформации [3,5]. Вместе с тем, трудно пока однозначно сказать, это связано с плохой консолидацией или имеет физические причины. В этой связи, важны результаты изучения механического поведения ряда наноструктурных металлов и сплавов, полученных методами ИПД, которые приведены в этом разделе. Особое внимание уделено изучению влияния особенностей структуры на высокопрочное состояние и усталостное поведение, исследуемые при комнатной температуре, а также сверхпластические свойства, обнаруженные при повышенных температурах.


Прочностные свойства. Начнем рассмотрение вопроса с результатов механических испытаний наноструктурной меди, которая была использована в качестве модельного материала в ряде недавних исследований [48,52,108,136]. Как было показано выше в разделе 2.2, РКУ прессование меди по оптимальным режимам приводит к формированию достаточно равноосной микроструктуры со средним размером зерен 200-300 нм, и преимущественно большеугловыми границами зерен, которые, однако, являются сильно неравновесными. На Рис. 36а представлены диаграммы "истинные напряжения-деформации" меди после РКУ прессования при растяжении и сжатии, в сравнении с диаграммами отожженных образцов [108,136]. Как видно из Рис.36а, наноструктурная Cu в сравнении с хорошо отожженным крупнозернистым состоянием, проявляет два наиболее существенных различия: во-первых, в несколько раз более высокое значение предела текучести, близкое к 400 МПа и, во-вторых, значительно менее выраженное деформационное упрочнение на стадии пластического течения при достаточно высокой пластичности. На Рис. 36б приведена диаграмма "напряжение-деформация" для такого же образца Сu, подвергнутого дополнительному 3-х минутному отжигу при 473 К. Такой короткий отжиг не приводит к заметному росту зерен, однако ведет к возврату дефектной структуры их границ, выраженному в резком уменьшении внутренних напряжений [136]. Видно, что несмотря на аналогичный размер зерен, имеется весьма существенная разница деформационного поведения в этих двух состояниях. После кратковременного отжига вид кривой становится похожим на поведение крупнозернистой меди. Этот результат очень важен и показывает, что на прочностные свойства наноструктурных материалов влияют не только средний размер зерна, но и повышенная плотность дефектов в границах зерен. 


Анализ природы этих эффектов [52,108] свидетельствует, что он может быть связан с активизацией процессов возврата на границах зерен и изменением механизмов деформации наноструктурных металлов. Действительно, в условиях стационарной плотности дислокаций при деформации, величина (  выражается соотношением [52](
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где (  - плотность дислокаций, b - вектор Бюргеса, d - размер зерен, 
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- скорость деформации, ( - геометрический фактор и ( - время абсорции дислокации на границах зерен.


Взяв для исследованного случая ( ( 1015м-2, b=2.5(10-10 м, d = 2.1(10-7 м, 
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В согласии с модельными представлениями о возврате на границах зерен [137,138] величина ( описывается выражением:  
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где К, Т, G имеют общепринятые обозначения, ( = 10-9 м - толщина границы зерен, ( - атомный объем и Н ( 30 нм - дистанция при которой изображение дислокаций исчезает. Полагая Db = Doexp(-Q/RT), где Do=2.35(10-5 м2/c, значение энергии активации зернограничной диффузии в ультрамелкозернистой меди составляет Q = 78 кДж/моль [52]. Эта величина существенно ниже энергии активации зернограничной диффузии в обычной крупнозернистой меди, которая составляет 107 кДж/моль. Эти данные, как и результаты других исследований (Раздел 2.1), свидетельствуют о повышенной диффузионной проницаемости границ зерен в наноструктурных материалах. В свою очередь, ускоренная диффузия приводит к активизации процессов возврата на границах зерен и развитию зернограничного проскальзывания, что может быть ответственным за наблюдаемое отсутствие заметного упрочнения на стадии пластического течения при деформации ультрамелкозернистых металлов. С другой стороны, высокое значение предела текучести связывают с трудностью генерации дислокаций с неравновесных границ зерен в наноструктурных металлах [99]. С этой точки зрения обнаруженное влияние кратковременного отжига при 473 К на резкое уменьшение предела текучести и появление деформационного упрочнения в ультрамелкозернистых меди (Рис. 36б) можно обьяснить с облегчением зарождения дислокаций и уменьшением скорости возврата на границах зерен с более равновесной структурой.


Другим интересным примером деформационного поведения наноструктурных материалов являются механические свойства титана, подвергнутого интенсивной деформации кручением [50]. Полученные образцы имели форму дисков около 10 мм в диаметре, поэтому для их исследования были использованы испытания на изгиб. Проведенные испытания позволили определить пределы текучести (((), предел прочности ((u) и максимальную величину прогиба (().


ТЕМ исследования образцов титана, подвергнутых деформации кручением (Рис. 37) выявили в них средний размер зерен около 100 нм и большеугловые разориентировки соседних зерен. На темнопольных изображениях наблюдали сложный неоднородный контраст внутри зерен, что свидетельствовало о наличии в них значительных упругих деформаций и сильных искажений кристаллической решетки. В процессе нагрева этих образцов, как показывает ТЭМ, заметные структурные изменения начинаются при отжиге 250оС и выше. Это прежде всего относится к уменьшению упругих искажений кристаллической решетки, что отчетливо наблюдается на темнопольном изображении. В этом случае измеряемый по данным снимкам средний размер зерен становится несколько больше, хотя миграция границ зерен еще не происходят. Рост зерен в титане подвергнутом ИПД, начинается после отжига при температуре 350оС. Границы зерен становятся более прямыми, на них часто наблюдается полосчатый контраст, характерный для равновесных, отожженных границ.

