
Министерство науки и высшего образования Российской Федерации 

 

Алтайский государственный технический  

университет им. И.И. Ползунова 

 

 

 

 

 

А. А. Ситников, В. Ю. Филимонов, А. В. Градобоев, 

М. В. Логинова, В. И. Яковлев, А. В. Собачкин, 

М. Р. Шарафутдинов, А. Ю. Мясников 
 

 

ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫЙ СИНТЕЗ АЛЮМИНИДОВ 

ТИТАНА В АКТИВИРОВАННЫХ ПОРОШКОВЫХ СМЕСЯХ 

 

Монография 

 

 

 

 

 

ISBN 978-5-7568-1433-0 

 
 

АлтГТУ 

Барнаул • 2022 

 

 

 

 

 

Об издании – 1, 2 

© А. А. Ситников, В. Ю. Филимонов,   

А. В. Градобоев, М. В. Логинова,  

В. И. Яковлев, А. В. Собачкин,  
М. Р. Шарафутдинов, А. Ю. Мясников, 2022 

© Алтайский государственный технический  

университет им. И.И. Ползунова, 2022 



2 

УДК 669.017.165:621.762.04 
 

Рецензенты: 
доктор технических наук, профессор В. В. Иванайский, 

Алтайский государственный аграрный университет; 
доктор технических наук, доцент А. Н. Романов, 

Институт водных и экологических проблем СО РАН 
 

Ситников, А. А. 
Высокотемпературный синтез алюминидов титана в активированных по-
рошковых смесях : монография / А. А. Ситников, В. Ю. Филимонов, 
А. В. Градобоев, М. В. Логинова, В. И. Яковлев, А. В. Собачкин, М. Р. Ша-
рафутдинов, А. Ю. Мясников. – Барнаул : АлтГТУ, 2022. – 160 с. : ил. – 
URL : http://elib.altstu.ru/uploads/open_mat/2022/Sitnikov_VSATAPS_mono.pdf. 
– Текст : электронный. 

 

ISBN 978-5-7568-1433-0 

 
В монографии обобщены результаты получения порошковых материа-

лов системы Ti–Al под воздействием концентрированных источников энер-

гии и их применения в качестве прекурсоров для реализации процессов вы-

сокотемпературного синтеза. Подробно описаны исследования по влиянию 

предварительной механоактивационной обработки и гамма-облучения на 

структурно-фазовое состояние прекурсоров и продуктов реакции, а также на 

термодинамические параметры СВС. Предложены прогнозные модели про-

цессов структурообразования. 

Монография представляет интерес для исследователей, специализиру-

ющихся в области материаловедения, физики твердого тела, порошковой 

металлургии, механохимии и т. д. 

Исследования выполнялись в рамках государственного Задания 

FZMM-2020-0002. 
Монография 

Минимальные системные требования 
Yandex (20.12.1) или Google Chrome (87.0.4280.141) и т.п. 

скорость подключения - не менее 5 Мб/с, Adobe Reader и т.п. 

 
Дата подписания к использованию 23.12.2022. Объем издания – 8,5 Мб. 

Федеральное государственное образовательное учреждение высшего образования    

«Алтайский государственный технический университет им. И. И. Ползунова, 656038, 
г. Барнаул, пр-т Ленина, 46, https://www.altstu.ru. 

 

ISBN 978-5-7568-1433-0 

 

 

вперед (оглавление) 

© А. А. Ситников, В. Ю. Филимонов,  

А. В. Градобоев, М. В. Логинова,  

В. И. Яковлев, А. В. Собачкин,  

М. Р. Шарафутдинов, А. Ю. Мясников, 2022 

© Алтайский государственный технический 

университет им. И.И. Ползунова, 2022 

http://elib.altstu.ru/uploads/open_mat/2022/Sitnikov_VSATAPS_mono.pdf
https://www.altstu.ru/


3 

  

ОГЛАВЛЕНИЕ 

ВВЕДЕНИЕ ................................................................................................. 5 

ГЛАВА 1. СВС-ТЕХНОЛОГИЯ КАК СПОСОБ ПОЛУЧЕНИЯ 

ПЕРСПЕКТИВНЫХ КОМПОЗИЦИОННЫХ МАТЕРИАЛОВ ............. 9 

1.1 Высокотемпературный синтез в режиме послойного 

горения ................................................................................................ 9 

1.2 Особенности процесса синтеза в режиме теплового 

взрыва ................................................................................................ 13 

1.3 Список использованных источников ........................................ 23 

ГЛАВА 2. СПОСОБЫ ФОРМИРОВАНИЯ ПРЕКУРСОРОВ ДЛЯ 

СВС ВЫКОКОЭНЕРГЕТИЧЕСКИМИ ВОЗДЕЙСТВИЯМИ .............. 33 

2.1 Механоактивационная обработка как способ получения 

высокодисперсных материалов ....................................................... 33 

2.2 Синтез композиционных материалов с использованием 

технологии предварительной механической активации ............... 37 

2.3 Гамма-облучение как дополнительное воздействие на 

механокомпозиты ............................................................................. 40 

2.4 Список использованных источников ........................................ 44 

ГЛАВА 3. ПОЛУЧЕНИЕ ПРЕКУРСОРОВ СИСТЕМЫ Ti–Al 

ДЛЯ РЕАЛИЗАЦИИ СВС ........................................................................ 50 

3.1 Общая характеристика интерметаллидов системы Ti–Al ....... 50 

3.2 Влияние состава исходной шихты Ti + Al на структурно-

фазовое состояние продуктов реакции при реализации 

высокотемпературного синтеза ...................................................... 52 

3.3 Исследование влияния времени предварительной 

механоактивационной обработки на структурно-фазовое 

состояние исходной порошковой смеси в системе Ti–Al ............. 54 

3.4 Влияние гамма-облучения на структурно-фазовое 

состояние предварительно механоактивированной 

порошковой смеси системы Ti–Al .................................................. 62 

3.5 Металлография прекурсоров состава Ti+Al, 

подверженных высокоэнергетическим воздействиям .................. 68 

3.6 Список использованных источников ........................................ 75 

ГЛАВА 4. ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫЙ СИНТЕЗ В 

ПРЕКУРСОРАХ, ПОДВЕРЖЕННЫХ 

ВЫСОКОЭНЕРГЕТИЧЕСКИМ ВОЗДЕЙСТВИЯМ ............................. 81 

4.1 Высокотемпературный синтез в механоактивированных 

необлученных прекурсорах системы Ti–Al ................................... 81 

4.2 Высокотемпературный синтез в гамма-облученных 

механокомпозитах системы Ti–Al .................................................. 88 



4 

4.3 Список использованных источников ........................................ 94 

ГЛАВА 5. IN SITU ИССЛЕДОВАНИЯ ФАЗОВЫХ 

ПРЕВРАЩЕНИЙ ПРИ СВС В НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ 

ПОРОШКОВЫХ СМЕСЯХ, ПОДВЕРЖЕННЫХ 

ВЫСОКОЭНЕРГЕТИЧЕСКИМ ВОЗДЕЙСТВИЯМ ............................. 95 

5.1 Метод динамической дифрактометрии высокого 

пространственного и временного разрешения в пучках 

синхротронного излучения .............................................................. 95 

5.2 Экспериментальный комплекс для изучения динамики 

фазообразования в процессе СВС в режиме реального 

времени в порошковых нанокристаллических материалах .......... 98 

5.3 Исследование динамики структуро- и фазообразования в 

прекурсорах системы Ti–Al в условиях СВС методом 

синхротронного излучения ............................................................ 104 

5.4 Список использованных источников ...................................... 134 

ГЛАВА 6. МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОЦЕССОВ 

СТРУКТУРООБРАЗОВАНИЯ В УСЛОВИЯХ 

ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНОГО СИНТЕЗА ......................................... 139 

6.1 Построение теоретической модели квазиравновесного 

синтеза в системе Ti–Al ................................................................. 139 

6.2 Прогнозная модель процессов структурообразования при 

СВС в режиме теплового взрыва .................................................. 148 

6.3 Список использованных источников ...................................... 154 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ ....................................................................................... 157 

 

 

 
 

  



5 

ВВЕДЕНИЕ 

 

Самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС) 

является одним из способов получения перспективных материалов с 

использованием процессов горения [1–4]. К основным преимуществам 

технологий СВС относят: простоту используемого оборудования, не-

значительные энергозатраты, малую продолжительность процесса 

синтеза. Процесс основан на проведении экзотермической химической 

реакции взаимодействия исходных реагентов в форме горения, где 

целевым продуктом горения являются твердые химические соедине-

ния и материалы на их основе. Основными реагентами в процессах 

СВС являются порошки металлов и неметаллов, а конечным продук-

том в подавляющем большинстве случаев – порошковый материал, 

или собственно порошок, или спеченный из порошка материал, поэто-

му технологию на основе процесса СВС можно назвать порошковой 

технологией СВС. К настоящему времени создано около 100 конкрет-

ных разновидностей технологии СВС, позволивших синтезировать 

свыше тысячи веществ и материалов, наносить покрытия, сваривать 

детали. 

Традиционно СВ-синтез проводят в двух режимах: послойное го-

рение [5] и тепловой взрыв [6, 7]. В случае послойного горения воз-

можности управления тепловыми режимами и режимами структурооб-

разования ограничены, поскольку волна горения является устойчивым 

образованием. В случае динамического теплового взрыва появляются 

дополнительные возможности управления составом продукта. Извест-

но, что именно скорость нагрева смеси является важным управляю-

щим фактором, определяющим фазовый состав и структуру спеченных 

образцов. 

Синтез в режиме теплового взрыва можно реализовать в услови-

ях СВЧ нагрева смеси [8–11]. В этом случае появляется возможность 

управляемого нагрева смеси посредством нагрева тигля, в котором 

находится смесь. За счет высокого КПД нагрева смесь можно нагре-

вать с высокой скоростью до высоких температур, что является чрез-

вычайно важным. Кроме того, имеется возможность быстрого охла-

ждения системы до комнатных температур. Также СВЧ нагрев позво-

ляет поддерживать высокие температуры после реализации процесса 

синтеза, что дает возможность проследить структурный и фазовый 

состав синтезируемых материалов на этом этапе. 

В последние годы большое развитие получают фундаментальные 

и прикладные исследования, посвященные изучению материалов, 

находящихся в неравновесном наноструктурном состоянии. В отличие 
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от традиционных порошковых смесей, наноматериалы характеризуют-

ся наличием неравновесных фаз и сегрегаций, развитыми поверхно-

стями раздела, остаточными напряжениями. Все это определяет слож-

ное, метастабильное состояние системы, которое может формировать-

ся различными технологическими способами при высокоэнергетиче-

ском воздействии на нее. Одним из способов такого воздействия явля-

ется механоактивационная обработка, в результате которой в систему 

(благодаря воздействию мелющих тел) вводятся дополнительная энер-

гия. При этом часть энергии аккумулируется в виде дефектов кристал-

лической структуры, часть энергии идет на увеличение свободной по-

верхности исходной порошковой смеси [1–4].  

В последнее время внимание исследователей привлекают различ-

ные методы синтеза композиционных материалов в предварительно 

механически активированных смесях [12–14]. Совмещение метода 

СВС с предварительной механоактивационной обработкой (МА СВС) 

[15–17] является эффективным способом получения перспективных 

бинарных и многокомпонентных соединений. Известно, что в процес-

се механической активации формируются так называемые механоком-

позиты или прекурсоры, которые имеют сложную слоистую структуру 

[18]. При наличии пластичного компонента такая система чаще всего 

представляет собой матрицу, в объеме которой находятся наноразмер-

ные частицы более хрупкого компонента смеси [19]. Иерархия струк-

турных неоднородностей на примере механокомпозитов имеет множе-

ственные межфазные границы и, как следствие, химическую неодно-

родность, ведущую к стадийности химических превращений и к мно-

гофазному продукту СВС.  

Также известно, что для изменения структурных характеристик 

и свойств материалов используются методы, основанные на облучении 

веществ [20–22], в частности γ-квантами [23, 24], которые способны 

формировать особое состояние вещества, насыщать его дефектами, 

изменять размеры кристаллитов, параметры элементарной ячейки, 

стимулировать диффузионные процессы и т.д. Следует отметить, что 

радиационное воздействие является уникальным технологическим 

приемом, позволяющим получать состояние вещества, которое невоз-

можно получить другими методами. К настоящему времени выявлено, 

что эффект радиационного воздействия на те или иные материалы за-

висит, в первую очередь, от структурного состояния облучаемого ве-

щества [25, 26]. Особый интерес представляет облучение систем, 

находящихся в неравновесном состоянии, поскольку в данной ситуа-

ции возникает непосредственная возможность модификации перспек-

тивных материалов. 
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Можно предположить, что вопросы, связанные с возможностью 

изменения структуры прекурсоров как на макроуровне, так и на мик-

роуровне, могут иметь чрезвычайно важное значение с точки зрения 

получения продукта синтеза требуемого состава, структуры и свойств. 

Анализ литературных данных показал, что вопрос, связанный с моди-

фикацией сформировавшейся после воздействия концентрированных 

источников энергии (механоактивация и гамма-облучение) сложных 

гетероструктур, а также их влияние на процессы синтеза, мало изуче-

ны и требуют дополнительных исследований. 

В настоящей монографии рассматривается порошковая смесь со-

става Ti 64 мас.% + Al. Это обусловлено тем, что алюминиды титана, 

в частности, интерметаллидное соединение TiAl (γ-фаза), и сплавы на 

их основе, сочетая малый удельный вес, высокую механическую проч-

ность и жаростойкость, находят широкое применение для конструкций 

и деталей, работающих в экстремальных условиях, в том числе в атом-

ной, авиационной, ядерной, энергетической областях. В этой связи 

возникает интерес к развитию технологий получения модифицирован-

ных мелкодисперсных порошков на основе алюминидов титана как 

базового сырья для проведения высокотемпературного синтеза при 

разработке новых конструкционных материалов [27–29]. 

Получение продуктов с заданными свойствами при синтезе меха-

ноактивированных и γ-облученных систем подразумевает понимание 

фундаментальных процессов формирования структурных и фазовых 

переходов в динамических условиях. Понимание сути этих процессов 

обеспечивается исследованиями влияния структурного состояния 

предварительно обработанных порошковых смесей и режимов высоко-

температурного синтеза на динамику структурных и фазовых превра-

щений, происходящих в процессе твердофазной химической реакции 

и на состав конечного продукта. Это требует получения достоверной 

информации о фазовом составе промежуточных продуктов и последо-

вательности стадий, через которые идет образование конечного про-

дукта. Решение этих задач возможно с помощью метода in situ дифрак-

тометрии синхротронного излучения («дифракционное кино»). Анализ 

дифракционного поля позволяет наблюдать структурные превращения 

в веществе в процессах деформации, плавления, кристаллизации, син-

теза и т.д. [30, 31]. В связи с этим авторы монографии использовали 

возможности синхротронного излучения для исследования динамики 

структурно-фазовых превращений при высокотемпературном синтезе 

в прекурсорах, подверженных высокоэнергетическим воздействиям. 

Таким образом, представленные в настоящей монографии теоре-

тические и экспериментальные исследования по выявлению влияния 
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концентрированных источников энергии на процессы структуро- 

и фазообразования при СВС в порошковой смеси системы Ti–Al явля-

ются актуальными. Авторы надеются, что данная монография может 

послужить хорошей основой для дальнейшего изучения и развития 

фундаментальных свойств модифицированных материалов, что со-

здаст широкие возможности для управления процессами структуро-

фазообразования и оптимизации процесса твердофазного синтеза 

с целью получения продукта реакции требуемых свойств. 
 

  



9 

ГЛАВА 1. СВС-ТЕХНОЛОГИЯ КАК СПОСОБ ПОЛУЧЕНИЯ 

ПЕРСПЕКТИВНЫХ КОМПОЗИЦИОННЫХ МАТЕРИАЛОВ 

 

1.1 Высокотемпературный синтез в режиме послойного  

горения 

Самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС) 

является одним из перспективных и быстроразвивающихся направле-

ний современного материаловедения. В отличие от традиционных ме-

тодов порошковой металлургии (выплавка в дуговых и индукционных 

печах алюминотермическое восстановление кислородных и галоидных 

соединений, выделение кристаллов интерметаллидов из расплавов и 

т.д.) [32–36], метод СВС характеризуется низкими энергозатратами, 

быстротой протекания процесса, высокой чистотой синтезированных 

продуктов. В настоящее время указанным методом синтезировано 

свыше тысячи различных соединений. 

Сущность метода заключается в высокоэкзотермичном взаимо-

действии порошковых смесей, протекающих в режиме горения. 

Различают два режима самораспространяющегося высокотемпе-

ратурного синтеза – режим послойного горения и режим теплового 

взрыва. В режиме послойного горения химическая реакция возбужда-

ется локально, взаимодействие реагентов осуществляется в тонком 

слое и распространяется по всей системе благодаря теплопередаче от 

горячих продуктов в зоне реакции к холодной исходной смеси. В ре-

жиме теплового взрыва реакция инициируется всей поверхностью, 

окружающей реакционный объем порошковой смеси. Режим теплово-

го взрыва определяется резким, скачкообразным изменением симмет-

ричного температурного распределения в объеме реагирующей смеси 

при малом изменении параметров (теплофизических и геометриче-

ских) реагирующей системы. 