Результаты измерений микротвердости и испытаний на изгиб (Рис. 38) показали, что после ИПД микротвердость и прочность титана достигают максимальных значений, которые более, чем в три раза выше, чем в отожженном крупнозернистом состоянии. После последующего отжига, значения Нv  остаются почти постоянными до температур 300-350оС, но затем выше 350оС они резко уменьшаются. В то же время, величина предела текучести значительно уменьшается уже после отжига при 250оС. Пластичность наноструктурного титана, измеряемая по величине максимального прогиба, мала в исходном состоянии, но значительно увеличивается после отжига, составляя 0,35 мм при 250оС, где максимальны значения Hv и предела прочности. Такое сочетание очень высокой прочности при значительной пластичности материала после низкотемпературного отжига соответствует принципам физической мезомеханики и очень привлекательно для его конструкционных применений. Кроме того эти данные подтверждают, что изменение состояния границ зерен существенно влияет на механические свойства насноструктурных материалов.


Из полученных результатов вытекает два важных следствия. Во-первых, становится очевидным, что известное эмпирическое соотношение Hv=3(y не выполняется в наноструктурных материалах, если исследуются исходные и отожженные состояния. Этот факт может быть объяснен следующим образом. Как известно, предел текучести соответствует началу пластической деформации, но при измерениях микротвердости средняя величина деформации составляет 9-10% [139]. Следовательно, можно ожидать, что в случае сильного деформационного упрочнения в отожженных образцах будет существовать значительное различие в соотношении между Hv  и (y в сравнении с исходными наноструктурными образцами, где деформационное упрочнение незначительно. Эти результаты указывают на осторожность в использовании соотношения Hv=3(y при исследовании механических свойств НСМ.


Во-вторых, тот факт, что величина предела текучести в наноструктурных материалах может существенно варьироваться в зависимости от дефектной структуры границ зерен (Рис. 36, 38) при одинаковом размере зерен, указывает на необходимость учета роли дефектной структуры границ при исследовании соотношения Холла-Петча. Очевидно, невниманием к структурному состоянию границ зерен можно объяснить большую противоречивость в имеющихся данных по этой проблеме [107].


Применение интенсивной пластической деформации к сплавам может обеспечить достижение даже более высокой прочности вследствие формирования наряду с наноструктурой метастабильных состояний и последующего старения. 


Например, для достижения высоких прочностных свойств алюминиевого сплава 1420 (Al-5.5%Mg-2.2%Li-0.12%Zr) [140], его подвергали последовательно закалке, интенсивной деформации кручением и старению при 120оС. Данная температура старения была выбрана с целью сохранить малый размер зерен, обеспечив при этом выделение мелкодисперсных частиц вторых фаз. Структурные исследования сплава, подвергнутого закалке, показали отсутствие в них частиц вторых фаз, причем средний размер зерен матричного сплава на основе алюминия равнялся величине 10 мкм. При этом, величина микротвердости закаленного образца составила 540 МПа (Таблица 7).


ИПД кручением сплава 1420 привела к формированию наноструктуры со средним размером зерен 70 нм (Рис. 39) [140], содержащей высокий уровень внутренних упругих напряжений и сильные искажения кристаллической решетки. После ИПД произошел значительный рост микротвердости сплава до 1750 МПа. Этот уровень микротвердости сохранялся до температуры отжига 150оС, 30 минут. С дальнейшим увеличением температуры отжига наблюдали  значительное уменьшение микротвердости образцов, связанное с релаксацией структуры и началом роста зерен. Старение образцов при температуре 120оС, 24 часа сохранило средний размер зерен матричного сплава, но привело к выделению частиц вторых фаз, имеющих размер около 20 нм. При этом величина микротвердости наноструктурного сплава 1420 после старения увеличилась до 2300 МПа. 

Таблица 7. Микротвердость образцов алюминиевых сплавов (МПа).

	Сплав
	1420
	Al-11wt%Fe

	после закалки
	540
	-

	после интенсивной деформации
	1700
	1650

	после старения
	2300
	3020



Весьма интересны процессы старения в сплавах системы Al-Fe, компоненты которой взаимно нерастворимы в обычном состоянии, но формируют пересыщенный твердый раствор после интенсивной деформации (Раздел 1.2) [141]. Например, сплав Al-11%Fe в исходном литом состоянии имел дендритную структуру содержащую матричную фазу Al имеющую средний размер зерен около 15 микрон и дендриты фазы Al13Fe4 с моноклинной структурой. После ИПД наблюдали однородную ультрамелкозернистую структуру, в которой матрица из Al имела средний размер зерен около 100 нм, а фаза Al13Fe4 была однородно распределена в виде отдельных частиц с размером 0,3 мкм до 1 мкм. EDS анализ Al матрицы показал, что она содержит дополнительно 0,89 ат% Fe в твердом растворе (Рис.40), в то время как в частицах фазы Al13Fe4 содержание Fe было 22,6 ат%. 


Величина микротвердости сплава в исходном литом состоянии была 750 МПа, но после ИПД составила 1700 МПа и значительно повысилась после отжига при 100оС в течение 5 часов (Таблица 7), свидетельствуя об интенсивном старении сплава. При этом, уровень микротвердости в сплаве Al-11%Fe превысил 3000 Мпа, что является рекордным для алюминиевых сплавов.


Усталость. Усталость - характеристика циклического поведения материалов и повышение прочности металлов и сплавов в наноструктурном состоянии позволяет ожидать увеличения также их усталостной прочности. Однако, пока довольно мало известно об усталостном поведении наноструктурных материалов [142-144], хотя тенденция значительного повышения усталостной прочности и долговечности при создании наноструктур методами ИПД наблюдается достаточно отчетливо (Раздел 4.4). Вместе с тем, некоторые полученные данные о малоцикловой усталости меди [143,144], подвергнутой РКУ прессованию, кажутся противоречивыми. В работе [144] исследовали усталостное поведение при контроле величины деформации в интервале ((pl= 4(10-4 ( 1(10-3. На Рис. 40а показаны кривые циклического упрочнения 4-х образцов меди - двух после РКУ прессования, третьего - после дополнительного кратковременного отжига при 473 К, 3 min, сохраняющего размер зерен и, наконец, четвертый образец был после отжига при 773 К приводящего к значительному росту зерен до 50 мкм. Видно, что после нескольких циклов все образцы обнаруживают насыщение, но напряжения насыщения, (s, существенно различны и зависят от обработки меди. 


Значительные различия в усталостном поведении ультрамелкозернистой и крупнозернистой меди видны из Рис.41б, показывающего изменения в параметре энергии Баушингера (Е в зависимости от аккумулированной пластической деформации. Величину (Е оценивали исходя из формы гистерезисной петли, используя соотношение [144]:
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где 
[image: image26.wmf]s

p - максимальное напряжение, достигаемое при растяжении и сжатии.


Чем больше величина (Е, тем более выражен эффект Баушенгера. Как видно из Рис.40б, величина (Е для всех состояний слабо зависит от аккумулированной деформации, но ее максимальное значение наблюдается в РКУ прессованной Cu, подвергнутой дополнительному кратковременному отжигу, что указывает на заметное влияние возврата неравновесного состояния границ зерен на усталостное поведение ультрамелкозернистой меди.


В противоположность этому, в работе [143] РКУ прессованная медь проявляла циклическое разупрочнение похожее на поведение обычной холодно-деформированной меди. Для установления причин этих различий усталостного поведения Cu после РКУ прессования, специальное исследование было проведено недавно в работе [145]. Как отмечалось выше в разделе 1.2 в зависимости от режимов РКУ прессования могут быть получены различные типы наноструктур, существенно отличающиеся однородностью по образцу и разориентировкам формирующихся зерен. Этот подход был использован в [145], где было изучено сравнительное поведение двух видов образцов РКУ меди. Одного - с весьма однородной ультрамелкозернистой, а другого - с наличием полосовых структур, где зерна были удлинены и присутствовали фрагменты с малоугловыми границами. Усталостные испытания показали, что в первом образце при постоянной амплитуде деформаций наблюдается стадия циклического насыщения, но во втором образце - циклическое разупрочнение. Значительно различались также значения параметра энергии Баушингера, а также картины локализации деформации и поверхностной морфологии. Полученные результаты демонстрируют существенное влияние типа наноструктур, формирующихся при интенсивных деформациях, на усталостное поведение и этот вопрос требует дальнейших исследований.


Сверхпластичность. Сверхпластичность материалов - это явление чрезвычайно высокой пластичности, составляющей сотни и тысячи процентов удлинения при растяжении (наиболее "жесткой" схеме механических испытаний) и наблюдающееся в поликристаллических материалах с размером зерен (кристаллитов) обычно менее 10 микрон и деформировании в определенном температурно-скоростном интервале, как правило Т = 0,5-0,6 Тпл (Тпл - температура плавления) при скоростях деформации 10-4 - 10-3 с-1 [146,147]. 

Хорошо также известно, что сверхпластическое течение таких микрокристаллических материалов часто описывается уравнением состояния в виде:
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где 
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 - скорость деформации, D - коэффициент зернограничной диффузии, G - модуль сдвига, b - вектор Бюргерса, К - константа Больцмана, Т - температура испытания, d - размер зерна, р - экспонента размера зерен (обычно равна 2), ( - напряжение течения.


Based on this constitutive law of superplastic flow one can expect [148,149] that a decriase in grain size should provide a sharp increase in superplastic properties and obtaining of superplasticity at relatively low temperatures and/or high strain rares. Therefore the development of SPD methods for processing of nanostructured materials has provided new opportunities in investigations of superplasticity in metallic materials and gave a possibility to bedin systematic experimental studies in this field [110]. These investigations were started in two directions: first, processing of bulk samples with homogeneous structure with a grain size of less than micrometer (submicrocrystalline level) by means of ECAP or multiple forging; secondly, processing of nanocrystalline structures in small samples by means of severe plastic torsion straining (SPTS).


We shall consider below some achievements in this area and comparative features of superplastic behaviour of several ultrafinegrained alloys processed by two techniques - ECAP and SPTS.