Подавляющее большинство теоретических и экспериментальных 

исследований в области СВС посвящено фронтальному режиму горе-

ния. На рисунке 1.1 представлена характерная структура стационарной 

волны горения, которая состоит из шести зон [37]. 

В зоне прогрева происходит инертный разогрев смеси, скорость 

тепловыделения и глубина превращения весьма незначительны. В зоне 

реакции происходит выгорание основной части компонентов синтеза, 

скорость тепловыделения достигает максимального значения, однако 

температура на протяжении всей зоны продолжает расти. В зоне дого-

рания скорость тепловыделения уменьшается практически до нулевого 

значения, однако процесс фазообразования продолжается. Эта зона 

характеризуется неравновесным, метастабильным состоянием форми-
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рующихся фаз и именно в ней начинается формирование равновесного 

конечного продукта. В зоне структурообразования происходит форми-

рование основной части равновесного конечного продукта, температу-

ра смеси близка к адиабатической температуре горения. Такой меха-

низм синтеза, по классификации А.Г. Мержанова [38–40], определяет-

ся как вторичное структурообразование. Частным случаем является 

механизм первичного структурообразования, когда зоны реакции, до-

горания и структурообразования совпадают. Кроме того, процесс мо-

жет сопровождаться плавлением одного из компонентов [41–45]. 

 
Рисунок 1.1 – Характерная структура волны горения: 

Т – температура, Ф – скорость тепловыделения, η – глубина  

превращения, С – концентрация продуктов 

 

Одним из основных методов экспериментального изучения 

структуры волны горения в конденсированных средах является термо-

парный метод. Методические основы использования микротермопар в 

процессах измерения температуры в гетерогенных системах разрабо-

таны А. А. Зениным с соавторами [39, 46–49]. При этом в эксперимен-

тах используются Г-образные ленточные вольфрам-рениевые термопа-

ры или хромель-алюмелевые термопары с горизонтальным участком, 

которые запрессовываются в образцы. В эксперименте термопары 

предварительно изолируются от реакционной среды (кроме рабочего 

спая) с помощью тонких пластин BN или других защитных сред, что 

дает возможность исключить взаимодействие термопар с внешней 

средой. 

На рисунке 1.2 представлена схема установки для проведения ре-

акций синтеза в режиме послойного горения [50]. 
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Рисунок 1.2 – Схема экспериментальной установки для проведения 

синтеза в режиме послойного горения 

 

Синтез проводится в герметичной камере в атмосфере инертного 

газа либо при пониженном давлении. Инициирование реакции произ-

водится посредством нагретой спирали, которая приводится в контакт 

с торцевой поверхностью образца. В прессованный образец зачекани-

вается термопара, сигнал с которой подается через усилитель на плату 

аналого-цифрового преобразователя, далее – на компьютер для хране-

ния и обработки данных. В случае применения оптических методов 

регистрации в объем камеры вводится фотодиодная линейка [51]. Для 

исследования микроструктуры волны горения нередко используется 

клинообразный массивный блок, в полость которого запрессовывается 

порошковая смесь. Блок обеспечивает теплоотвод из объема, необхо-

димый для быстрого охлаждения (свыше 103 К/с) смеси по причине 

изменения сечения: возрастают удельные теплопотери, в результате 

которых фронт горения затухает, не дойдя несколько миллиметров до 

основания клина [51].  

Другой метод исследования основан на модельных эксперимен-

тах типа «частица–фольга» (рисунок 1.3) [52]. 

Идея метода заключается в том, чтобы промоделировать отдель-

ную реакционную ячейку, для чего отдельные частицы одного из реа-

гентов помещаются на тонкую подложку (фольгу), изготовленную из 

другого реагента, которая нагревается электрическим током. Режим 

нагрева устанавливается максимально приближенным к тепловому 

режиму волны горения. Частица проплавляется и начинает активно 

взаимодействовать с фольгой, причем в любой момент времени это 

взаимодействие может быть прервано простым выключением электри-
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ческого тока. При толщине фольги 50…200 мкм остывание происхо-

дит со скоростью 104 К/с, что позволяет «заморозить» первичную мик-

роструктуру. Основное преимущество метода – возможность непо-

средственной визуализации процесса взаимодействия на уровне эле-

ментарной структуры (мезоячейки). Указанные методы позволяют 

проводить как интегральное (на уровне структуры волны горения), так 

и локальное (на уровне мезоячейки) изучение тепловых структур ста-

ционарной волны в процессах СВС [52–56]. 

 
Рисунок 1.3 – Схема экспериментальной установки для проведения 

синтеза в режиме «фольга-частица 

 

Для изучения тонкой тепловой структуры волны горения приме-

няется также метод высокоскоростной яркостной пирометрии, разви-

тый в работах [57–59]. Методика измерений основывается на оптиче-

ском двухканальном фотодатчике, в котором жестко закреплены на 

некотором расстоянии друг от друга два фотодиода, расположенные 

вдоль направления фронта волны горения. Указанная методика позво-

ляет с высокой точностью измерять скорость волны горения, с одной 

стороны, и тонкую тепловую структуру – с другой. Быстрое развитие 

технологий цифровой видеосъемки позволило авторам [52, 53] разра-
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ботать методику скоростной видеосъемки процессов горения конден-

сированных систем. Метод основывается на оцифровке видеоизобра-

жения по эталону температуры. В отличие от метода высокоскорост-

ной яркостной пирометрии в этом случае имеется возможность изуче-

ния температурных полей, формирующихся в процессе послойного 

горения. 

 

1.2 Особенности процесса синтеза в режиме теплового взрыва 

При тепловом взрыве развитие процесса не является стационар-

ным и определяется характерными временами: предварительного разо-

грева (период индукции), химического взаимодействия (первичное 

структурообразование) и охлаждения системы до исходной температу-

ры. Развитие процесса определяется динамикой симметричных темпе-

ратурных профилей, структура которых зависит от теплофизических и 

термокинетических параметров системы. 

В простейшем случае гомогенных систем для реакций нулевого 

порядка динамика развития процесса теплового взрыва рассмотрена в 

работах [60–62], где показано, что тепловой взрыв можно иницииро-

вать как в режиме объемного самовоспламенения, так и в режиме за-

жигания. 

В классической теории теплового взрыва на ранних этапах иссле-

дования [60, 63, 64] основной задачей являлось определение критиче-

ских температур и индукционного периода при саморазогреве реаги-

рующих систем. Это было связано, прежде всего, с проблемами пожа-

ровзрывобезопасности. Динамика процесса в послеиндукционный пе-

риод не рассматривалась. С развитием технологий СВС [65, 66] возрос 

интерес к реализации синтеза в режиме теплового взрыва как к одному 

из приемов синтеза в порошковых системах [67]. В этой ситуации за-

кономерности развития процесса в послеиндукционный период во 

многом определяют фазовый состав и физико-химические свойства 

конечного продукта. 

В работе [68] проведено математическое моделирование процесса 

теплового взрыва в послеиндукционный период с учетом выгорания 

компонентов порошковой системы. Основным результатом расчета 

явилась диаграмма параметров, построенная при варьировании тради-

ционных параметров реагирующей системы Bi, Fk (критерии Био и 

Франк-Каменецкого соответственно), разделяющих фазовую плос-

кость (Bi, Fk) на характерные области (рисунок 1.4). В области 1 (ма-

лые значения параметра Fk) имеет место интенсивный теплообмен 

реагирующего вещества с окружающей средой, вследствие этого про-

текание процесса в режиме теплового взрыва невозможно. 
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Рисунок 1.4 – Границы областей параметров: 

1 – нет взрыва, 2 – взрыв в центре, 3 – переходный режим,  

4 – поверхностное зажигание 

 

В области 2 индукционный период завершается быстрым ростом 

температуры в центре образца, далее реакция распространяется от 

центра к поверхности. При увеличении параметра Fk меняется место-

положение теплового воспламенения. Область 3 относится к значени-

ям параметров, при которых зона воспламенения смещается от центра 

образца к его поверхности. Формируются два фронта горения, один из 

которых направлен к центру, а другой – к поверхности. Для парамет-

ров в области 4 происходит переход к режиму зажигания с поверхно-

сти. В этой области динамика процесса соответствует классической 

теории зажигания. Фронт горения формируется вблизи поверхности и 

распространяется к центру. Чем меньше критерий Био, тем больший 

размер образца необходим для реализации этого режима. 

Несмотря на простоту исходной системы, расчет позволяет сде-

лать важные качественные выводы. Более правильно не противопо-

ставлять СВС и тепловой взрыв, а говорить о поверхностном и объем-

ном инициировании волн синтеза. В первом случае мы имеем режим 

послойного горения. Во втором – также формируется волна горения, 

предыстория которой определяется формированием неоднородного 

температурного поля, которое движется от центра к периферии реак-

ционного объема. Таким образом, при послойном горении распростра-

нение волны осуществляется в осевом направлении, при тепловом 

взрыве – в радиальном (для цилиндрической симметрии). При иници-

ировании фронтальных режимов за индукционный период формиру-

ются неоднородные поля температуры и глубины превращения. В 

дальнейшем окончательное превращение идет в нестационарном 



15 

фронтальном режиме. В таких случаях следует ожидать изменение 

качества продуктов. 

Тепловой взрыв в реагирующих системах можно проводить в 

статическом [69, 70] и динамическом режиме [37, 71–73]. Различие 

между указанными режимами весьма существенно. В статических 

условиях температура окружающей среды является неизменной. По-

рошковая смесь «мгновенно» помещается в нагретую среду. В этом 

случае характеристиками теплового взрыва являются критическая 

температура окружающей среды, выше которой процесс завершается 

взрывом, и период индукции – время развития процесса, обычно от-

считываемое от момента, когда температура в веществе сравнялась с 

температурой окружающей среды. Для динамических условий анало-

гом критической температуры является критическая скорость нагрева. 

Понятие «период индукции» в динамических условиях вводить неце-

лесообразно, поскольку не ясно, от какого момента отсчитывать время. 

Более удобной характеристикой является температура окружающей 

среды (либо реагирующей системы) в момент взрыва. Формулы для 

расчета характеристик теплового взрыва при линейном нагреве, полу-

ченные приближенными методами в работах [74, 75], систематизиро-

ваны и сопоставлены с результатами численного анализа в обзорной 

статье [76]. Различными авторами используется широкий интервал 

скоростей нагрева: от 0,5 град./мин. до 2000 град./мин. Этим способом 

синтезирован ряд систем (интерметаллиды и композиты) [37, 71–73, 

77–82]. 

Главным отличием механизмов реализации высокотемпературно-

го синтеза в режиме послойного горения от теплового взрыва, в отно-

шении экспериментальных методов, заключается в том, что в послед-

нем случае отсутствует альтернатива термопарной методике. Действи-

тельно, если при синтезе в режиме послойного горения можно приме-

нять оптические методы регистрации, в режиме теплового взрыва эти 

методы вряд ли являются корректными, поскольку процесс развивает-

ся во всем объеме смеси, и температура на поверхности образца может 

отличаться от его температуры в объеме. Эти методы неприменимы 

вообще в ситуации, когда процесс воспламенения происходит в техно-

логическом реакторе. 

На рисунке 1.5 представлена блок-схема экспериментальной 

установки, позволяющей производить контроль разогрева смеси как в 

режиме статического, так и в режиме динамического теплового взрыва 

[70]. 

Установка состоит из термографа, измерительной схемы и систе-

мы программного регулирования температуры. 
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Рисунок 1.5 – Блок-схема экспериментальной установки для  

проведения синтеза в режиме теплового взрыва: 1 – термограф  

(массивный медный цилиндрический блок), 2 – капсулы, внутрь  

которых помещены спаи термопар, 3 – прибор линейного  

программирования температуры, 4, 4' – фотогальванометрический 

усилитель, 5 – реле, 6 – многоточечный потенциометр,  

7 – потенциометр 

 

Одна из капсул 2 («реактор») содержит исследуемое вещество, 

другая служит эталоном («свидетель»). Схема регулирования темпера-

туры позволяет проводить эксперименты в режиме линейного нагрева 

при темпах нагрева 0,1…20 град/мин с использованием прибора 3 ли-

нейного программирования температуры (ПЛПТ). Напряжение на вы-

ходе ПЛПТ сравнивается с термо-ЭДС регулирующей термопары, а 

сигнал разбаланса подается на вход фотогальванометрического усили-

теля 4. Нагрузкой фотоусилителя служит обмотка реле 5. В состав 

схемы входят многоточечный потенциометр 6 и два фотогальваномет-

рических усилителя 4'. Температура блока регистрируется по шкале 

самописца (вход I) потенциометром 7. Через усилители на вход потен-

циометра подаются сигналы от дифференциальных термопар, измеря-

ющих температуру «реактора» и «свидетеля» (вход III) и разность 

температур блока и «свидетеля» (вход II). Образцы запрессовываются 

внутрь цилиндрических стальных капсул (d = 9 мм). Давление прессо-
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вания варьируется в пределах 20…240 МПа. Тепловой взрыв в стати-

ческом режиме осуществляется путем быстрого введения капсулы с 

образцом в полость печи с предварительно прогретыми до заданной 

температуры стенками при медленной продувке полости аргоном. 

Установлено, что максимальный предвзрывной разогрев составлял 

36 °С при критической температуре 572 °С. Следовательно, синтез 

происходил в твердофазном режиме. 

По результатам анализа термограмм синтеза в системе 3Ni + Al 

установлено, что в режиме программированного нагрева взаимодей-

ствие носит двухстадийный характер, и структура термограмм зависит 

от скорости нагрева смеси. Основным продуктом синтеза являлся ин-

терметаллид состава Ni3Al, с небольшим содержанием соединения 

Ni2Al3. Однако недостатком указанного метода является обеспечение 

низких темпов нагрева системы. 

В работе [83] показано, что скорость нагрева влияет на темпера-

туру воспламенения и максимальную температуру синтеза (рису-

нок 1.6). 

 
Рисунок 1.6 – Влияние скорости нагрева на величину максимальной 

температуры синтеза для порошков Ni-Al, содержащих от 5 до 30% Al 

 

Однако, в работе [76] обнаружена независимость температуры 

горения и слабая зависимость температуры воспламенения от скорости 
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нагрева (реакция смеси Ti + Ni в воздухе), что характеризуется рисун-

ком 1.7. Также был найден оптимальный диапазон скоростей нагрева, 

при которых образуется интерметаллид TiNi. 

 
Рисунок 1.7 – Влияние скорости нагрева на температуру горения (TC) и 

температуру воспламенения (Тig) при реакции смеси Ti + Ni в воздухе 

 

Распространенным приемом проведения СВ-синтеза является ис-

пользование инертного разбавителя в шихте. При этом, как правило, 

преследуется две цели: 

1. Управление процессом посредством ограничения максималь-

ных температур синтеза и скорости разогрева, поскольку в процессе 

быстрого разогрева возникают термические напряжения, которые мо-

гут приводить к разрушению соединений. 

2. Получение композиционных дисперсноупрочненных соедине-

ний с наличием пластичного инертного компонента, как правило, из 

группы железа (керметы) [84]. 

Основу этих материалов составляют зерна соединений, между 

которыми располагается пластичная металлическая связка. Характер 

зависимости основных параметров горения (скорость и максимальная 

температура) для фронтального режима хорошо изучен. Кроме указан-

ных аспектов применения инертного разбавителя, имеется возмож-

ность получения информации о законах взаимодействия в зоне горе-
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ния и кинетических параметрах Указанные зависимости изучены для 

целого ряда систем [85–88]. Характерный вид зависимости скорости 

горения и максимальной температуры от степени разбавления продук-

том представлен на рисунке 1.8 на примере системы Ni +Al. 

 
Рисунок 1.8 – Зависимость скорости и максимальной температуры го-

рения от содержания инертного разбавителя в системе Ni + Al 

 

В данном случае концентрационным пределом горения по инерт-

ному разбавителю является содержание продукта 35,5 мас. %. 

При анализе процессов теплового взрыва методами математиче-

ского моделирования в работе [89] показано, что в процессе синтеза, в 

зависимости от содержания инертного наполнителя имеют место два 

характерных режима: тепловой взрыв и медленное превращение, кото-

рые разделены критической кривой на параметрической диаграмме. В 

работах [90, 91] приведена качественная диаграмма, в которой различ-

ные режимы СВС-процесса изображены на плоскости «начальная тем-

пература – степень разбавления» (рисунок 1.9). Из диаграммы следует, 

что тепловой взрыв соответствует сравнительно высоким инициирую-

щим температурам. Тепловой взрыв вырождается при сравнительно 

высокой концентрации инерта через неустойчивые стадии спиновых 

или автоколебательных режимов. 