Nanocrystalline Alloys. Superplastic behaviour was studied in alloys, because nanostructures are characterized usually by low stability at elevated temperatures and, in fact, nanocrystalline pure metals are unstable often even at room temperature. However, nanostructures in alloys and intermetallics are more stable. Such structures were processed in boron doped intermetallic compound Ni3Al (Ni-3.5%Al-7.8%Cr-0.6%Zr-0.02%B) [150] and Russian light weight aluminium alloy 1420 (Al-5.5%Mg-2.2Li-0.12%Zr) [151,152] by means of SPTS. This technique (see part 1.1) has the advantage of that one can produce small discs (12 mm in diameter and 0.5 mm in thickness) having uniform nanoscale microstructures. Tensile specimens of 1 mm gauge length were electro discharge machined from SPTS processed discs. The tensile tests were performed on a custom-built computer-controlled constant strain rate testing machine [150,152]. 

After SPTS a strong refinement of structure was revealed in intermetallics Ni3Al. The mean grain size was about 50 nm. This value remained almost unchanged after annealing at T=650°C (Fig. 42a) and even after heating to 750°C the grain size did not exceed 100 nm. Microdiffraction patterns taken from two neighbouring grains show that they are characterized by high angle misorientation (Fig 42b). Moreover, the appearance of some extra-spots on the diffraction patterns indicates a reordering in the alloy subjected to annealing at 650°C. TEM/HREM observations indicated that grains are almost free from lattice dislocations, but grain boundaries still retain their non-equilibrium character because they are usually wavy and contain many defects such as facets, steps and grain boundary dislocations (Fig. 42c). This effect as it was show in part 1.2 is typical for other metals processed by SPTS.

At temperature 650°C nanostructured Ni3Al have revealed superplastic behaviour and the appearance of the Ni3Al specimen after testing is recorded in Fig. 43 in which the upper specimen is the untested ones. It is apparent from Fig. 43 that the specimens exhibit very high tensile ductilities (several hundred percent elongation to failure) without visible macroscopic necking. This confirms the manifestation of superplastic behaviour. However, such superplastic behaviour has several unusual features. 

In particular, the stress-strain curves for Ni3Al at a strain rate of 10-3 s-1 and 650°C and 725°C show an extensive region of strain hardening at both temperatures with the peak flow stresses ranging from 0.9-1.5 GPa [150], which is the highest flow stress reported in literature for Ni3Al intermetallics. There have also found an unusual influence of heat treatment on the tensile behaviour. When one sample was heat treated for 1 min at 750°C in argon before tensile testing, the sample did not show superplastic behaviour even though there was no grain growth. It should be noted, that superplasticity in nanostructured Ni3Al has been observed at temperatures which are more than 400°C lower when compared with microcrystalline Ni3Al [153]. 

In order to understand mechanisms of unusual superplasticity in this nanostructured alloy, special TEM/HREM investigations have been performed where a thin foil was prepared from a gauge section of Ni3Al sample strained about 300% (see Fig. 43). Although there is some grain growth during superplastic deformation, the grain size remained less than 100 nm (Fig. 44a). Grains were not elongated and we could not find any evidence of dislocation activity inside the grains even though careful HREM investigations were conducted taking advantage of annealing twins (Fig. 44b). Such twin boundaries are known to trap and retain lattice dislocations easily [154]. However, we could not detect any dislocations at these interfaces. This experiment supports theoretical calculations demonstrating a difficulty of accommodation for grain boundary sliding through generation of lattice dislocations in nanograins during superplastic deformation [155]. Probably superplastic deformation of nanomaterials occurs as a result of grain boundary sliding and some diffusional accommodation without visible dislocation activity in grains. 

TEM micrographs of the nanostructured Al 1420 alloy produced by SPTS are shown in Fig. 39. The average grain size of as-prepared sample is less than 100 nm. The selected area diffraction pattern is shown as the inset and the diffraction pattern is consistent with the ultrafine grained microstructure. The grains have mostly equiaxed shape. After heating up 300°C there was some grain growth, but a mean grain size is less than 200 nm.

The specimens before and after testing at various temperatures are shown in Fig. 45. The specimens show neck free elongation that is characteristic of superplastic flow. Another important feature is the shape of flow curves, where a significant work hardening at all strain rates was observed and the work hardening rate was higher at higher strain rates [152]. Nevertheless, this alloy demonstrates superplasticity at very high strain rates up to 5x10-1s-1 at relatively low temperature of 300°C [152]. This is the highest reported strain rate for commercial alloys at such low temperatures.

Submicrocrystalline alloys. Recent investigations have shown that the application of ECAP not only decreases significantly the temperature of superplastic flow but also produce high strain rate superplasticity in UFG alloys having a grain size of 0.5-1.0 mm [156,157] and it was shown [158] that the presence of mainly high angle grain boundaries is one of the most important requirements to obtain high strain rate superplasticity in cast aluminium alloys.