В ряде работ [92–98] экспериментально и теоретически доказана 

возможность управления фазовым составом и микроструктурой про-

дукта синтеза в режиме теплового взрыва посредством изменения 

внешних теплофизических условий протекания процесса, в качестве 

которых следует указать, прежде всего, температуру окружающей сре-

ды, способ нагрева реагирующей системы и условия теплоотвода. 
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Рисунок 1.9 – Диаграмма Мунира 

 

Синтез порошков (бинарных систем Ni–Al, Ti–Al различных сте-

хиометрий), используемых для нанесения покрытий детонационно-

газовым напылением осуществляется в специализированном техноло-

гическом реакторе, который дает возможность однородного распреде-

ления температур в объеме реагирующей шихты за счет дополнитель-

ного прогрева торцевой поверхности. Таким образом, система макси-

мально приближена к условиям статического теплового взрыва [69, 

70]. Схема технологического реактора представлена на рисунке 1.10. 

Реактор представляет собой стальной цилиндр 1 с внутренним 

диаметром 38 мм, толщиной стенки 1 мм. Высота объема, занятого 

реагирующей шихтой, составляет 50 мм. На боковую поверхность ци-

линдра наматывалась нихромовая спираль 2, через которую пропуска-

ется электрический ток. Спираль изолировалась от поверхности ци-

линдра слоем 3. Для прогрева торцевых поверхностей шихты были 

использованы специально разработанные нагревательные элементы 4, 

основу которых составлял слой асбеста толщиной 5 мм, по его пери-

метру просверлены отверстия, через которые пропущена нихромовая 

проволока. Все три нагревательных элемента соединялись последова-

тельно. Для контроля температуры в стенке реактора и внутри шихты 

6 использовались хромель-алюмелевые термопары 5. Для изоляции 

шихты от торцевых нагревателей и нагревателей от окружающей сре-
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ды применялись асбестовые прокладки 8. В цепь входит выключатель 

9. В соответствии со стандартной методикой [99] измерения темпера-

туры с помощью термопар был использован компенсационный спай 7. 

Блок 10 выполняет функцию защитного устройства, предохраняющего 

систему от короткого замыкания. Для сбора и обработки данных ис-

пользовался ПК IBM с многоканальной платой аналого-цифрового 

преобразования ЛА 1,5PCI, к которой подключались термопары 5. Ис-

пользование реактора открывает широкие возможности управления 

процессами структурообразования для получения продукта синтеза с 

требуемым набором механических и физико-химических свойств. 

 
Рисунок 1.10 – Блок-схема технологического реактора для проведения 

синтеза в режиме теплового взрыва: 

1 – стальной цилиндр, 2 – нихромовая спираль, 3 – изолирующий слой, 

4 – нагревательные элементы, 5 – хромель-алюмелевые термопары,  

6 – реагирующая шихта, 7 – компенсационный спай, 8 – асбестовые 

прокладки, 9 – выключатель, 10 – защитный блок 

 

Еще одним способом реализации теплового взрыва в порошко-

вых смесях является СВЧ нагрев смеси [8–11]. В этом случае появля-

ется возможность прямого нагрева смеси, если ее компоненты являют-

ся ферромагнетиками. Однако, даже если это не так, этот способ обла-

дает рядом дополнительных преимуществ. Во-первых, появляется 

возможность управляемого нагрева смеси посредством нагрева тигля 

(как правило, графитового), в котором находится смесь, во-вторых, за 

счет высокого КПД нагрева смесь можно нагревать с высокой скоро-

стью до высоких температур, что является чрезвычайно важным. В-
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третьих, имеется возможность быстрого охлаждения системы до ком-

натных температур. Действительно, синтез в режиме теплового взрыва 

обычно проводят с использованием источника мощности нагрева, а 

результат синтеза (микроструктура и фазовый состав) традиционно 

анализируется лишь после охлаждения спеченного образца от макси-

мальной до комнатной температуры или температуры инициирования 

теплового взрыва (естественный тепловой режим). Таким образом, 

источник нагрева играет лишь роль инициатора реакции. Вместе с тем, 

чрезвычайно интересно проследить процессы структурообразования 

при высоких температурах окружающей среды (возможно выше адиа-

батических температур горения) без охлаждения (вынужденный теп-

ловой режим). Такую возможность дает СВЧ нагрев, который может 

поддерживать высокие температуры (вплоть до 1800 °С) после реали-

зации процесса синтеза. 

В качестве нагревательного элемента в системе используется 

СВЧ индуктор, позволяющий генерировать электромагнитную энер-

гию в широком диапазоне мощности (рисунок 1.11).  

 

 
Рисунок 1.11 – Экспериментальная установка для проведения синтеза 

с использованием СВЧ-нагрева. 1- порошковая смесь; 2 – графитовый 

тигель; 3 – индукционная спираль; 4 – вольфрам-рениевые термопары; 

5 – вакуумный колпак 

 

Графитовый тигель представляет собой цилиндр с открытым 

верхним торцом, который после засыпки смеси изолировался асбесто-

вой прокладкой. Сигнал с термопары подается на аналого-цифровой 
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преобразователь, затем – на компьютер. Система находится под ваку-

умным колпаком, из-под которого откачивается воздух до давления 

0,1 атм., затем вводится аргон до давления 0,8 атм. Графитовый тигель 

разогревается высокочастотным электромагнитным полем до высоких 

температур. 

Необходимо заметить, что преимуществом такой системы ини-

циирования реакции является, с одной стороны, возможность относи-

тельно быстрого нагрева системы (чего нельзя достигнуть, например, 

при использовании муфельной печи или электрической спирали), с 

другой стороны – быстрый теплоотвод с последующим охлаждением 

при отключении индуктора. Такая система дает возможность нагрева 

порошковой смеси до 1500 °С и выше, что значительно превышает 

адиабатические температуры горения в рассматриваемой системе Ti–
Al. 

В то же время, традиционный СВ-синтез обладает рядом недо-

статков, связанных, прежде всего, со сложным структурным состояни-

ем исходной шихты. В подавляющем количестве случаев (за исключе-

нием термитных составов [100]), СВ-синтез в бинарных и многоком-

понентных системах инициируется с появлением жидкой фазы, кото-

рая возникает либо при плавлении одного из компонентов, либо при 

эвтектическом плавлении [101]. В этой ситуации, в случае, например, 

малого объема жидкой фазы, контакт реагентов является неидеальным 

[102]. Последнее приводит, с одной стороны, к неравномерному рас-

пределению продуктов горения по объему спеченного образца, с дру-

гой – к появлению многофазного продукта, что нежелательно с точки 

зрения практического материаловедения. Во многом этих недостатков 

лишен метод МАСВС. 

Проведение синтеза в режиме теплового взрыва допускает воз-

можность воздействия целого ряда факторов, влияющих на структуру 

и фазовый состав продуктов горения. Изучение особенностей процес-

сов теплового взрыва при твердофазном синтезе, например, предвари-

тельно механоактивированных систем остается открытой проблемой. 
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ГЛАВА 2. СПОСОБЫ ФОРМИРОВАНИЯ ПРЕКУРСОРОВ ДЛЯ 

СВС ВЫКОКОЭНЕРГЕТИЧЕСКИМИ ВОЗДЕЙСТВИЯМИ 

 

2.1 Механоактивационная обработка как способ получения 

высокодисперсных материалов 

В настоящее время, наряду с традиционными способами модифи-

кации материалов (термический, химический), позволяющими изме-

нять физико-механические и химические свойства веществ, находя-

щихся в равновесных условиях, все большее внимание уделяется экс-

тремальным воздействиям на материалы, приводящим к формирова-

нию неравновесных, наноструктурных состояний. Модификация 

структуры материалов до наноразмерного состояния способна приве-

сти к возникновению у них необычных физических и механических 

свойств, отличных от свойств подобных им крупнозернистых материа-

лов, что представляет практический интерес [1–4]. 

Одними из эффективных способов внешнего воздействия на ве-

щества, с получением в них субмикрокристаллической структуры, яв-

ляется механоактивационная обработка, в результате воздействия ко-

торой в систему вводятся значительные порции дополнительной энер-

гии, обуславливающей метастабильное состояние системы. Часть 

энергии запасается в виде дефектов кристаллической решетки и уве-

личения поверхностной энергии за счет предельной степени измельче-

ния размеров зерна [5–10]. 

В основе технологии получения механоактивированных порош-

ковых смесей лежит метод механической активации (МА) с использо-

ванием планетарных шаровых мельниц. На рисунке 2.1 представлена 

схема функционирования мельницы АГО-2. 

 

 
Рисунок 2.1 – Схема планетарной шаровой мельницы АГО-2 
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Основными элементами конструкции мельницы являются: ци-

линдрический корпус 1, барабаны для размола 2 с помещенными в них 

стальными шарами и центрифуга 3. Вращение центрифуги осуществ-

ляется с помощью электромотора. Изменять частоту оборотов можно 

либо с использованием передаточных валов, либо с использованием 

частотного преобразователя. Основные номинальные параметры рабо-

ты мельницы приведены в таблице 2.1. 

 

Таблица 2.1 – Основные номинальные характеристики АГО-2 
Ускорение, 

g 

Объем бара-

банов, см3 

Диаметр 

шаров, мм 

Масса шаров, 

г 

Масса образ-

ца, г 

20, 40, 60 160 8 200 10 

 

Ускорение рассчитано в точке внутренней поверхности барабана, 

наиболее близкой к оси вращения. Барабаны являются герметичными 

для возможности откачки воздуха и заполнения объема инертным га-

зом. В качестве инертного газа используется аргон. В процессе размо-

ла материал подвергается высокоскоростной деформации высокой 

степени. Высокий уровень внутренних напряжений создается из-за 

большой степени внесенных во время деформации дислокаций, вакан-

сий и других дефектов решетки [11]. Несмотря на возврат структуры, 

протекающий при пониженных температурах, уровень внутренних 

напряжений остается высоким. При подготовке шихты для последую-

щего использования в процессах СВС необходимо иметь в виду, что 

основным требованием к процессу механической активации является 

получение высокодефектной структуры исходных компонентов, но не 

получение продукта. Элементарной структурой исходной для СВ-

синтеза шихты должен являться механокомпозит, состоящий из нано-

структурированных исходных компонентов. Наличие механосинтеза 

может привести к замедлению процессов высокотемпературного син-

теза и к нарушению возможности управления процессом получения 

композиционных материалов. В такой ситуации управляющими пара-

метрами могут являться как время механоактивации, так и энергона-

пряженность мельницы, которая определяется центростремительным 

ускорением при вращении барабанов. Таким образом, в процессе ме-

ханической активации при изменении параметров размола необходим 

контроль фазового состава продуктов. 

Основные этапы технологии размола: 

1. Производится взвешивание исходных порошков и шаров для 

механической активации (рисунок 2.2, а). В каждый из барабанов за-

сыпается одинаковая масса порошковой смеси и шаров (таблица 2.1). 
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2. Барабаны закрываются герметичной крышкой, из объема бара-

банов откачивается воздух до давления 0,1 атм. Далее закачивается 

аргон до атмосферного давления.  

3. Барабаны вставляются в пазы центрифуги (рисунок 2.2, б). 

4. Система закрывается крышкой со шлангом для водяного охла-

ждения. 

5. Включается система водяного охлаждения. 

6. С использованием частотного преобразователя производится 

запуск электромотора с установленной частотой вращения ротора. 

7. После установленного времени работы мельницы производит-

ся отключение системы, далее производится охлаждение барабанов до 

комнатной температуры.  

8. Барабаны извлекаются из центрифуги, далее производится 

продув барабанов аргоном. 

9. Порошки извлекаются из объема барабанов, после чего произ-

водится подготовка полученных материалов для рентгенофазового 

анализа. 

 

  
а) б) 

Рисунок 2.2 – Планетарная шаровая мельница АГО-2: 

а) барабан и шары для размола порошковой смеси, б) центрифуга 

мельницы со вставленными в пазы барабанами 

 

Необходимым требованием к механоактивированной смеси явля-

ется отсутствие соединений, примесей и загрязнений. В случае нали-

чия таковых технологический цикл необходимо повторить, с умень-

шением либо времени механоактивации, либо с уменьшением энерго-

напряженности используемой мельницы. Выбор оптимального време-

ни активации смеси должен определяться из условия максимально не-

обходимого времени размола без образования продукта и без загряз-

нения. На рисунке 2.3 представлена технологическая схема процесса 

механической активации. 
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Рисунок 2.3 – Технологическая схема получения  

наноструктурированных механокомпозитов в качестве сырья  

для высокотемпературного синтеза 

 

Полученные к настоящему времени результаты показывают, что 

в процессе активации из обычных порошковых смесей получается об-

разец с тремя уровнями гетерогенности: 

1 – слоистые композиты, максимальные размеры которых при 

некоторых режимах обработки могут достигать миллиметровых значе-

ний (рисунок 2.4, а); 

2 – тонкие пластинки (чешуйки), из которых они состоят (рису-

нок 2.4, б); 

3 – зерна исходных компонентов, имеющие ультрадисперсные 

размеры, из которых, в свою очередь, состоят тонкие пластинки. 

Таким образом, механокомпозиты характеризуются сложной 

иерархией структур. 

Суть метода механоактивационной обработки заключается в су-

щественном повышении реакционной способности порошковых сме-

сей при использовании планетарных шаровых мельниц [5]. В процессе 

механоактивации происходит существенное измельчение исходных 

порошков, происходит разрушение оксидной пленки, в значительной 

мере увеличивается поверхность их контакта, кроме того, существенно 

возрастает число сверхравновесных дефектов в решетках активиро-

ванных материалов. Все это открывает широкие возможности для реа-

лизации синтеза в низкотемпературном твердофазном режиме. Мелко-
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зернистые, субмикрокристаллические и наноструктурные материалы 

вызывают повышенный интерес, как с научной, так и с практической 

точки зрения благодаря ряду уникальных физико-механических 

свойств. Более того, с использованием механической активации синте-

зированы соединения, которые невозможно получить традиционным 

методом СВС. 

 

  
а) б) 

Рисунок 2.4 – Микрофотография слоистых композитов, образующихся 

в результате механической активации состава Ni + 13% Al: 

а) внешний вид частиц, б) поперечное сечение слоистого композита 

 

2.2 Синтез композиционных материалов с использованием 

технологии предварительной механической активации 

В последние десятилетия наблюдается растущий интерес к сов-

мещению методов СВС и механической активации (МАСВС). Объяс-

няется это тем, что механическая активация порошковых реакционных 

смесей позволяет существенно расширить возможности безгазового 

горения для высокотемпературного синтеза неорганических материа-

лов. В частности, расширить концентрационные пределы горения, ис-

пользовать для синтеза такие составы, которые в обычных условиях не 

горят, отказаться от необходимости прессования исходных образцов 

[12–14]. Кроме того, переход СВС системы в новое состояние, реали-

зующийся при интенсивной пластической деформации в условиях ме-

ханической активации, может способствовать лучшему пониманию 

механизма процессов протекающих в волне горения. 

Метод МАСВС представляет собой двухстадийный процесс. На 

первом этапе реакционная шихта обрабатывается в течение сравни-

тельно короткого времени в энергонапряженном аппарате (аттритторе 

или шаровой мельнице), на втором – используется в качестве реакци-

онной смеси для СВС. 

Преимущества МАСВС продемонстрированы в большом количе-
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стве работ [15–25]. При кратком рассмотрении суть преимуществ за-

ключается в следующем: 

1. В результате предварительной механической активации реали-

зуется практически идеальный контакт реагентов в твердой фазе. 

В этом случае система чаще всего характеризуется матричной струк-

турой, когда один из компонентов (более хрупкий) находится в объеме 

более пластичного [26]. 

2. В процессе активации поверхности реагентов очищаются от 

окислов и примесей. 

3. В процессе механического воздействия на смесь происходит 

формирование неравновесных дефектов структуры, что приводит 

к интенсификации диффузионных процессов [27–30]. 

Указанные особенности позволяют инициировать процесс высо-

котемпературного синтеза в твердой фазе в режиме теплового взрыва 

или послойного горения [22, 23, 31]. В данном случае основными 

управляющими параметрами активационного воздействия являются, 

с одной стороны, продолжительность механической активации, с дру-

гой – интенсивность силовой нагрузки на порошковую смесь. В част-

ности, в ряде работ [28, 29, 32, 33] установлено, что рост времени ме-

ханоактивации приводит к снижению температуры воспламенения 

и энергии активации реакции. В ряде случаев в процессах высокотем-

пературного синтеза формируется единственный продукт реакции [34–

36], однако это не всегда так [30, 37]. В настоящее время единая точка 

зрения на механизмы процессов синтеза в механически активирован-

ных смесях отсутствует. Однако можно утверждать, что механическая 

активация начинается с простого смешивания порошков исходных 

компонентов [26]. На начальной стадии обработки первоначальные 

столкновения частиц порошка с шарами приводят к пластической де-

формации частиц и их расплющиванию. Продолжение пластической 

деформации сопровождается увеличением отношения площади по-

верхности частиц к их объему. В процессе деформации частиц вскры-

ваются чистые внутренние слои металла-компонента, которые вступа-

ют в тесный контакт с чистыми слоями другого металла-компонента, 

обуславливая процесс сварки. Сопровождающее пластическую дефор-

мацию упрочнение достигает критического значения, и образовавший-

ся объект разрушается. В дальнейшем происходит многократное па-

раллельное повторение трех процессов: пластической деформации, 

сварки и разрушения обрабатываемых частиц. Материал при этом 

приобретает слоистое извилистое строение и, в конечном счете, его 

структура фрагментируется до наноразмерных объектов. По оконча-

нию начальной стадии сплавления образуется смешанная гетерофазная 
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система, называемая механокомпозитом [38]. Механокомпозит имеет 

морфологически метастабильную структуру с большой плотностью 

межфазных границ между исходными компонентами, которые обеспе-

чивают необычайно развитую контактную поверхность и очень высо-

кую концентрацию дефектов вследствие большого числа атомов на 

поверхностях и в приповерхностных слоях. Такая система обладает 

большой запасенной энергией, что в совокупности с чрезвычайно 

большой контактной поверхностью между наноразмерными компо-

нентами обеспечивает высокую реакционную способность системы, 

являясь в определенном смысле микрореактором. 