Further works on decreasing temperature of ECAP in alloy 1420 resulted in obtaining a grain size of 0.4 mm and a two-phase structure containing coagulated particles of the second-phase, 0.1-0.2 mm in size [159]. Using EDS analysis it was shown that these particles are T-Al2LiMg -phase which can be formed in Al-Li-Mg alloys at temperatures above 200°C [160]. This alloy is reasonably stable up to high temperatures of 400°C since grain size during heating remains less than 1 mm, though some relaxation of the structure occurs, attributed to some decrease in a level of internal stresses (Fig. 46). The alloy with the processed structure demonstrates high strain rate superplastic properties. In particular, testing at 400°C and the strain rate of 10-1 s-1 showed that elongation to failure of 1240% (Fig. 47). At the same time low flow stress less than 30 MPa was observed. And even at the strain rate 1 s-1 the alloy exhibits enhanced superplasticity. Under these conditions elongation to failure is of about 1000%. A view of samples, presented in Fig.47, testifies their uniform elongation without necking during deformation. The presented results demonstrate the manifestation of superplasticity at highest strain rates known from literature for commercial cast alloys. 

Note that elongation to failure of more than 1000% was also observed in submicrocrystalline Ti alloy processed by multiple forging [161], but the stain rate did not exceed 10-3s-1 in that case. 

Thus the application of SPD techniques for processing of ultrafine-grained structures provided an opportunity to attain enhanced superplastic properties, namely low temperature and high strain rate superplasticity, in a number of alloys. Nanocrystalline alloys exhibit enhanced superplastic behaviour but this behaviour is connected with significant strain hardening that is, evidently, caused by a change in deformation mechanisms due a difficulty of dislocation accommodation of grain boundary sliding in small grains [154]. High superplastic properties revealed in submicrocrystalline alloys depend not only on a grain size but also on a type of forming microstructure. 

The observations of superplasticity in ultrafine-grained materials at relatively low temperatures and very high strain rates demonstrate a potential of different commercial alloys for significant and effective extending the range of superplastic forming operations employed in current practice. However, to obtain outstanding superplastic properties in UFG alloys a precise control of their microstructure and phase composition is required. 

4.3. Другие инженерные свойства.

Формирование наноструктур методоми ИПД ведет к изменению других свойств, многие из которых представляют непосредственный инженерный интерес. К их числу можно отнести гистерезисные свойства магнитных материалов, оптические свойства полупроводников и корррозионные свойства чистых металлов, которые будут рассмотрены ниже. 


Гистерезисные магнитные свойства.
Ряд недавних исследований свидетельствует о сильном влиянии интенсивных деформаций на величины магнитных гистерезисных характеристик магнитомягких металлов (Ni (117,118(, Cо (162() и магнитотвердых сплавов (Fe-Cr-Co (163(, Pr-Fe-В-Cu (164().


В чистых металлах обнаружено резкое увеличение коэрцитивной силы после ИПД, при этом результаты исследования зависимости коэцитивной силы от температуры отжига в наноструктурном никеле (Рис. 31) (118( показали ее тесную связь со средним размером зерен и неравновесным состоянием границ зерен. Например, наноструктурные образцы подвергнутые отжигам при температурах 100 и 200(С, различаются в величине коэрцитивной силы почти на 40%, хотя размер зерен в них практически не изменился. Вместе с тем, при температуре 200(С наблюдали интенсивный возврат неравновесных границ зерен. Дальнейшее уменьшение величины НС при повышении температуры отжига коррелировало с увеличением размера зерен. Таким образом, резкое повышение коэрцитивной силы в наноструктурном Ni после ИПД связано не только с малым размером зерен, но и неравновесным состоянием границ зерен. Аналогичные закономерности были обнаружены и в кобальте, подвергнутом ИПД кручению. Для анализа причин данного эффекта интересны ТЕМ исследования методом Лоренца (165( доменной структуры Co, подвергнутого ИПД кручению и имеющего размер зерен около 100 нм. Было установлено что размеры магнитных доменов были заметно больше размеров зерен и перемагничевание было обусловлено движением доменных стенок, которые, однако, затруднялось границами зерен с высокой плотностью дефектов.

В исследованных магнитотвердых сплавах ИПД также привела к значительному росту коэрцитивной силы и это имеет важное практическое значение для создания постоянных магнитов. Однако, природа изменения НС в этих сплавах носит более сложный характер и обусловлена не только формированием наноструктур, но и изменениями фазового состава. Рассмотрим более подробно эти вопросы в сплавах системы R-Fe-B(R=Nd,B), которые в последние годы вызывают большой научный и практический интерес. Из этих сплавов изготавливаются спеченные (166( и горячедеформированные [167( постоянные магниты с рекордными значениями магнитной энергии. Влияние ИПД кручением при комнатной температуре и последующего отжига на магнитные свойства и структурные изменения литиго сплава Rr20Fe73.5B5Cu5 были выполнены в работах (164(
По данным металлографического и рентгенографического (Рис. 48а) анализов, в образцах исходного литого сплава кроме основной тетрагональной фазы R2Fe14B (2:14:1) присутствовали ОЦК (типа (-Fе) и ГПУ (богатая Рr) фазы, при этом основная магнитная фаза 2:14:1 присутствовала в виде неравноосных зерен-дендритов со средними размерами длиной 14 мкм и толщиной 3 мкм, наблюдаются включения (-Fе, занимающие около 8 об. % образца. Около 25% объема сплава занято неферромагнитной ГПУ фазой.