О разнице механизмов фазообразования в механоактивированных 

системах и традиционного СВС свидетельствуют зависимости скоро-

сти фронта горения и максимальной температуры синтеза от времени 

предварительной механоактивации, полученные в исследовании [22, 

23]. На рисунке 2.5, а) представлены указанные зависимости для си-

стемы Ni + 13 мас. % Al. 

 

  
а) б) 

Рисунок 2.5 – Зависимости скорости и температуры горения: 

а) от времени механоактивации для состава Ni + 13 мас. % Al (40 g),  

б) от начальной температуры для смеси состава 3Ni + Al (40 g) 

 

Необходимо заметить, что наличие максимума на зависимости 

скорости горения от времени механоактивации характерно для многих 

исследуемых систем. Наблюдающееся уменьшение скорости горения с 

ростом времени механической активации (в данном случае после двух 

минут), авторы [22] связывают этот факт с появлением продуктов син-

теза после определенного временного интервала механоактивации. 

Для объяснения механизмов формирования продуктов синтеза, в рабо-
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те рассмотрены зависимости скорости и температуры горения для сме-

си 3Ni + Al от начальной температуры смеси (рисунок 2.5, б). Извест-

но, что неравновесные дефекты в твердом теле существенно повыша-

ют его реакционную способность. Но подавляющую часть этих дефек-

тов невозможно сохранить при высоких температурах, например, при 

спекании. Дефекты отжигаются до начала заметного массопереноса. 

Так как отжиг дефектов есть диффузионно-контролируемый процесс, 

то они успевают отжигаться только при медленном повышении темпе-

ратуры образца. Скорость повышения температуры в волне СВС, как 

правило, составляет 500…6000 К/с, поэтому при твердофазном горе-

нии дефекты не успевают отжигаться и сохраняются в образце до 

начала химического взаимодействия реагентов в ведущей зоне. В слу-

чае если бы волна горения не захватывала основную часть неравно-

весных дефектов, а их отжиг происходил бы в зоне прогрева, то и го-

рения не было бы. Именно об этом и свидетельствуют результаты экс-

периментов представленных на рисунке 2.5, б). Отсюда следует, что 

собственно химическое взаимодействие реагентов в ведущей зоне вол-

ны твердофазного горения происходит в особых случаях, когда атомы 

в решетках реагентов находятся в возбужденном, подвижном состоя-

нии, обусловленном отжигом большого числа неравновесных дефек-

тов, запасенных во время активации и при подвижных границах зерен 

реагентов. Возникновение в данных условиях аномально интенсивных 

потоков дефектов и обусловливает чрезвычайно большие скорости 

массопереноса в реагентах даже при сравнительно невысоких темпера-

турах в ведущей зоне волны горения, их высокую химическую актив-

ность. Таким образом, скорость прогрева реагирующей смеси должна 

быть достаточно высокой, чтобы сформировавшаяся неравновесная 

структура не успевала релаксировать в процессе нагрева смеси либо 

внешним инициирующим источником, либо в процессе саморазогрева. 

Таким образом, предварительная механическая активация реак-

ционноспособных смесей открывает широкие возможности для синте-

за композиционных соединений. 

 

2.3 Гамма-облучение как дополнительное воздействие  

на механокомпозиты 
Как уже указывалось в предыдущих разделах, одним из способов 

целенаправленного воздействия на порошковую смесь является меха-
ническая активация, позволяющая реализовать идеальный контакт 
между реагентами и повысить реакционную способность смеси. Одна-
ко процессы в твердофазных материалах имеют ряд важных отличий 
от процессов в жидкостях или газах. Эти отличия связаны, прежде все-
го, c низкой скоростью диффузии в твердых телах. Последнее препят-
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ствует быстрому усреднению концентрации компонентов в системе и 
получению монофазных соединений. Таким образом, возникает про-
странственная локализация протекающих процессов. Быстрая одно-
стадийная химическая реакция, протекающая по механизму растворе-
ния и кристаллизации, как правило, наблюдается в образующихся в 
процессе механоактивации композиционных прекурсорах, в которых 
достигается объемное перемешивание реагентов на наноуровне с фор-
мированием ювенильных контактных поверхностей. При протекании 
многих твердофазных реакций наблюдается образование промежуточ-
ных продуктов. Эти продукты затем реагируют с исходными компо-
нентами или друг с другом и дают конечный продукт реакции. Есте-
ственно, что такие твердофазные реакции разбиваются на несколько 
стадий, с характерными для каждой из них механизмом и кинетикой. 
На их протекание могут оказывать существенное влияние размер и 
форма реагирующих частиц, степень однородности смеси из них, со-
став газовой фазы и температура. Иерархия структурных неоднород-
ностей на примере механокомпозитов имеет множественные межфаз-
ные границы и, как следствие, химическую неоднородность, ведущую 
к стадийности химических превращений и к многофазному продукту 
СВС при быстром нагреве и охлаждении реакционной смеси. Однако 
можно предположить, что отжиг образцов при высоких температурах 
будет способствовать структурной релаксации системы и, как след-
ствие, быстрой диффузионной перекристаллизации и формированию 
продукта, близкого к монофазному. Последнее подтверждается ре-
зультатами работы [39]. 

Здесь следует заметить, что механическая активация является 
способом «грубого» воздействия на порошковую смесь. Продолжи-
тельность воздействия здесь измеряется минутами, и возможности 
«тонкого» управления структурой весьма ограничены. Кроме того, при 
определенной продолжительности воздействия происходят процессы 
«отравления» смеси продуктами реакции (механохимический синтез) 
[22, 23]. Для реализации «тонкого» управления структурой можно ис-
пользовать γ-облучение. Установлено, что во многих случаях γ-
облучение может служить эффективным технологическим инструмен-
том, который позволяет получать качественные материалы, суще-
ственно усовершенствовать и удешевить производство многих порош-
ковых материалов, улучшить их качество, а также изменить свойства 
[40–43]. Важно, что при облучении быстрыми электронами или γ-
квантами 60Со радиационные дефекты формируются равномерно по 
объему образца. Первичные акты радиационной повреждаемости об-
лучаемых материалов связаны с возбуждением их электронной и 
атомной подсистем, с протеканием ядерных реакций и со смещением 
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атомов кристаллической решетки из первоначальных равновесных 
положений. Существует предположение, что вещество переходит в 
аморфное состояние при достижении определенной критической кон-
центрации дефектов, которая по разным оценкам составляет ~ от 5 до 
20 % смещенных атомов или вакансий от полного числа атомов веще-
ства в единице объема. По мере роста дозы облучения увеличение 
числа дефектов в первом приближении должно происходить постепен-
но и однородно в любом тонком слое, параллельном поверхности, пока 
эти слои не перейдут в аморфное состояние практически одновремен-
но во всем объеме. Однако многие аспекты влияния параметров γ-
облучения на аморфизацию и конкретные механизмы радиационно-
стимулированной диффузии в фазах, привлекаемые для их объяснения 
в порошковых механоактивированных прекурсорах, требуют дополни-
тельных экспериментальных и теоретических исследований. Радиаци-
онно-стимулированная диффузия может способствовать процессам 
растворения и гомогенизации, изменять области гомогенности фаз и 
твердых растворов в объеме механокомпозита, создавать благоприят-
ные условия для взаимной твердофазной диффузии на межфазных 
границах [44, 45]. Таким образом, воздействие γ-облучения можно 
рассматривать как тонкий инструмент для изменения структурного 
состояния активированных смесей. 

Для проведения экспериментальных исследований по формиро-
ванию гамма-облученных механокомпозитов использовалась сертифи-
цированная стационарная установка «Исследователь» (изотоп 60Со) 
(НИИПП, г. Томск), работающая при нормальных климатических 
условиях [46–50]. Схема установки представлена на рисунке 2.6. 

Принцип действия основан на использовании γ-излучения радио-
активного изотопа кобальт-60 при проведении радиационных исследо-
ваний. Основой установки является цилиндрический облучатель, кото-
рый расположен в центре свинцового контейнера, закрепленного на 
станине. Цилиндрический облучатель представляет собой кассету с 
источником излучения кобальт-60. По оси свинцового контейнера, 
состоящего из крышки и корпуса, механизмами подъема перемещается 
пробка со штоком, образующие центральную камеру облучения. Шток 
представляет собой стакан из нержавеющей стали. Для проведения 
облучения при комнатной температуре рабочий объем штока снабжен 
водяной рубашкой типа «труба в трубе» – спиральные трубы для под-
вода и отвода охлаждающей воды. При проведении облучения объект 
исследований помещается в рабочую камеру и опускается в зону облу-
чения. После окончания происходит подъем пробки и извлечение объ-
екта из рабочей камеры. Конструкция установки обеспечивает биоло-
гическую защиту обслуживающего персонала [51]. 
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Рисунок 2.6 – Схема гамма-установки «Исследователь»: 

1 – станина, 2 – противовес, 3 – шток, 4 – свинцовый контейнер,  
5 – рабочий столик, 6 – цилиндрический облучатель, 7 – лучевой  
затвор, 8 – корпус затвора, 9 – пробка, 10 – механизм подъема,  

11 – блоки, 12 – тросы 
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При проведении исследований по получению гамма-облученных 

механоактивированных прекурсоров мощность дозы γ-облучения со-

ставляла 1 Гр/с. Уровень воздействия γ-квантов характеризовали по-

глощенными дозами Dγ, которые составляли: 1·103 Гр, 5·103 Гр, 

2·104 Гр и 5·104 Гр. При облучении температура в активной зоне уста-

новки контролировалась термопарным методом. Температура в актив-

ной зоне составляла 40 °С. 
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ГЛАВА 3. ПОЛУЧЕНИЕ ПРЕКУРСОРОВ СИСТЕМЫ Ti–Al ДЛЯ 

РЕАЛИЗАЦИИ СВС 

 

3.1 Общая характеристика интерметаллидов системы Ti–Al 

Одним из наиболее перспективных направлений в области разра-

ботки новых металлических материалов с высоким уровнем жаростой-

кости и термической стабильности является создание интерметаллид-

ных сплавов системы Ti–Al [1–5]. Эти сплавы в ближайшем будущем 

могут составить серьезную конкуренцию суперсплавам на основе ни-

келя, так как алюминиды титана более легкие, не требуют для легиро-

вания дорогостоящих и дефицитных элементов. Кроме того, они обла-

дают высокой коррозионной стойкостью, стойкостью к высокотемпе-

ратурному окислению, а также имеют высокий модуль упругости и 

прочности. Алюминиды титана можно успешно использовать в виде 

литых изделий, например, клапанов сверхмощных двигателей внут-

реннего сгорания; в качестве жаростойких покрытий на лопатках га-

зотурбинных двигателей, подвергающихся воздействию высокотемпе-

ратурных газовых потоков; как конструкционный материал, работаю-

щий при статических нагрузках и больших температурах. 

Изучению фазовых превращений в сплавах Ti–Al уделяется 

большое внимание, т.к. алюминиды титана (TiAl, Ti3Al, TiAl3) и спла-

вы на их основе относятся к новому классу легких жаропрочных мате-

риалов, которые предназначены для работы при температурах 

600…1100 °C. Система Ti–Al (рисунок 3.1) характеризуется наличием 

основных соединений: Ti3Al, TiAl и TiAl3 [6, 7]. 

Соединения TiAl3 и TiAl образуются по перитектическим реакци-

ям соответственно при 1340 °С и 1460 °C, Ti3Al – по перитектоидной 

при ~ 1255 °C. Алюминий повышает температуру перехода αTi ↔ 

βTi до 1080 °C [7, 8]. 

Наиболее значимыми являются Ti3Al и TiAl. Соединение Ti3Al 

имеет гексагональную решетку, TiAl – тетрагональную, TiAl3 – объем-

но-центрированную. Существование упорядоченной α2-фазы (Ti3Аl) 

установлено в интервале концентраций 5…25 % Al. Образование ин-

терметаллида Ti3Al происходит в результате перитектоидного превра-

щения по реакции β + γ → α2 при температуре ~ 1255 °C. Механиче-

ские свойства интерметаллида Ti3А1 меняются в широких пределах (σв 

= 220…600 МПа, δ = 0…0,5 %), так как при комнатной температуре 

они зависят от многих параметров: изменение микроструктуры, изме-

нение величины и формы зерна, а также наличие примесей. Модули 

упругости в меньшей степени зависят от указанных выше факторов и 



51 

составляют Е = ~ 140 ГПа, G = ~ 52,5 ГПа, плотность Ti3Al равна 

4,20 г/см3. Пластичность Ti3А1 повышается при термомеханической 

обработке или обработке методами порошковой металлургии за счет 

создания мелкозернистой структуры. В области хрупкого разрушения 

(при 400 °С) относительное удлинение интерметаллида с мелким зер-

ном достигает 3,2 %, а при переходе к вязкому разрушению (при тем-

пературах 600…650 °С) относительное удлинение возрастает с 15 до 

45 %. 

 
Рисунок 3.1 – Равновесная диаграмма состояния системы  

титан-алюминий 

 

Интерметаллид TiAl (γ-фаза) образуется в результате двух пери-

тектических превращений в богатой титаном области: ж + β → α (при 

1475 °С) и ж + α → γ (при 1447 °С). Алюминий повышает температуру 

перехода αTi ↔ βTi до 1080 °C. Исходя из диаграммы состояния си-

стемы, область гомогенности этого интерметаллида довольно велика и 

при комнатной температуре составляет от 50 до 66 % ат. TiAl обладает 

значительной высокотемпературной прочностью и относительно низ-

кой пластичностью при нормальной температуре: так, при 1073 К σ0,2 = 

400 МПа, а при 1700 К σ0,2 = 200 МПа. Относительное удлинение при 
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нормальной температуре составляет 0,5…1%. Твердость интерметал-

лида TiAl при нормальной температуре составляет 180 HV и повыша-

ется при увеличении содержания алюминия. При концентрации алю-

миния свыше 38 мас. % твердость достигает величины 210 HV. При 

температуре 973 К фаза TiAl переходит из хрупкого состояния в пла-

стичное. Плотность при стехиометрическом составе составляет 

3800 кг/м3. В указанном интерметаллиде приблизительно 70 % метал-

лической и 30 % ковалентной связи. Ковалентная связь обеспечивает 

соединению жаропрочность, коррозионную стойкость и износостой-

кость, а металлическая – некоторую вязкость и способность к пласти-

ческому деформированию [9–11]. Механические свойства алюминидов 

титана улучшают легированием Hf, Mo, Nb ,Ta, V, W, Zr и некоторыми 

другими элементами. 

Вопросам высокотемпературного синтеза алюминидов титана 

различной стехиометрии с использованием различных методов посвя-

щено большое количество исследований [12–21]. При этом традици-

онным методом СВС удалось получить лишь строго монофазное со-

единение TiAl3 [12–14]. Строго монофазный продукт Ti3Al (α2-фаза) 

удалось получить лишь в случае применения метода СВЧ сверхбыст-

рого нагрева смеси [15, 19], либо в случае применения МАСВС [22]. 

Авторам работ [21, 23] не удалось получить строго монофазное соеди-

нение TiAl указанными методами. В то же время из всех стабильных 

соединений именно это соединение является наиболее практически 

значимым, прежде всего, как тугоплавкое, с одной стороны, и жаро-

прочное – с другой [3, 5]. Таким образом, изучение механизмов струк-

турообразования в указанной бинарной системе является актуальной 

задачей. 

 

3.2 Влияние состава исходной шихты Ti + Al на структурно-

фазовое состояние продуктов реакции при реализации высоко-

температурного синтеза 

Особенности процессов структурообразования и состав продук-

тов синтеза в бинарных порошковых смесях в значительной степени 

зависят от соотношения компонентов [15, 21]. Однако ситуация значи-

тельно усложняется в случае предварительной активации порошковых 

систем. Силовое воздействие на порошковую смесь приводит к фор-

мированию неравновесных дефектов структуры компонентов [24], что, 

в свою очередь, может изменять границы растворимости компонентов 

в фазах продукта [25–27]. Эта проблема на сегодняшний день является 

малоизученной, и вопрос о возможности применения равновесных 

диаграмм к анализу процессов фазообразования для предварительно 
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активированных бинарных смесей остается открытым. 

Как следует из структуры равновесной диаграммы системы Ti–Al 

(рисунок 3.1), фаза TiAl имеет широкую область гомогенности, кото-

рая расширяется с ростом температуры вплоть до 1370 °С, а перитек-

тический распад фазы происходит при температуре 1450 °С. Для вы-

бора оптимального состава использовали следующий критерий. При 

температуре 500 °С (рисунок 3.1) границы растворимости алюминия в 

фазе приблизительно определяются интервалом от 47 до 55 ат. %. На 

первом этапе производился высокотемпературный синтез для смесей, 

активированных в полностью идентичных условиях: энергонапряжен-

ность мельницы 40 g, время активации 7 мин. Анализировались ди-

фрактограммы продуктов синтеза, соответствующих пяти составам 

внутри интервала области гомогенности: Al (32, 34, 36, 38, 40 мас. %) 

+ Ti. Из полученных дифрактограмм выбиралась наиболее близкая к 

монофазному составу продукта. 

На рисунке 3.2 представлены характерные дифрактограммы, со-

ответствующие трем составам исходной смеси. 

 
Рисунок 3.2 – Дифрактограммы продуктов синтеза с разным составом 

исходной шихты: 1) Al (32 мас. %) + Ti; 2) Al (36 мас. %) + Ti; 3) Al (40 

мас. %) + Ti 

 

Как следует из дифрактограмм, при составе исходной шихты Al 

(32 мас. %) + Ti результатом синтеза является многофазный продукт. 

При составе исходной шихты Al (40 мас. %) + Ti в продукте реакции 

преобладает TiAl, однако присутствуют отражения Ti3Al и Ti. Причем, 



54 

так же как и в предыдущем случае, система находится в неравновес-

ном состоянии, с наличием рентгеноаморфного гало на малых углах. 

При составе Al (36 мас. %) + Ti основным продуктом является интер-

металлид TiAl, хотя наблюдается присутствие незначительного коли-

чества метастабильной фазы Ti3Al5.  

В таблице 3.1 приведены результаты дифракционного анализа 

фазового состава синтезированных продуктов в предварительно меха-

ноактивированных при 40 g порошковых смесях различного состава. 

 

Таблица 3.1 – Фазовый состав синтезированных продуктов в порошко-

вых смесях различного состава, предварительно механоактивирован-

ных в течение 7 минут при энергонапряженности мельницы 40 g 

Идентифицированные фазы после синтеза составов: 

Al (32 мас. 

%) + Ti 

Al (34 мас. 

%) + Ti 

Al (36 мас. 

%) + Ti 

Al (38 мас. 

%) + Ti 

Al (40 мас. 

%) + Ti 

TiAl; 

Ti3Al; 

Ti; 

TiAl3 

TiAl; 

TiAl3; 

Ti3Al 

TiAl; 

Ti3Al5 

TiAl; 

Ti3Al; 

Ti 

TiAl; 

Ti3Al; 

Ti 

 

Таким образом, экспериментально выявлено, что оптимальным 

составом является состав Al (36 мас. %) + Ti, который использовался в 

исследованиях по получению прекурсоров под воздействием концен-

трированных источников энергии для реализации СВС. 

 

3.3 Исследование влияния времени предварительной механо-

активационной обработки на структурно-фазовое состояние ис-

ходной порошковой смеси в системе Ti–Al 

Предварительная механоактивационная обработка, проводимая в 

высокоэнергетических шаровых мельницах, способствует созданию 

активных состояний в твердом теле, позволяет изменять структуру и 

состав получаемых продуктов, получать порошковые композиционные 

наноразмерные материалы с уникальными свойствами [28–30]. Осо-

бый интерес представляют механокомпозиты, сформированные до 

реализации механохимического синтеза. Экспериментальные исследо-

вания показали, что использование механической активации позволяет 

создать эффективную технологию подготовки исходного материала 

для высокотемпературного синтеза [31–38]. Применение механоком-

позитов в качестве прекурсоров при проведении высокотемпературно-

го синтеза увеличивает возможности протекания химических реакций 

в твердофазном режиме, а именно: расширяет концентрационные пре-
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делы горения, меняет температуру и скорость горения, температуру 

воспламенения и др. [39–43]. 

Для проведения экспериментальных исследований по получению 

прекурсоров основным управляющим параметром активационного 

воздействия на порошковую смесь Ti + Al являлась продолжитель-

ность механической активации (время воздействия составляло 1, 4, 7, 

10 и 13 мин.), энергонапряженность мельницы составляла 40 g. 

Структурно-фазовый анализ образцов проводился на дифракто-

метре ДРОН-6, с CuKα-излучением (λ = 1,5418 Å) с применением па-

кета программ PDWin и Size&Strain, предназначенных для уточнения 

прецизионных параметров элементарной ячейки и расчета значений 

тонкой структуры [44, 45]. 

Изменение морфологии порошковой смеси в зависимости от вре-

мени механической активации изучалось на образцах насыпной плот-

ности с помощью растрового электронного микроскопа Carl Zeiss EVO 

50, снабженного микроанализатором EDS X-Act (Oxford Instruments) с 

Si-drift детектором. 

Рентгеноспектральный микроанализ материалов проводили на 

растровом электронном микроскопе Carl Zeiss EVO 50, снабженном 

микроанализатором EDS X-Act (Oxford Instruments).  

На рисунке 3.3 приведены дифрактограммы исходной порошко-

вой смеси состава Ti 64 мас. % + Al 36 мас. % и смесей идентичного 

состава, механоактивированных в течение 1; 4; 7; 10; 13 мин. при энер-

гонапряженности мельницы 40 g. 

 
Рисунок 3.3 – Дифрактограммы смеси состава Ti + Al (исходной 

и механоактивированных при энергонапряженности мельницы 40 g). 
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Из сравнительного анализа дифрактограмм следует, что фазовый 
состав порошковой смеси после механоактивационной обработки во 
временном диапазоне от 1 до 7 мин. не отличается от исходного. Уве-
личение времени механоактивационной обработки до 7 мин. приводит 
к повышению диффузного фона, уменьшению интенсивностей ди-
фракционных отражений компонентов смеси и уширению пиков (ри-
сунок 3.3), что свидетельствует о наличии неравновесных дефектов в 
продуктах размола и уменьшении размеров кристаллитов. При увели-
чении времени механоактивации до 10 мин. и 13 мин. на дифракто-
граммах наблюдается уменьшение интенсивностей пиков Al, и, наряду 
с отражениями Ti и Al, появляются пики интерметаллида Ti3Al. Это 
выражается в увеличении интенсивности дифракционных максимумов, 
вклад в которые вносят отражения Ti и Ti3Al. 

На основании анализа дифрактограмм были проведены расчеты 
структурных параметров элементарных ячеек для титана и алюминия 
при времени механоактивации 1; 4; 7 мин. (таблицы 3.2, 3.3). Времена 
механоактивации 10 мин. и 13 мин. в расчетах параметров структуры 
не рассматривались по причине формирования соединения Ti3Al.  

 

Таблица 3.2 – Структурные параметры Ti в порошковой смеси на раз-

личных временах механоактивации при энергонапряженности 40 g 

Парамет-

ры ячей-

ки 

Структурные параметры титана 

исходный 

порошок 

после МА 

1 мин. 40 g 

после МА 

4 мин. 40 

g  

после МА 7 

мин. 40 g  

Эталон Ti
 

Sys: Hex-

agonal 

а, нм 29,52 29,55 29,55 29,56 29,51 

с, нм 46,83 46,85 46,95 46,81 46,82 

V, нм
3
 35338 35443 35490 35475 35300 

 

Таблица 3.3 – Структурные параметры Al в порошковой смеси на раз-

личных временах механоактивации при энергонапряженности 40 g 

Парамет-

ры ячей-

ки 

Структурные параметры алюминия 

исходный 

порошок 

после МА 1 

мин. 40 g 

после МА 4 

мин. 40 g 

после МА 7 

мин. 40 g 

Эталон 

Al
 
Sys: 

Cubic 

а, нм 40,53 40,54 40,55 40,46 40,49 

V, нм
3
 66595 66651 66699 66253 66600 

 
До 4 минут механоактивации происходит увеличение объема 

ячеек обоих компонентов, при дальнейшей обработке объем ячейки 



57 

титана незначительно уменьшается. У алюминия на 7 мин. МА проис-
ходит резкое уменьшение объема. 

Резкое увеличение полуширины дифракционных отражений Ti в 
направлении (101) при 1 мин. МА с последующим незначительным 
уменьшением (при 4 мин.) и дальнейшим выходом на постоянное зна-
чение свидетельствует о том, что уже на 1 мин. механоактивации про-
исходит основное уменьшение размеров кристаллитов и насыщение 
дефектами. Для Al (200) максимальная полуширина пиков достигается 
при 4 мин. механообработки. При дальнейшем увеличении времени 
МА значение полуширины уменьшается (рисунок 3.4).  

 

 
Рисунок 3.4 – Изменение ПШПВ титана и алюминия в зависимости от 

времени механоактивации при энергонапряженности мельницы 40 g 

 

Различие в динамике изменения структурных параметров и по-

луширины дифракционных максимумов компонентов может опреде-

ляться различной природой возникновения дефектов. Так как у титана 

преобладает уширение отражений, можно предположить, что основ-

ным видом дефектов здесь являются дислокации. У алюминия преоб-

ладают точечные дефекты, о чем может свидетельствовать резкое из-

менение структурных параметров ячейки при 7 мин. МА (таблица 3.3). 

Из полученных данных были рассчитаны размеры кристаллитов 

и уровень микродеформаций компонентов. С увеличением времени 

механоактивационной обработки происходит уменьшение средних 

размеров кристаллитов до наноразмерного уровня (у Ti до ~ 50 нм, у 

Al до ~ 75 нм) и рост микронапряжений как для алюминия, так и для 

титана (рисунок 3.5). При энергонапряженности мельницы 40 g из-

мельчение зерен происходит главным образом на первых минутах ме-

ханоактивации. Далее размеры зерен меняются незначительно. 

 



58 

  
а) б) 

Рисунок 3.5 – Изменение размеров кристаллитов (а) и уровня  

микродеформаций компонентов (б) в зависимости от времени  

механоактивации при энергонапряженности мельницы 40 g 

 

На рисунке 3.6 представлены характерные этапы эволюции мик-

роструктуры смеси в процессе механической активации. Изображения 

получены в контрасте отраженных электронов, что позволяет иденти-

фицировать их приблизительный элементный состав: имеющий боль-

ший атомный номер титан выглядит светлее, чем алюминий, который 

имеет меньший атомный номер. 

Частицы титана в исходной смеси (рисунок 3.6, а) имеют непра-

вильную форму. До 40 с активации происходит процесс коагуляции 

частиц (как одинаковых, так и разнородных элементов) и формирова-

ния объемных структур, однако компоненты смеси еще можно наблю-

дать раздельно (рисунок 3.6, б). Процесс формирования плоских меха-

нокомпозитов завершается по достижению 4 мин. активации. После 

4 мин. МА отдельные частицы в смеси уже не наблюдаются (рисунок 

3.6, в). Дальнейший рост времени активации не приводит к качествен-

ному изменению элементов структуры (рисунок 3.6, г), наблюдается 

лишь незначительный рост размеров плоских композитов. 

Для более полного представления о микроструктуре механоком-

позитов анализировалось строение и элементный состав сечений об-

разцов. На рисунке 3.7 представлено изображение структуры образца 

после механоактивации в течение 7 минут при энергонапряженности 

мельницы 40 g, полученное на поперечном шлифе. Цифрами показаны 

характерные зоны, которые в дальнейшем будут рассмотрены более 

подробно. 

Рисунок 3.8 соответствует увеличенному изображению зоны 1 

рисунка 3.7, где находится механокомпозит, представляющий собой 

алюминиевую матрицу с распределенными в ней диспергированными 

частицами титана. 



59 

  
а) б) 

  
в) г) 

Рисунок 3.6 – Эволюция микроструктуры смеси в процессе механиче-

ской активации при энергонапряженности мельницы 40 g: 

а) – исходная смесь компонентов, б) – смесь после 40 секунд МА,  

в) – смесь после 4 мин. МА, г) – смесь после 10 мин. МА 

 

 
Рисунок 3.7 – Панорамное изображение структуры образца после  

механоактивации 
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а) б) 

Рисунок 3.8 – Механокомпозит на основе алюминиевой матрице с 
диспергированными частицами титана: а) оптическая микроскопия;  

б) электронная микроскопия 
 
Рисунок 3.9 соответствует увеличенному изображению зоны 2 

рисунка 3.7. 

 
Рисунок 3.9 – Строение механокомпозита: темные области – частицы 

титана, светлые области – алюминиевая матрица 
 

На рисунке 3.10 представлена характерная микроструктура слои-
стого механокомпозита, полученного при 7 мин. механической акти-
вации при энергонапряженности мельницы 40 g. Более светлые зоны – 
частицы титана, более темные – алюминиевая матрица. 

Как следует из рисунков 3.8–3.10, основой композита является 
алюминиевая матрица, в объеме которой распределены фрагменты 
частиц титана. Разброс размеров титановых включений значителен, от 
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долей микрометров до десятков микрометров. Крупные частицы тита-
на имеют вытянутую (рисунок 3.10) либо осколочную (рисунок 3.11) 
форму, тогда как строение мелких частиц характеризуются формой, 
близкой к сферической. Карта распределения элементов (Al и Ti) по 
сечению механокомпозита представлена на рисунке 3.11. 

 

 
Рисунок 3.10 – Строение механокомпозита после 7 мин. механической 

активации с энергонапряженностью 40 g 
 

   
а) б) в) 

Рисунок 3.11 – Карта распределения элементов по сечению образца: 
а) изображение анализируемого участка, б) карта распределения алю-

миниевого компонента, в) карта распределения титанового компонента 
 
В данном случае можно говорить о достаточно высокой степени 

однородности смешения компонентов на субмикронном уровне. Мас-
штаб размеров титановых включений составляет десятки-сотни нано-
метров, и сопоставим с размером зерен. 
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По причине наличия крупных включений титановых частиц го-

ворить об идеальном смешении компонентов не представляется воз-

можным. В то же время, указанные включения являются единичными, 

и большая часть компонентов перемешана на субмикронном уровне. 

Как следует из рисунков 3.8–3.11, пластичная алюминиевая матрица 

создает условия для идеального контакта реагентов, и сформировав-

шийся механокомпозит можно рассматривать как элементарный реак-

тор, в объеме которого созданы максимально благоприятные условия 

для твердофазной диффузии. 

 

3.4 Влияние гамма-облучения на структурно-фазовое состоя-

ние предварительно механоактивированной порошковой смеси 

системы Ti–Al 

На рисунке 3.12 приведены дифрактограммы смеси состава Ti (64 

мас. %) + Al, механоактивированной в течение 1; 4; 7 мин. при энерго-

напряженности 40 g и последующего γ-облучения с мощностью 1 Гр/c 

до поглощенных доз Dγ: 1·103; 5·103; 2·104; 5·104 Гр.  

  
а) б) 

 

 

в)  

Рисунок 3.12 – Дифрактограммы порошковых смесей состава Ti 

(64 мас. %) + Al, активированных в режимах 1 мин. МА (а), 4 мин. 

МА (б) и 7 мин. МА (в) при энергонапряженности 40 g после  

воздействия γ-облучения 
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После воздействия γ-облучения на смесь, активированную 1 мин. 

(рисунок 3.12, а), наблюдается немонотонное снижение и рост интен-

сивностей главных дифракционных пиков в зависимости от поглощен-

ной дозы. Для смесей, активированных в течение 4 мин. и 7 мин. (ри-

сунок 3.12, б), наблюдается увеличение интенсивности рефлексов при 

увеличении дозы поглощения. Увеличение интенсивностей свидетель-

ствуют о повышении кристалличности структуры компонентов смеси 

в процессе γ-облучения. Аномально уширенные пики косвенно свиде-

тельствуют о сохранении наноструктурного состояния кристаллитов и 

о наличии остаточных микродеформаций. 

Согласно рисунку 3.13, при увеличении дозы γ-облучения 

наблюдаются несистематические колебания параметров межплоскост-

ных расстояний обоих компонентов. 

 
а) 

 
б) 

Рисунок 3.13 – Изменение межплоскостных расстояний Ti (101) (а) и 

Al (200) (б) в смеси, механоактивированной с энергонапряженностью 

40 g, в зависимости от поглощенной дозы 

 

Для титана (1 мин. МА) с увеличением поглощенной дозы проис-

ходит незначительное уменьшение межплоскостных расстояний (d). 
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При 4 мин. и 7 мин. МА на малых дозах зависимость носит немоно-

тонный характер, после облучения с дозами от 2·104 Гр до 5·104 Гр 

величины межплоскостных расстояний для 1; 4; 7 мин. МА смесей 

выравниваются и стремятся к эталонному Ti (1-1197): d (101) = 

22,4 нм. Аналогичная картина наблюдается и для алюминия (эталон Al 

(1-1180): d (200) = 20,24 нм). 