При малых деформациях сплав характеризуется неизменным фазовым составом и уширением рентгеновских дифракционных линий и рефлексов на электронограммах (Рис. 48б). Особенно сильно уширяются линии фазы 2:14:1. Уширение рефлексов связано с формированием наноструктуры со средним размером зерна менее 300 нм и высокой плотностью дислокаций.

С увеличением степени деформации уменьшается количество фазы 2:14:1 пo отношению к количеству ОЦК фазы, а в образце с большой степенью деформации (Рис. 48в) аморфная фаза наблюдается уже во всем объеме образца, тогда как линии основной фазы 2:14:1 и других не обнаружены.

Интенсивная пластическая деформация сильно влияет на гистерезисные свойства литого сплава Pr20Fe73.5B5Cu1.5. На Рис. 49 представлены значения НС. образцов, полученных при различных углах поворота наковален. Если в исходном состоянии НС. сплава составляла 20 кА/м (это значение отмечено треугольниками на рис. 49), то в результате деформации осадкой она резко возрастает до 192 кА/м (рис. 5, кривая 7) и далее продолжает повышаться с увеличением угла поворота, достигая максимума в интервале углов (2-5)(. 

Вместе с тем, отжиг деформированных образцов восстанавливает фазовый состав исходного сплава, но размер зерна фазы 2:14:1 не превышает 300 нм, а количество фазы на основе ((-Fе резко снижается. В итоге отжиг приводит к значительному повышению величины НС (см. Рис. 49).
Таким образом, методом интенсивной пластической деформации при комнатной температуре и последующим отжигом на сплаве Pr20Fe73,5B5Cu1,5 реализованы значения НС > 1600 кА/м, заметно превышающие значения НС получаемые в постоянных магнитах, приготовленных из этого сплава как спеканием, так и горячей деформацией.


Оптические свойства полупроводников

Выше в Разделе 1.2 было показано, что методы ИПД могут быть использованы для получения наноструктур не только в чистых металлах и сплавах, но и в полупроводниковых материалах широко используемых в электронной технике. В последние годы, значительный интерес вызвали оптические свойства наноструктурных кремния и германия, в которых наблюдалось люминесцентное свечение в видимой области спектра. Эти эффекты были обнаружены в пористом кремнии, полученном химическим травлением [168,169], в образцах кремния полученных электроннолучевым распылением [170] и в нанокристаллах германия полученных магнетронным распылением [171]. Вместе с тем, в этих работах исследованные образцы были в виде пористого материала или тонких пленок. В этой связи интерес представляет изучение оптических свойств объемных наноструктурных германия и кремния полученных методами ИПД, которые проведены путем исследования спектров рамановского рассеяния и фотолюминесценции. 


Используя ИПД кручением в германии и кремнии была получена достаточно однородная зеренная наноструктура, в которой наблюдалось логарифмически нормальное распределение зерен по размерам со средними размерами 24 нм и 17 нм, соответственно (Раздел 1.2)

Исследования показали, что в исходном монокристалле кремния спектр рамановского рассения выглядел в виде симметричного пика с положением максимума пика при 521 см-1 и с шириной пика на половине высоты равной 5,0 см-1 (Рис. 50) [63]. В тоже время, в наноструктурном кремнии, по сравнению со спектром исходного монокристалла, были выявлены значительные изменения. В частности, было выявлено уменьшение интенсивности пика, увеличение его ширины на половине высоты пика до 14,2 см-1, появились ассиметрия пика и его сдвиг в низкочастотную область на 2,5 см-1 .

В исходном монокристалле германия спектр рамановского рассения имел вид симметричного пика с максимумом при 301 см-1 и шириной пика на половине высоты равной 5,1 см-1 (Рис.51). В наноструктурном германии наблюдались аналогичные изменения в форме профиля пика рамановского рассеяния после ИПД: было выявлено уменьшение интенсивности пика, увеличение его ширины на половине высоты пика до 14 см-1, асимметрия пика и его сдвиг в низкочастотную область [62]. 

Спектр фотолюминесценции наноструктурного кремния обнаруженный при комнатной температуре имел вид ассиметричного пика расположенного в видимой области спектра с максимумом пика при 650 нм и шириной пика на половине высоты около 80 нм (Рис. 52). Аналогичный спектр фотолюминесценции в видимой области спектра наблюдался в пористых образцах кремния [169], а также в тонких пленках кремния полученных электроннолучевым напылением [170]. 

В качестве возможного механизма описывающего спектр фотолюминесценции в пористых и тонкопленочных образцах кремния и германия часто используют представления о кванторазмерном эффекте [171]. Этот эффект подразумевает появление дополнительных уровней энергии в энергетическом спектре полупроводников, вследствие чрезвычайно малых размеров их кристаллитов. При этом появление дополнительных уровней энергии приводит к изменениям в спектре фотолюминесценции. 