Расчет прецизионных параметров облученных механоактивиро-

ванных образцов показал, что в процессе воздействия γ-облучения 

происходит изменение структурных состояний компонентов. У титана, 

механоактивированного в течение 4 мин. и 7 мин. (рисунок 3.14, а), 

при воздействии малых доз происходит сжатие решетки, затем решет-

ка увеличивается и снова уменьшается. 

 
а) 

 
б) 

Рисунок 3.14 – Изменение объемов кристаллических решеток компо-

нентов смеси, механоактивированной при энергонапряженности 40 g, в 

зависимости от поглощенной дозы: а) титановый компонент,  

б) алюминиевый компонент 

 

При 1 мин. МА для титанового компонента происходит незначи-

тельное увеличение объема решетки на малых дозах. После воздей-
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ствия дозы Dγ = 5·103 Гр объем решетки уменьшается. При воздей-

ствии дозы Dγ = 5·104 Гр для образцов, механоактивированных в тече-

ние 1 мин. и 7 мин., объем решетки титанового компонента близок к 

эталонному VTi = 35221 нм3. Для алюминиевого компонента (рису-

нок 3.14, б) при воздействии дозы Dγ = 5·104 Гр для образцов, механо-

активированных в течение 1 мин. и 7 мин., объемы решеток стремятся 

к эталонному VAl = 66492 нм3. Для 4 мин. МА схожие с эталоном зна-

чения наблюдаются при Dγ = 2·104 Гр. 

Расчет тонкой структуры Ti и Al позволил установить, что с из-

менением дозы облучения наблюдается изменение средних размеров 

кристаллитов (рисунок 3.15, а; рисунок 3.16, а). 

 

 
а) 

 
б) 

Рисунок 3.15 – Изменение размеров кристаллитов (а) и уровня  

микронапряжений (б) титана в смеси, механоактивированной при 

энергонапряженности 40 g, в зависимости от поглощенной дозы 
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У титанового компонента для 1 мин. МА изменение размеров 
кристаллитов носит немонотонный характер на всем диапазоне облу-
чения, с незначительным увеличением и уменьшением. Для 4 мин. МА 
на малых дозах облучения происходит небольшое уменьшение разме-
ров, а для 7 мин. МА, напротив, их незначительное  увеличение. После 
воздействия дозы Dγ = 5·103 Гр (рисунок 3.15, а) средние размеры кри-
сталлитов в пределах погрешности остаются без изменений для 4 мин. 
и 7 мин. механической активации. Уровень микронапряжений титана 
(рисунок 3.16, б) для всех времен МА увеличивается на малых дозах, 
затем при поглощенной дозе Dγ = 5·103 Гр уровень микронапряжений 
немонотонно снижается. 

 
а) 

 
б) 

Рисунок 3.16 – Изменение размеров кристаллитов (а) и уровня мик-
ронапряжений (б) алюминия в смеси, механоактивированной при 
энергонапряженности 40 g, в зависимости от поглощенной дозы 
 
У алюминия, активированного в течение 1 мин. и 4 мин. МА, при 

воздействии дозы Dγ = 1·103 Гр средние размеры зерна остаются в 
диапазоне менее 100 нм. Далее при воздействии доз в интервале от Dγ 
= 5·103 Гр до Dγ = 5·104 Гр происходит их уменьшение. Для алюминия, 
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активированного в течение 7 мин., на малых дозах размеры зерен так-
же уменьшаются незначительно. При увеличении дозы свыше Dγ = 
2·104 Гр для всех времен МА наблюдается незначительный рост раз-
меров кристаллитов (рисунок 3.16, а). 

Уровень микронапряжений для алюминиевого компонента для 
всех времен МА при малых дозах поглощения увеличивается, при 
этом, по мере увеличения воздействия дозы, наблюдается уменьшение 
уровня микронапряжений (рисунок 3.16, б). 

На рисунках 3.17–3.18 представлено изменение структуры меха-
нокомпозитов после γ-облучения. 

 

  
а) б) 

  
в) г) 

Рисунок 3.17 – Эволюция микроструктуры механокомпозита в процес-
се γ-облучения: а), б) исходная микроструктура; в), г) облучение дозой 

Dγ = 1·103 Гр 
 
Анализ микроструктур механокомпозитов позволил установить, 

что в процессе увеличения дозы облучения происходит диспергирова-
ние крупных включений титанового компонента с образованием мел-
ких фрагментов размером от 3 до 10 мкм. При этом острые грани ча-
стиц округляются, приобретая форму, близкую к сферической. Можно 
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предположить, что радиационно-стимулированная диффузия приводит 
к растворению частиц титана в алюминиевой матрице, с образованием 
твердого раствора. 

 

  
а) б) 

  
в) г) 

Рисунок 3.18 – Эволюция микроструктуры механокомпозита в процес-

се γ-облучения: а), б) облучение дозой Dγ = 5·103 Гр, в), г) облучение 

дозой Dγ =2·104 Гр 

 

3.5 Металлография прекурсоров состава Ti + Al, подвержен-

ных высокоэнергетическим воздействиям 

Пробоподготовку образцов для металлографического анализа 

осуществляли по оригинальной методике, разработанной в результате 

анализа литературных данных по пробоподготовке металлографиче-

ских образцов [46–50]. Исследования микроструктуры образцов на 

поперечном шлифе проводили на сканирующем электронном микро-

скопе (СЭМ) Tescan MIRA и программно-аппаратном комплексе 

«Thixomet Pro», по методикам [51–55]. СЭМ-изображения микро-

структур порошков получены с детектора отраженных электронов, что 

позволяет визуально идентифицировать элементный состав. 
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На рисунке 3.19 представлена структура исходной порошковой 

смеси состава Ti + Al. Светлые частицы представляют области титана, 

темные – области алюминия. 
 

 
Рисунок 3.19 – Микроструктура смеси исходных порошков Ti и Al, 

снятая в режиме BSE 

 

На рисунке 3.20 представлена характерная структура смеси этого 

же состава после механической активации в течение 7 мин. 

  
а) б) 

Рисунок 3.20 – Микроструктура механокомпозита Ti + Al после 7 ми-

нут обработки в механоактиваторе при энергонапряженности 40 g:  

а) микроструктура частиц, б) микроструктура границы контакта  

в механокомпозите 
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Из сравнительного анализа рисунков 3.19 и 3.20 следует, что ча-

стицы в механокомпозите находятся в непосредственном контакте, 

тогда как в смеси порошков титан и алюминий склонны к седимента-

ции. Кроме того, в титановых частицах заметно присутствие импре-

гнированных в процессе механоактивации некоторых объемов алюми-

ния, впоследствии запаянных в объеме титана в результате коагуляции 

титановых частиц. В алюминиевых частицах, наоборот, очевидно при-

сутствие частиц титана, имеющих субмикронные размеры и оскольча-

тую форму. 

На рисунке 3.21 представлена структура механоактивированной 

порошковой смеси состава Ti + Al после воздействия гамма-

облучения. 

 

  
а) б) 

Рисунок 3.21 – Микроструктура механокомпозита Ti + Al после 7 мин. 

обработки в механоактиваторе при энергонапряженности 40 g  

и последующего радиационного воздействия γ-лучами дозой 1·103 Гр: 

а) микроструктура частиц, б) микроструктура границы контакта  

в механокомпозите 

 

Из рисунка 3.21 следует, что после воздействия гамма-облучения 

с Dγ = 1·103 Гр на механоактивированную смесь (МА 7 мин., энерго-

напряженность 40 g), граница контакта между частицами имеет не-

сколько размытый вид, так же, как и граница самих частиц. Наиболее 

вероятное объяснение этому явлению – диффузия дислокаций к грани-

цам зерен, которыми являются частицы механокомпозита (о чем сви-

детельствует пора на алюминиевой частице, рисунок 3.21, б). Кроме 

диффузии дислокаций, повышенную подвижность приобретают также 
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и атомы самих титана и алюминия, о чем свидетельствует «размытие» 

границ частиц и алюминиевые включения в частице титана на рисун-

ке 3.21, а). 

На рисунке 3.22 представлена структура механоактивированной 

порошковой смеси состава Ti + Al после воздействия гамма-облучения 

с большей накопленной дозой. 

 

  
а) б) 

Рисунок 3.22 – Микроструктура границы контакта частиц титана 

(светлая) и алюминия (темная) в механокомпозита Ti + Al после 7 мин. 

обработки в механоактиваторе при энергонапряженности 40 g и после-

дующего радиационного воздействия γ-лучами приведенной дозой 

2·104 Гр: а) поры в приграничных областях, б) граница контакта 

 

При увеличении дозы до Dγ = 2·104 Гр характер и вид границы 

контакта на макро- и мезо уровнях особых изменений не претерпевает. 

Однако на микроуровне эффект воздействия γ-облучения увеличивает-

ся: вместо единичных пор, имеющих развитое в пространстве строе-

ние, наблюдается их частичная коагуляция под действием сил поверх-

ностного натяжения с трансформацией протяженной поры в конгломе-

рат близких к глобулярной форме микропор (рисунок 3.22, а). В порах, 

прилегающих к границе контакта, наблюдается выделение титановых 

частиц субмикронного размера, наиболее вероятным механизмом 

формирования которых является поверхностная (пограничная) диффу-

зия и последующая встречная диффузия атомов титана в дислокацион-

ные поры в частице алюминия. Аналогичный процесс наблюдается и в 

частице титана, однако с учетом того, что диффузионная подвижность 

атомов титана ниже, чем у алюминия, а коэффициент поверхностного 
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натяжения – наоборот, выше, то поры в частице титана при дозе облу-

чения Dγ = 2·104 Гр имеют протяженное строение (рисунок 3.22, а). 

Граница контакта частиц титана с алюминием также визуально выгля-

дит более размытой (сравнивая рисунки 3.21 и 3.22), при этом при дозе 

Dγ = 2·104 Гр наблюдается «завихрение» отдельных участков границы 

контакта частиц наряду с продолжающимся зародышеобразованием 

частиц титана в диффузионных порах алюминиевой частицы (рису-

нок 3.22, б). 

На рисунке 3.23 представлены результаты элементного анализа 

для необлученной смеси. Как следует из рисунка, контакт реагентов 

имеет достаточно четкие границы, однако по результатам элементного 

анализа можно констатировать, что существует переходная зона ха-

рактерной толщиной около 3 мкм. 

 
Рисунок 3.23 – Результаты элементного анализа для необлученной 

смеси (40 g, 7 мин. МА) 

 

На рисунке 3.24 представлены результаты элементного анализа 

для дозы облучения 2∙104 Гр. 

Как следует из рисунка, граница контакта является в значительной 

мере более размытой по сравнению с необлученным образцом. Харак-

терная толщина переходной зоны составляет около 10 мкм. Рост толщи-

ны переходной зоны определяется радиационно-стимулированной диф-

фузии под действием гамма-облучения. Следует обратить внимание на 

отсутствие характерных точек перегиба или плато на кривых распреде-

ления содержания компонентов. Последнее означает отсутствие интер-

металлидных соединений (о чем свидетельствует рисунок 3.25) и фор-

мирование твердых растворов и аморфных фаз в переходной зоне. Од-
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нако разрешающей способности методов дифракционного анализа 

может быть недостаточно для обнаружения крайне незначительного 

количества соединений. 

 
Рисунок 3.24 – Результаты элементного анализа для облученной смеси 

(40 g, 7 мин. МА, 2∙104 Гр). 

 

В исследовании [56] показано, что в результате механической ак-

тивации в системе Ni + Al формируется аморфная переходная зона, в 

объеме которой происходит формирование зародышей соединений, 

которые невозможно обнаружить методами рентгенофазового анализа. 

Можно предположить, что аналогичная ситуация имеет место и в си-

стеме Ti + Al.  

 
Рисунок 3.25 – Дифрактограмма порошковой смеси состава Al 36 мас. 

% + Ti, механоактивированной в течение 7 минут при энергонапря-

женности 40 g после воздействия гамма-облучения с Dγ = 5·104 Гр. 
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Для более наглядного представления относительной ширины зо-

ны контакта компонентов в механокомпозите от дозы γ-облучения по 

полученным экспериментальным данным проведена их обработка. Для 

практической оценки максимальных размеров области генерации были 

использованы формулы на основе формулы Канайа-Окаямы. В частно-

сти, для определения максимального пробега R электрона с энергией 

Е0 в материале со средним атомным номером Z, средним атомным ве-

сом A и плотностью ρ: 

𝑅 = 0,0276
𝐴𝑍−8/9

𝜌
𝐸0

5/3
, мкм  (3.1) 

Для оценки максимальной глубины генерации кванта характери-

стического рентгеновского излучения с энергией возбуждения ЕКР в 

рентгеноспектральном микроанализе применяли формулу (3.2): 

𝑅 = 0,276
𝐴𝑍−8/9

𝜌
𝐸0

5/3
− 𝐸𝐾𝑃

5/3
, мкм  (3.2) 

Полученные в исследовании данные о распределении титана и 

алюминия в пограничных объемах корректировались с учетом пара-

метров максимального пробега R электрона и максимальной глубины 

генерации кванта характеристического рентгеновского излучения в 

алюминии и титане, рассчитанных по формулам (3.1) и (3.2). После 

статистической обработки результатов анализа и коррекции получен-

ных значений концентраций с учетом оценок областей генерации и 

глубин генерации для титана и алюминия, была построена гистограм-

ма относительной ширины зоны контакта от дозы воздействия γ-

облучения (рисунок 3.26) [48–50, 53, 57–61]. За эталон принят механо-

активированный образец без γ-обработки. 

 
Рисунок 3.26 – Зависимость относительной ширины зоны контакта 

компонентов в механокомпозите от дозы γ-облучения 
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ГЛАВА 4. ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫЙ СИНТЕЗ В 

ПРЕКУРСОРАХ, ПОДВЕРЖЕННЫХ 

ВЫСОКОЭНЕРГЕТИЧЕСКИМ ВОЗДЕЙСТВИЯМ 

 
4.1 Высокотемпературный синтез в механоактивированных 

необлученных прекурсорах системы Ti–Al 
Высокотемпературный синтез проводился в режиме теплового 

взрыва. В качестве нагревательного элемента в системе использовался 
СВЧ индуктор, позволяющий генерировать электромагнитную энер-
гию в широком диапазоне мощности. Новый подход к анализу крити-
ческих условий теплового взрыва в гетерогенных и гомогенных систе-
мах, при наличии источника нагрева и кинетической функции произ-
вольного вида проведен в работах [1–3]. 

 

4.1.1 Тепловые режимы синтеза 
На рисунке 4.1 представлены термограммы синтеза исходной по-

рошковой смеси. 

 
а) б) 

Рисунок 4.1 – Характерные термограммы теплового взрыва  
в порошковых смесях: а) исходная смесь (время МА 0 мин.) для трех 
измерений; б) активированная смесь для разных времен активации 

 
По данным пяти измерений скорость нагрева смесей составляла 

около 500 K/мин. Для исходной смеси (рисунок 4.1, а) температура 
воспламенения составляла Tig = 528 ± 12 °C, максимальные температу-
ры синтеза: Tmax = 1140 ± 20 °C. Таким образом, температура воспла-
менения оказалась ниже температуры плавления легкоплавкого алю-
миния. В исследовании [4] показано, что инициирование теплового 
взрыва может наблюдаться в твердой фазе по причине высокой скоро-
сти предварительного нагрева. При этом было установлено, что ско-
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рость нагрева существенным образом влияет на фазовый состав про-
дукта реакции. Однако следует заметить, что в цитированной работе 
скорости нагрева составляли от 10 до 50 К/мин. В настоящем исследо-
вании, благодаря индукционному нагреву, скорости разогрева почти 
на порядок выше. Разогревы, которые реализуются в процессе тепло-
вого взрыва, составляют около 600 °С, что согласуется с результатами 
работы [5]. 

На рисунке 4.1, б) представлены характерные термограммы син-
теза, соответствующие различным временам МА. Полученные резуль-
таты позволяют констатировать факт снижения температуры воспла-
менения. Как показано в экспериментальных работах [6–8] и в теоре-
тическом исследовании [2], одной из причин снижения является 
уменьшение энергии активации реакции под воздействием предвари-
тельной механической активации. 

Для определения фазового состава и микроструктуры смеси при 
разных временах изотермического отжига (термическое воздействие) 
отключение нагревающего элемента при достижении максимальных 
температур не производилось. После этого нагрев смеси продолжался 
вплоть до величины равновесной температуры. Таким образом, про-
цесс быстрого синтеза непрерывно переходил в процесс изотермиче-
ского отжига. Последнее иллюстрируется рисунком 4.2. Отключение 
источника нагрева проводилось через определенные промежутки вре-
мени, что позволяло исследовать микроструктуру и фазовый состав 
продукта после охлаждения на разных этапах процесса структурообра-
зования. 

 
Рисунок 4.2 – Характерные термограммы синтеза в активированной 

порошковой смеси Ti + Al (отключение источника производилось че-

рез одинаковые промежутки времени) 
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Очевидно, установившаяся температура (около 1400 °С) выше 

температуры горения смеси. На участке 0–1 происходят быстропроте-

кающие процессы твердофазного синтеза, и система в состоянии 1 бу-

дет находиться в неравновесном состоянии. При переходе из состоя-

ния 1 в состояние 4 фазовый состав охлажденного продукта будет 

непрерывно меняться. Таким образом, фазовый состав и микрострук-

тура охлажденного продукта синтеза будут зависеть от сочетания двух 

времен:  

 T – время механической активации, 

 τ – время отжига. 

 

4.1.2 Фазовый состав продуктов синтеза 

На рисунке 4.3 представлены дифрактограммы продуктов синте-

за, соответствующие разным временам отжига τ и разным временам 

предварительной механической активации T. 

Из проведенного рентгенофазового анализа следует, что при от-

ключении системы сразу после завершения химической реакции (τ = 

0 мин.) результатом синтеза в активированных смесях Ti + Al является 

многофазный продукт. Однако в обоих случаях основным продуктом 

реакции является соединение TiAl3. В исследованиях [9–11] показано, 

что независимо от состава смеси именно это соединение является пер-

вой кристаллизующейся фазой, как в случае присутствия расплава, так 

и в случае твердофазной реакции. 

 

 
а) б) 

Рисунок 4.3 – Дифрактограммы продуктов синтеза для различных  

времен отжига τ после реализации теплового взрыва: a) время  

активации 4 мин.; б) время активации 7 мин. 

 

В работе [11] предложена равновесная модель последовательно-

сти образования фаз в рассматриваемой системе. Однако вполне оче-
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видно, что система находится в неравновесном состоянии. Наличие 

микронапряжений в кристаллических ячейках качественно определя-

ется малыми значениями интенсивностей, высоким диффузным фоном 

и уширенными дифракционными отражениями фаз. С увеличением 

времени отжига система стабилизируется. До 2 мин. отжига рост ин-

тенсивности пиков сопровождается их сужением, что свидетельствует 

о переходе системы в стабильное состояние. На дифрактограммах пре-

обладают отражения TiAl, и определяется небольшое количество мета-

стабильной фазы Ti3Al5. Однако с ростом времени отжига происходит 

трансформация дифрактограмм. Наблюдается распад основной γ-фазы 

(TiAl), идентифицируются уширенные, с малой интенсивностью, от-

ражения Ti3Al5, TiAl3, TiAl, α-Ti. Появление рентгеноаморфного гало 

на малых углах свидетельствует о возможном формировании неравно-

весного аморфно-кристаллического состояния фаз интерметаллидов. 

При дальнейшем увеличении времени отжига перестройка метаста-

бильных фаз продолжается, интенсивность рентгеноаморфного гало и 

его угловой диапазон увеличиваются. Это качественно может свиде-

тельствовать об уменьшении размеров кристаллитов фаз до нанораз-

мерного уровня, роста микронапряжений и перехода системы к 

аморфному состоянию. 

Однако следует проанализировать и различия представленных 

дифрактограмм. В работе [12] показано, что состав продукта синтеза 

существенным образом зависит от времени предварительной актива-

ции. Так, строго монофазное соединение TiAl3 было синтезировано 

лишь начиная с определенного времени механоактивации. В нашем 

случае, при времени активации 7 мин. диффузионный фон дифракто-

грамм гораздо меньше, чем в случае с 4 мин. МА. При этом количе-

ство сформировавшихся фаз различается. Особое внимание следует 

обратить на время отжига 2 мин. В режиме синтеза (7 мин. МА, 2 мин. 

отжиг) продукт является практически монофазным, с узкими дифрак-

ционными пиками, тогда как при времени МА 4 мин. дифрактограмма 

характеризуется широкими пиками, значительным диффузионным 

фоном и малоугловым гало. При отжиге 15 мин. структуры дифракто-

грамм существенным образом отличаются. 

Расчет структурных параметров кристаллических ячеек синтези-

рованных продуктов со временем отжига 2 мин. при 4 мин. и 7 мин. 

предварительной механоактивации при энергонапряженности мельни-

цы 40 g показал, что в результате реализации теплового взрыва в сме-

си, механоактивированной в течение 7 мин. с энергонапряженностью 

40 g, и временем отжига 2 мин., параметры ячейки синтезированного 

TiAl близки к эталонному (таблица 5.1). В расчетах эталонное значе-
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ние для TiAl брали по Trans. Am. Inst. Min. Eng., Ogden et. al., 191, 

1150, 1951 (База данных порошковой дифрактометрии PDWin 3.0). 

Таблица 4.1 – Структурные параметры кристаллической ячейки синте-

зированного интерметаллида TiAl при изменении времени отжига 

Параметры 

ячейки 

Структурные параметры TiAl 

4 мин. МА 40 g, 

отжиг 2 мин. 

7 мин. МА 40 g, 

отжиг 2 мин. 

Эталон TiAl Sys: 

Tetragonal 

a, нм 39,9 39,8 39,8 

c, нм 40,2 40,5 40,5 

V, нм
3

6414 6402 6401 

Таким образом, с ростом времени отжига происходит сложное 

изменение фазового состава продукта, в основе которого лежат про-

цессы диффузионной перекристаллизации неравновесных фаз. 

В таблице 4.2 приведены результаты рентгенофазового анализа 

продуктов синтеза для разных режимов T–τ при энергонапряженности 

40 g. 

Как следует из таблицы 4.2, в режимах τ = 0 мин. состав продукта 

мало зависит от времени механообработки T. Однако различия прояв-

ляются уже при τ = 1 мин. Количество синтезированных фаз мини-

мально при τ = 2 мин. для любых времен активации. Однако фазовый 

состав является наиболее упорядоченным при времени механической 

активации 7 мин. (рисунок 5.5) Начиная с трех минут отжига, наблю-

дается зарождение других соединений, причем наиболее явно это про-

является для наименьшего времени МА. Начиная с трех минут МА, 

происходят процессы образования, распада и перекристаллизации со-

единений, находящихся в равновесии с γ(TiAl) на фазовой диаграмме 

(рисунок 3.1). 



Таблица 4.2 – Фазовый состав продукта при различных режимах синтеза T–τ. 

Время 

МА, 

мин. 

Идентифицированные фазы после СВ-синтеза при времени выдержки τ, мин. 

0 1 2 3 4 5 6 7 15 

1 

TiAl3 

TiAl 

Ti 

TiAl3

Ti 

TiAl3

Ti 

TiAl 

TiAl3

Ti3Al5

Ti3Al 

TiAl2

Ti 

TiAl 

TiAl2

Ti 

TiAl 

TiAl3

Ti 

TiAl 

TiAl3

Ti 

TiAl 

Ti3Al5

Ti 

TiAl

TiAl2 

TiAl3 

Ti3Al5

Al 

Ti 

4 

TiAl3 

TiAl 

Ti 

TiAl

TiAl3

Ti3Al5 

TiAl

Ti3Al5

Ti 

TiAl 

TiAl3 

Ti 

TiAl

TiAl3

Ti3Al5

Ti 

TiAl

TiAl3

Ti3Al5

Ti 

TiAl

Ti3Al

Ti3Al5

Ti9Al23 

TiAl 

TiAl3 

Ti 

TiAl 

TiAl2 

TiAl3 

Ti3Al5

Ti3Al 

Al 

Ti 

7 

TiAl3 

TiAl 

Ti3Al 

TiAl 

TiAl3

Ti3Al 

Ti 

TiAl 

Ti3Al5 

TiAl 

Ti3Al5

Ti 

TiAl

TiAl3

Ti3Al5

Ti 

TiAl

TiAl3

Ti3Al5

Ti 

TiAl

TiAl3
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4.1.3 Микроструктура продуктов синтеза 

На рисунке 4.4 представлен характерный элемент структуры для 

режима синтеза τ = 0 мин., T = 7 мин. Четко наблюдаются границы 

раздела фаз, при этом содержание компонентов меняется в широком 

диапазоне. Однако элементы структуры, содержащие области чистого 

титана, отсутствуют. Таким образом, происходит процесс растворения 

титановых частиц в объеме алюминиевой матрицы, с образованием 

фаз продукта, который не завершается полностью к моменту достиже-

ния системой максимальной температуры (рисунок 4.2) и последую-

щего охлаждения. 

Рисунок 4.4 – Типичная картина распределения компонентов в объеме 

продукта синтеза для режима τ = 0 мин., T = 7 мин. (соответствует  

дифрактограмме на рисунке 4.3, а): светлые области – зоны,  

обогащенные Ti, темные области – Al 

На рисунке 4.5 представлено распределение компонентов после 

двух минут отжига.  

Рисунок 4.5 – Типичная картина распределения компонентов в объеме 

продукта синтеза для режима τ = 2 мин., T = 7 мин. (соответствует  

дифрактограмме на рисунке 4.3, б) 
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В данном случае распределение реагентов в объеме композита 

является более равномерным. Границы раздела фаз наблюдаются лишь 

по краям композита. Как следует из диаграммы состояния (рису-

нок 3.1), состав элемента структуры близок к эквиатомному, что соот-

ветствует стехиометрии соединения TiAl (рисунок 4.3, б). Таким обра-

зом, высокотемпературный отжиг в течение двух минут приводит к 

более равномерному распределению атомов реагентов по объему ком-

позита. 

Анализ особенностей протекания процессов высокотемператур-

ного синтеза в активированных смесях, с последующим высокотемпе-

ратурным отжигом, позволяет сделать вывод о стадийности процессов 

фазообразования, которая, в свою очередь, определяется временами 

МА и высокотемпературного отжига. На первом этапе реализуется 

высокотемпературный синтез, результатом которого является форми-

рование неравновесного, многофазного продукта. На втором этапе 

происходят процессы структурной релаксации, результатом которой 

является формирование практически монофазного продукта, близкого 

к интерметаллидному соединению TiAl. На третьем этапе происходит 

переход к установлению термодинамического равновесия, который 

сопровождается кристаллизацией фаз, находящихся в равновесии друг 

с другом при температуре отжига. Таким образом, возникает прямая 

возможность управления процессами фазообразования путем варьиро-

вания временами размола и отжига. 

4.2 Высокотемпературный синтез в гамма-облученных     
механокомпозитах системы Ti–Al 

На рисунке 4.6 представлена характерная термограмма теплового 

взрыва в порошковой смеси Ti + Al, предварительно механоактивиро-

ванной в течение 7 мин. при энергонапряженности мельницы 40 g, а 

затем облученной γ-квантами с мощностью дозы 1 Гр/с при                
Dγ = 2·104 Гр. 

Проанализировав весь массив экспериментальных данных, полу-

ченных в процессе синтезирования предварительно механоактивиро-

ванных облученных реагентов, установлено, что качественного разли-

чия между термограммами синтеза не обнаружено. Выяснено, что, как 

и при синтезировании механоактивированных образцов, не подвергну-

тых γ-облучению, инициирование теплового взрыва происходит в 

твердой фазе, температура воспламенения механоактивированной сме-

си ниже температуры плавления легкоплавкого компонента и состав-

ляет Tig = 530 ± 10 °С (рисунок 4.6). Максимальная температура синте-

за Tmax = 1100 ± 20 °С. После достижения максимальных температур 
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нагрев системы продолжался для варьирования временами изотерми-

ческого отжига. 

Рисунок 4.6 – Характерная термограмма теплового взрыва  

в порошковой смеси Ti + Al, предварительно механоактивированной 7 

мин. при энергонапряженности мельницы 40 g и облученной 

γ-квантами Dγ = 2·104 Гр 

4.2.1 Фазовые и структурные характеристики продуктов 

синтеза 

На рисунках 4.7 приведены характерные дифрактограммы про-

дуктов, полученные при высокотемпературном синтезе предваритель-

но механоактивированной в течение 4 и 7 мин. порошковой смеси Ti + 

Al при энергонапряженности мельницы 40 g, а затем облученной γ-

квантами до дозы Dγ = 2·104 Гр и Dγ = 5·104 Гр. Дифрактограммы 

представлены для времени изотермического отжига τ = 0 мин., τ = 

2 мин. и τ = 7 мин. Температура отжига составляла 1350 °С. Из сравни-

тельного анализа дифрактограмм следует, что при 0 мин. отжига про-

дуктом синтеза на всех представленных дифрактограммах является 

многофазный продукт. Уширенные пики, высокий уровень диффузно-

го фона и появление рентгеноаморфного гало на малых углах каче-

ственно свидетельствуют о формировании неравновесного состояния 

фаз интерметаллидов. 
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а) б) 

  
в) г) 

Рисунок 4.7 – Дифрактограммы синтезированных продуктов при  

реализации СВС в порошковой смеси Ti + Al: а) предварительная  

механоактивация 4 мин., облучение Dγ = 2·104 Гр, б) предварительная 

механоактивация 4 мин., облучение Dγ = 5·104 Гр, в) предварительная 

механоактивация 7 мин., облучение Dγ = 2·104 Гр, г) предварительная 

механоактивация 7 мин., облучение Dγ = 5·104 Гр 

 

При двухминутном изотермическом отжиге продуктом синтеза 

является монофазный интерметаллид TiAl, наблюдается стабилизация 

системы, выражающаяся в уменьшении уровня диффузного фона. 

Следует отметить, что при увеличении времени отжига до 7 мин. рас-

пада фазы TiAl не происходит, как это наблюдалось при синтезе меха-

ноактивированных смесей Ti + Al без воздействия γ-облучения. Таким 

образом, при увеличении времени отжига до 7 мин. сохраняется моно-

фазный продукт состава TiAl, более того, на дифрактограммах наблю-

даются увеличение интенсивности отражений фазы, пики сужаются, 

уменьшается уровень диффузного фона, что свидетельствует о стаби-

лизации TiAl. 

Из сравнительного анализа дифрактограмм следует, что при τ = 

0 мин. отжига продуктом синтеза на всех представленных дифракто-

граммах является многофазный продукт. Уширенные пики, высокий 
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уровень диффузного фона и появление рентгеноаморфного гало на 

малых углах качественно свидетельствуют о формировании неравно-

весного состояния фаз интерметаллидов. При двухминутном изотер-

мическом отжиге продуктом синтеза является монофазный интерме-

таллид TiAl, наблюдается стабилизация системы, выражающаяся в 

уменьшении уровня диффузного фона. Следует отметить, что при уве-

личении времени отжига до 7 мин. распада фазы TiAl не происходит, 

как это наблюдалось при синтезе механоактивированных смесей Ti + 

Al без воздействия γ-облучения. Таким образом, при увеличении вре-

мени отжига до 7 мин. сохраняется монофазный продукт состава TiAl, 

более того, на дифрактограммах наблюдаются увеличение интенсив-

ности отражений фазы, пики сужаются, уменьшается уровень диффуз-

ного фона, что свидетельствует о стабилизации TiAl. 

В таблице 4.3 представлены структурные параметры кристалли-

ческих ячеек синтезированных продуктов при реализации СВС (со 

временем отжига 7 мин.) в порошковой смеси Ti + Al, предварительно 

механоактивированной в течение 4; 7 мин. при энергонапряженности 

мельницы 40 g и облученной до дозы Dγ = 2·104 Гр и Dγ = 5·104 Гр. В 

расчетах эталонное значение для TiAl брали по Trans. Am. Inst. Min. 

Eng., Ogden et al., 191, 1150, 1951 (База данных порошковой дифракто-

метрии PDWin 3.0). Параметры ячеек синтезированных TiAl близки к 

эталонному. 

Таблица 4.3 – Структурные параметры кристаллической ячейки синте-

зированного интерметаллида TiAl при изменении времени отжига 

Парамет-

ры ячей-

ки 

Структурные параметры TiAl 

МА 4 мин. 40 g, Dγ = 

2·104 Гр, отжиг 7 мин. 

МА 7 мин. 40 g, Dγ = 

5·104 Гр, отжиг 7 мин. 

Эталон TiAl 

Sys: Tetragonal 

a, нм 39,8 39,8 39,8 

c, нм 40,6 40,5 40,5 

В таблице 4.4 приведены результаты рентгенофазового анализа 

продуктов синтеза для разных режимов T–τ (время предварительной 

активации 1, 4, 7 мин., энергонапряженность мельницы 40 g), облу-

ченных с разными дозами. 

На рисунке 4.8 представлена характерная картина распределения 

компонентов в объеме механокомпозита для режима: T = 7 мин. МА 

при энергонапряженности мельницы 40 g, Dγ = 5·104 Гр, τ = 7 мин. 