Для того, чтобы осуществился кванторазмерный эффект, средний размер зерен в наноструктурных полупроводниках должен быть меньше некоторого критического размера, расчетная величина которого для кремния и германия равна 5 нм [169]и 24 нм [171], соответственно. Более того, чтобы произошел значительный сдвиг спектра фотолюминесценции из инфракрасной области в видимую область спектра, средний размер зерен должен быть еще меньше - менее 3 нм в кремнии и менее 3,5 нм в германии, т.е. существенно меньше, чем наблюдали в ТЕМ. Объяснить это различие возможно, если принять, что основной вклад в спектр фотолюминесценции в наноструктурных полупроводниках вносит только центральная часть зерен, имеющая малоискаженную кристаллическую решетку. В согласии с развиваемой структурной моделью НСМ (Раздел 2.2) неискаженные области в ИПД материалах существенно меньше среднего размера зерен, включающих в себя приграничные сильноискаженные области.
Corrosion behaviour. The corrozion behaviour of nanostructured materials has been just scarcely studied to date. Aust and co-authors have shown that this kind of material may posses enhanced corrosion properties in comparison with both their cristalline and amorphous counterparts [172]. On the other hand significant degration of corrosion resistance in nanocrystalline Ni-P has also been reported for two nanoscopic grain sizes of 8.4 and 44.6 nm [173]. Moreover, the same researches have shown that the good corrosoin properties of pure Ni retain unchanged in the nanostructured state [174]. This ambiguity makes it still difficult to predict the electromechanical behaviour of nanomaterials from the known properties of their coarse-grained and amorphous analogs. One can slso reasonably suppose that the corrosion properties of NCM depend stongly on the processing technique, thermal history and material purity and they need futher investigations including SPD materials. 

However, there is the only report on a general corrosion behaviour of ultrafine-grained Cu produced by severe plastic deformation via ECA pressinf [175]. The samples were either left in the as-deformed state (State 1) or subjected to a short time isothermal annealing in a muffle furnace at 473 K for 3 min (State 2) or 10 min (State 3). For comparison the coarse-grain reference specimens with mean grain size of 50(m were obtained from the as-received ECAP state by annealing at 823 K for 30 min in vacuum (State 4). Potentiodynamic electrochemical measurements were carried out in a standard cell containing a saturated calomel reference electrode. All tests were performed in the modified Livingston etchant [176] (HCl:30 ml + CH3COOH:10 ml + H2O:410 ml).

Fig. 53 shows typical potentiodynamic anodic polarization curves obtained at 303 K for ultrafine-grained and for annealed Cu samples. Two active-possive transitions are revealed from the polarization curves as-known high purity copper immeresed into sulfuric acid or alkaline solution usually shows a single passive rigion associated with the cuprous oxide Cu2O film formation on the specimen surface. The presence of the secondary active-passive transition from 100 to 300 mVSCE  and possive region from about 300 mVSCE for given UFG copper immersed into theLivingston electrolyte cannot be explained by significant impurity content of this material because 99.9999% purity Cu shows similar polarization behaviour, Fig. 53b. Two stages of passivation can be presumably associated with two stages of protective film formation [177,178]. The steady-state anodic current is achieved at secondary passivation. Together with passivation potential this current density serves as a quantitative characteristic of general corrosion. One can see that the active-passive behaviour of UFG Cu (Fig.53a, curve 'State 1') is similar to that of conventional Cu (Fig.53a, curve 'State 3'). However, some differences can be noticed. 

The shape of polarization curves was not changed substantially with testing temperature and the open circuit corrosion potential, Ecorr , is approximately the same for all the specimens tested (-200±10 mV). All other characteristics of polarization curves were sensitive to the structural state of material, changing uniformly with solution temperature. Lowering the electrolyte temperature necessarily shifts the passivation potential in the active direction and reduces the primary critical passivation current density for all states of marerial. This behaviour is usually observed for passivating conventional metals. The differences between the ultrafine-grained and conventional polycrystals tend to diminish at high potentials (in the transpassive region). At all testing temperatures the secondary passive current density in copper in State 1 is higher in comparison with results on coarse-grain reference samples (State 4). This means that the steady-state rate of dissolution in State 1 is greater than in State 4. The latter undoubtedly demonstrates the decreased general corrosion resistance of UFG copper in comparison with the relatively coarse-grained sample. This is consistent, in principal, with findings reported in [173,174] for nanostructured Ni and Ni-P alloy which possesses lower general corrosion properties than their coarse-grain counterparts.

B работе [175] были также исследованы morphology of corrosion demage and the effect of head treatment on corrosion behaviour of ultrafine-grained copper. All that enabled to make three main conclusions:
First, a rate of dissolution at a given potential in the ultrafine-grained is of 10% higher in comparison with relatively coarse grain polycrystalline copper of the same purity. This rate depends strongly on the heat treatment applied to the initial ECA pressed material: short time (3 min) annealing at 473 K results in partial recovery of internal stresses and partial recrystallization but significantly reduces corrosion properties. Second, significant differences in the corrosion behaviour of the as-received ECAP Cu samples and the samples subjected to preliminary annealing, is related to the degree of corrosion localization. Highly localized corrosion was observed also in relatively coarse grain copper where corrosive damage is almost entirely associated with grain boundaries. Although the total fraction of grain boundaries in the ECA pressed materials is much greater than that in conventional polycrystals, the surface relief in the nanostructured state is rather smooth and corrosion pits are distributed almost uniformly. Third, homogeneity of corrosive damages makes the ECA pressed structure more attractive for practical applications in aggressive media in comparison with conventional polycrystals susceptible to localized intergranular corrosion. 

4.4. Перспективы практического использования НСМ.
В заключительной части кратко рассмотрим направления, которые представляются наиболее перспективными для практического использования ИПД наноструктурных материалов уже в ближайшие годы и проблемы требующие дальнейших решений. Многие из рассмотренных выше свойств НСМ весьма привлекательны для их практического применения. Более того получение больших обьемных заготовок ИПД методами дает возможность изготовления pilot asticles и их апробации. С этой точки зрения к числу наиболее важных практических направлений следует отнести создание новых, мощных, постоянных магнитов на основе наноструктурных ферромагнитов, поскольку интенсивные пластические деформации позволяют очень существенно повысить магнитные гистерезисные свойства в магнитотвердых сплавах (Раздел 4.3.). 


Хорошо известно (146,147(, что сверхпластическая формовка является высокоэффективным способом получения изделий сложной формы. В этой связи повышенная сверхпластичность ультрамелкозернистых ИПД материалов, наблюдались при относительно низких температурах и или высоких скоростях деформации весьма перспективна с точки зрения повышения производительности формовки и увеличению стойкости штамповых оснасток.


До недавнего времени спорным оставался вопрос о применении наноструктурных образцов в качестве конструкционных материалов. Важным требованием здесь является состояние высокой прочности и пластичности, повышенных усталостных характеристик. Прогресс здесь был достигнут при повышении однородности наноструктур в полученных заготовках и формировании наноструктур с преимущественно большеугловыми границами зерен. Показательным примером является разработка (179( наноструктурного титанового сплава для высокопрочных резьбовых соединений, широко используемых в авто-и авиастроении и к которому предъявляются повышенные требования к комплекту служебных свойств (180(.

Processing of bulk nanostructured billets out of Russian alloy VT1-0 (commercial pure Ti)  was realized via ECA pressing. of rods, up to 30 mm in diameter and 120 mm in length. Two routes of passing were studied. In the first case (route 1) a billet was rotated at an angle of 90( after each pass. In the second case (route 2) an angle of rotation was 180(. Structural investigations were conducted by TEM using thin foils cut out in parallel and perpendicular sections of billets after ECA pressing. Mechanical tensile tests were conducted using standard samples (Russian standard "GOST 1497-84"). A value of fatigue endurance was determined by Locatti’s method for accelerated testing [181]. 

Typical microstructures of the alloy VT1-0 after ECA pressing by route 1 (a) and route 2 (b) are shown in Figure 54. It is seen that in the first case the homogeneity of the processed ultra fine-grained structure much higher than in the second one. Moreover, the analysis of electron diffraction patterns show that ECA pressing by route 1 leads to formation of a mean grain size of 200-300 nm and grained structure with mostly high angle grain boundaries. ECA pressing by route 2 results in similar a mean grain size but structure of a mixed type, which contains small and high angle grain boundaries. These results confirm the importance of applied routs for structure formation via ECA pressing [30]. 

The results of mechanical and fatigue tests of the ECA pressed billets of the VT 1-0 alloy are presented in the Table.

Table. Mechanical and fatigue properties of the processed billets and cyclic endurance of fasteners out of the VT1-0 alloy in the as-received state and after ECA pressing by two different routes. 

	
	
	Tensile mechanical properties
	Fatigue
	Cyclic

	№
	State
	(s, 

МPа
	(0,2,

МPа
	(,

%
	(,

%
	limit (-1 

 MPa
	endurance

N

	1. 
	as-received state
	460
	400
	27
	60
	252
	4.211

	2. 
	after ECA pressing by route 1 
	816
	800
	15,5
	60
	403
	34.504

	3. 
	after ECA pressing by route 2
	772
	732
	14
	59
	354
	17.504


The tabular data show that formation of nanostructures by ECA pressing leads to a considerable increase of strength properties and satisfactory ductility. This effect is especially attainable by ECA pressing on route 1. The fatigue limit of the VT1-0 alloy after ECA pressing reaches its considerable increase as well: 60% after ECA pressing by route 1 and 40% after ECA pressing by route 2. This difference in the obtained values is due to variation of ECA pressing regimes and resulting nanostructures. Thus the forming type of nanostructure makes strong influence on mechanical and fatigue properties of ultrafine-grained metals, even if a mean grain size is approximately the same. Recently it was demonstrated [108] that defect structure of grain boundaries is a key factor influencing on mechanical behaviour of nanostructured materials. The presented data show therefore an important role of uniform microstructure and a character of the forming interfaces.

Now let us consider one of the interesting examples of the application of the processed nanostructured material. This is high strength thread articles for application as fasteners widely used in aircraft and automobile industries and medical practice (Fig.55).

According to the developed technology [182] thread was made on billets out of the alloy VT1-0, in the initial as-received state, and processed by ECA pressing. This thread was formed by plastic forming using a special set for this procedure. The obtained stud-bolts were used as samples for low cyclic fatigue tests. These stud-bolts were tested on a special testing machine [183]. A scheme of loading: tension at pulsing cycle at ((max=450 MPa, (min=0). Three samples of each state were tested. The results of testing are also shown in Table.

It is seen that formation of nanostructures in these articles provides an essential increase of cyclic endurance of thread in a low cyclic area, but it depends again from the processing route. The conducted investigations have demonstrated that the preliminary formation of nanostructure contributes to a significant increase in cyclic fatigue endurance of thread in fastener titanium articles. 
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