Таблица 4.4 – Фазовый состав продукта при различных режимах синтеза (T–τ) 

Время МА, мин. и доза облучения Dγ, Гр 
Идентифицированные фазы после СВ-синтеза при времени выдержки τ, мин 

0 2 7 

1 мин., 1·103 Гр TiAl3, Ti TiAl3, TiAl2 TiAl2, TiAl3, Ti

1 мин., 5·103 Гр TiAl3, Ti TiAl, Ti9Al23, Ti3Al5
TiAl, TiAl3, Ti3Al5, 

Ti9Al23 

1 мин., 2·104 Гр TiAl, TiAl3, Ti, Ti3Al5 TiAl, Ti TiAl, Ti9Al23, Ti3Al5

1 мин., 5·104 Гр TiAl, TiAl3, Ti TiAl3, TiAl2, Ti9Al23 
TiAl, TiAl3, Ti3Al5, 

Ti9Al23 

4 мин., 1·103 Гр TiAl, TiAl3, Ti3Al5, Ti TiAl, Ti, Ti3Al5 
TiAl, TiAl2, TiAl3, 

Ti3Al5, Ti3Al 

4 мин., 5·103 Гр TiAl, TiAl3, Ti3Al5 TiAl, TiAl3, Ti3Al5, Ti TiAl, Ti 

4 мин., 2·104 Гр TiAl, TiAl3, Ti3Al5 TiAl TiAl 

4 мин., 5·104 Гр TiAl, TiAl3, Ti TiAl TiAl 

7 мин., 1·103 Гр TiAl3, Ti
TiAl, TiAl3, Ti3Al5, 

Ti9Al23 
TiAl, Ti9Al23, Ti3Al5

7 мин., 5·103 Гр TiAl3, Ti3Al5 TiAl, TiAl3, Ti3Al5 
TiAl, TiAl3, Ti3Al5, 

Ti9Al23 

7 мин., 2·104 Гр TiAl, TiAl3, Ti3Al5 TiAl TiAl 

7 мин., 5·104 Гр TiA3, TiAl, Ti TiAl TiAl 
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Рисунок 4.8 – Картина распределения компонентов в объеме продукта 

синтеза для режима T = 7 мин. МА 40 g, Dγ = 5·104 Гр, τ = 7 мин. 

Как следует из рисунка 4.8, система характеризуется высокой 

степенью однородности распределения компонентов в объеме механо-

композита, в соответствии со стехиометрией соединения TiAl. Изме-

нения состава составляют 50 ± 3 ат. % Ti, что находится в интервале 

области гомогенности фазы TiAl. Таким образом, после воздействия γ-

облучения на механоактивированную смесь удалось синтезировать 

строго монофазный продукт γ(TiAl). 

Можно сделать вывод, что γ-облучение механоактивированных 

смесей приводит к интенсификации процессов взаимной диффузии, 

формированию твердых растворов на межфазных границах, и, воз-

можно, к расширению области гомогенности синтезируемой фазы. 

Анализ особенностей протекания процессов высокотемператур-

ного синтеза в активированных смесях, с последующим высокотемпе-

ратурным отжигом, при воздействии γ-излучения на исходную смесь, 

позволяет сделать вывод о том, что при определенных дозах, интен-

сивностях облучения, временах МА и временах высокотемпературного 

отжига формируется строго монофазный продукт состава TiAl с высо-

кой степенью однородности распределения компонентов в объеме ме-

ханокомпозита. Чрезвычайно важным является тот факт, что длитель-

ный высокотемпературный отжиг не приводит к распаду соединения и 

формированию набора интерметаллидных равновесных фаз (как ука-

зано выше) при температуре отжига. Напротив, увеличение времени 

отжига способствует стабилизации соединения. Таким образом, влия-

ние γ-облучения на исходную смесь, при определенных условиях, при-

водит к получению структурно однородных образцов (продуктов) со-

става TiAl. 
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ГЛАВА 5. IN SITU ИССЛЕДОВАНИЯ ФАЗОВЫХ 

ПРЕВРАЩЕНИЙ ПРИ СВС В НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ 

ПОРОШКОВЫХ СМЕСЯХ, ПОДВЕРЖЕННЫХ 

ВЫСОКОЭНЕРГЕТИЧЕСКИМ ВОЗДЕЙСТВИЯМ 

5.1 Метод динамической дифрактометрии высокого 

пространственного и временного разрешения в пучках 

синхротронного излучения 
В последнее время in situ исследования структурных изменений и 

химической динамики в зоне горения в режиме реального времени 
стали возможными благодаря использованию синхротронного излуче-
ния (СИ). На сегодняшний день метод СИ является, пожалуй, безаль-
тернативным в области исследования быстропротекающих процессов 
за счет: 

- большой скорости регистрации дифракционных картин, 
- большой интенсивности, позволяющей работать с отраженным 

пучком, 
- высокого пространственного и временного разрешения детекто-

ра, обеспечивающего в совокупности высокую точность измерений 
[1–4]. 

Многие экспериментаторы используют метод СИ «дифракцион-
ное кино» – последовательную съемку серии дифрактограмм, которая 
позволяет наблюдать структурные превращения в веществе в процес-
сах деформации, плавления, кристаллизации, синтеза и т.д. [3, 5–7]. 
Высокая интенсивность монохроматических пучков СИ и прогресс в 
увеличении быстродействия детекторов привели к возможности полу-
чения рентгенограмм за время порядка микросекунды. В классической 
схеме регистрации это близко к пределу, который определяется време-
нем сбора заряда и релаксации в детекторе. Свойства СИ позволяют 
использовать это излучение для фазового и структурного анализа ма-
териалов. Важным является малая длина волны излучения СИ. Ее зна-
чение соизмеримо с расстоянием между атомами, находящимся в уз-
лах кристаллической решетки. 

Принцип метода динамической дифрактометрии в пучках син-
хротронного излучения основывается на излучении электромагнитных 
волн заряженными частицами, движущимися с релятивистскими ско-
ростями в однородном магнитном поле [1, 8–12]. Синхротронное из-
лучение обусловлено ускорением, связанным с искривлением траекто-
рий частиц в магнитном поле. При приближении скорости движения 
заряженных частиц к релятивистскому пределу излучение в области 
наиболее интенсивных высоких гармоник обладает практически не-
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прерывным спектром и сосредоточено в направлении мгновенной ско-
рости в узком конусе с углом раствора  

𝑌 ≈
𝑚𝑐2

𝐸
, (5.1) 

где m и Е – масса и энергия частицы, с – скорость света в вакууме. 
Полная мощность излучения частицы с энергией Е >> mc2 равна: 

−
∂E

∂t
=

2e4

3m4c7 H⫠
2 = 0,98 ∙ 10−3H⫠

2 ∙ (
E

mc2)
2

, эВ/с (5.2) 

где е – заряд частицы, Н⫠ – составляющая магнитного поля, перпенди-
кулярная скорости частицы, m – масса частицы, с – скорость света. 

Сильная зависимость излучаемой мощности от массы частицы 
делает СИ наиболее существенным для лёгких частиц – электронов и 
позитронов [1, 8, 9, 11, 13–14]. 

Впервые синхротронное излучение наблюдалось в циклических 
ускорителях электронов – синхротронах. Из инжектора (линейный 
ускоритель) предварительно ускоренные электроны с релятивистскими 
скоростями (предел энергии равен примерно 300 МэВ) попадают на 
круговую орбиту ускорителя. На круговой орбите электроны удержи-
ваются магнитным полем поворотных магнитов. Излучение заключено 

в конусе с углом раствора 1/ и направлено по касательной к траекто-
рии в точке излучения. От камеры циклического ускорителя строится 
вакуумный канал (10…15 метров длиной), по которому излучение 
приходит к потребителю (на экспериментальные станции). Временная 
структура СИ связана с типом машины. На синхротроне цикл ускоре-
ния, как правило, повторяется с частотой 50 Гц, и с такой же частотой 
повторяются пакеты импульсов СИ, промодулированные внутри паке-
тов с частотой обращения электронов на орбите 

W0 =
c

2πR
  (5.3) 

Длина сгустка электронов на орбите определяет длительность 
этого минимального импульса, которая достигает сотен пикосекунд. 
Если на орбите несколько сгустков, то частота повторения будет крат-
ной частоте обращения 

𝑊 = 𝑁𝑊0, (5.4) 

где N – число сгустков.  
В накопителях электроны живут на орбите часами. Здесь важно 

учесть длину сгустка, достигающую нескольких сантиметров (дли-
тельность до 100 пс), число сгустков на орбите и частоту обращения 
электрона. Постепенно интенсивность импульсов СИ снижается из-за 
потери частиц с орбиты. 

Накопитель имеет серьезные преимущества перед синхротронами 
как источник СИ, благодаря возможности длительного использования 
излучения моноэнергетических электронов. На синхротроне, в отличие 
от накопителя, в каждом цикле ускорения необходимо при помощи 
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прерывателя (механического модулятора) выделять временной участок 
(при 50 Гц порядка 5 мс), на котором электроны можно считать моно-
энергетическими (вершина синусоиды). Это существенно снижает эф-
фективность использования синхротрона в качестве источника. Есть и 
другие важные преимущества у накопителей как источников СИ, свя-
занные с меньшим сечением пучка электронов, возможностью накоп-
ления большого числа частиц на орбите, более высоким вакуумом, 
более низким радиационным фоном вокруг накопителя, что позволяет 
располагать аппаратуру в непосредственной близости от источника 
СИ. Именно на основе накопителей созданы и разрабатываются специ-
ализированные источники СИ. 

Схема структуры накопителя электронов представлена на рисун-
ке 5.1. 

 
 

Рисунок 5.1 – Схема структуры накопителя электронов:  
ПМ – поворотные магниты; В – магнитное поле; Р – вектор  

поляризации фотонов, излучаемых в плоскости орбиты электронов;  
Щ – щель канала вывода, ограничивающая ширину пучка СИ  

по горизонтали. 
 
Синхротронный излучатель используется для получения интен-

сивных пучков поляризованного электромагнитного излучения в уль-
трафиолетовой области спектра и в области «мягкого» рентгеновского 
излучения; пучки рентгеновского синхротронного излучения приме-
няются, в частности, в структурном рентгеновском анализе. В настоя-
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щее время методы in situ дифрактометрии синхротронного излучения 
используются во многих областях современной науки, где рассматри-
вается взаимодействие излучения с веществом. Работы с синхротрон-
ным излучением признаны приоритетным направлением в наборе 
фундаментальных и прикладных исследований [15–17]. Наиболее важ-
ны для практических применений следующие свойства СИ:  

- высокая коллимация пучка, 
- широкий, непрерывный, легко перестраиваемый спектр, пере-

крывающий практически весь рентгеновский диапазон и область уль-
трафиолетового излучения (0,1…100 нм), 

- очень высокая интенсивность, 
- естественная поляризация.  
Высокая светосила синхротронных источников представляет ши-

рокие возможности для исследования in situ различных физических 
явлений и их кинетики, например, твердофазные превращения в раз-
личных условиях. При этом характерное время измерений может быть 
порядка миллисекунд [18–20]. Перечисленные выше уникальные свой-
ства синхротронного излучения позволяют применять его при анализе 
быстропротекающих процессов структуро- и фазообразования в меха-
нически активированных слоистых композиционных структурах при 
реализации высокотемпературного синтеза [21–23]. Понимание сути 
этих процессов обеспечивается исследованиями влияния структурного 
состояния предварительно обработанных порошковых смесей и режи-
мов высокотемпературного синтеза на динамику структурных и фазо-
вых превращений, происходящих в процессе твердофазной химиче-
ской реакции и на состав конечного продукта. Это требует получения 
достоверной информации о фазовом составе промежуточных продук-
тов и последовательности стадий, через которые идет образование ко-
нечного продукта. Решение этих задач возможно с помощью методов 
in situ дифрактометрии СИ. 

В России существует два центра, деятельность которых связана с 
созданием, использованием и применением ускорителей, накопителей 
и синхротронного излучения. Это НИЦ «Курчатовский институт» (г. 
Москва) и Институт ядерной физики СО РАН (г. Новосибирск).  

 

5.2 Экспериментальный комплекс для изучения динамики 

фазообразования в процессе СВС в режиме реального времени в 

порошковых нанокристаллических материалах 
Исследования по изучению динамики процессов структуро- и фа-

зообразования в структурно измененных нанокристаллических порош-

ковых смесях в системе Ti–Al в условиях высокотемпературного син-

теза в режиме реального времени проводились в Институте ядерной 
физики СО РАН им. Г.Н. Будкера, г. Новосибирск. Использовалось 
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излучение от накопителя электронов ВЭПП-3 в лаборатории «Методы 
синхротронного излучения» на станции 5b «Дифракционное кино» 
(рисунок 5.2). 

Длина волны СИ в проводимом эксперименте составляла 1,505 Å. 
Ее значение соизмеримо с расстоянием между атомами, находящимся 
в узлах кристаллической решетки, поэтому такое излучение дифраги-
рует на кристаллической решетке исследуемого материала, и из фор-
мулы Брэгга-Вульфа можно рассчитать межплоскостное расстояние. 

 

 
Рисунок 5.2 – Структурная схема накопителя электронов ВЭПП-3 

 
Реализация процесса СВС в режиме теплового взрыва возможна 

различными способами. Прогрев шихты может осуществляться в ат-
мосфере инертного газа или в специализированном реакторе. Темпера-
тура окружающей среды является либо постоянной (статический теп-
ловой взрыв), либо изменяется по определенному закону, как правило, 
линейному (динамический тепловой взрыв) со скоростями нагрева 
0,5…2000 град/мин [24–30]. В этом случае используют электрические 
или индукционные печи. 

Для регистрации динамики фазообразования в процессе СВС был 
разработан и создан экспериментальный комплекс на базе высокоча-
стотного электромагнитного нагревателя 6А, позволяющего генериро-
вать электромагнитную энергию в широком диапазоне мощности (ри-
сунок 5.3). Преимущества индукционного нагрева относительно клас-
сических методов (муфельные печи, электрическая спираль) заключа-
ется в возможности быстрого нагрева порошковой смеси, что особенно 
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важно для механоактивированных систем с большим содержанием 
неравновесных дефектов структуры [31]. 

 

 
Рисунок 5.3 – Схема установки экспериментального комплекса  

высокочастотного индукционного нагрева: 1 – порошковая смесь;  
2 – графитовый тигель; 3 – индукционная спираль;  

4 – вольфрам-рениевые термопары; 5 – вакуумный колпак 
 
Механоактивированную смесь засыпают в графитовый тигель, 

представляющий собой цилиндр с открытым верхним торцом, затем ее 
уплотняют. После тигель изолируется асбестовой прокладкой. Сигнал 
с термопары подается на аналого-цифровой преобразователь, затем – 
на компьютер. Система находится под вакуумным колпаком, из-под 
которого откачивается воздух и вводится аргон. Графитовый тигель 
разогревается высокочастотным электромагнитным полем до высоких 
температур [32, 33]. Такая система дает возможность нагрева порош-
ковой смеси до 1500 °С и выше. 

Созданный экспериментальный комплекс был адаптирован к ме-
тоду динамической дифрактометрии в пучках СИ для проведения in 
situ исследований по высокотемпературному синтезу в режиме тепло-
вого взрыва механоактивированной и механоактивированной, а затем 
облученной порошковой смеси Ti + Al. На рисунке 5.4 представлена 

рабочая станция 5b «Дифракционное кино» накопителя ВЭПП–3 со 
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смонтированной на ней экспериментальной установкой на базе индук-
ционного нагревателя. 

 

 
Рисунок 5.4 – Рабочая станция 5b «Дифракционное кино» накопителя 

ВЭПП-3 со смонтированной на ней вакуумируемой камерой  
комплекса: 1 – канал СИ, 2 – детектор ОД-3, 3 – гониометр,  

4 – вакуумируемая камера комплекса 
 

Особенностью метода динамической дифрактометрии является 
то, что для его использования необходима открытая поверхность ис-
следуемого материала, на который будет падать пучок СИ. Ширина 
пучка СИ составляет 2 мм. При попадании пучка СИ на открытую по-
верхность реагирующих компонентов при нагреве шихты возникает 
большой теплоотвод с открытой поверхности, что в свою очередь мо-
жет привести к неравномерности прогрева компонентов шихты по 
всему объему, и, как следствие, к различию фазового состава и нерав-
номерности синтезируемых соединений. Еще одной особенностью при 
проведении экспериментальных исследований стало объемное расши-
рение компонентов шихты при нагревании вследствие ее дегазации, 
выпучивание и смещение поверхности реагентов, на которую попадает 
пучок СИ. 

Для решения этих проблем был разработан контейнер, представ-
ляющий собой полый цилиндр (рисунок 5.5). 

Отличительная особенность контейнера – наличие частично от-
крытой поверхности реагирующих компонентов для проникновения и 
отражения от нее пучка СИ. Это достигнуто с помощью металличе-
ской пластины толщиной 1 мм, имеющей прорезь шириной 3 мм и 
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длиной 30 мм. Этого достаточно для падения пучка СИ на поверхность 
шихты и отражения от нее под углом в 35…40 градусов. Использова-
ние металлической пластины дополнительно позволяет производить 
фиксацию поверхности реагирующих компонентов на одном уровне 
(препятствуя ее выпучиванию и смещению) в процессе нагревания и в 
момент протекания активных химических реакций. Смещение поверх-
ности в ходе проведения всего эксперимента составляло не более 
0,5 мм, что позволило обеспечить более достоверный результат. 

 

 
 

Рисунок 5.5 – Схема специализированного контейнера,  
адаптированного для проведения исследования с использованием  

синхротронного излучения 
 
Созданный специализированный контейнер обладает следующи-

ми достоинствами: 
1) простота изготовления, 
2) низкая стоимость, 
3) малые габариты и масса, 
4) высокая надежность во время проведения эксперимента, 
5) фиксация уровня верхней поверхности шихты, 
6) контроль температуры внутри реактора, 
7) частично открытая верхняя поверхность компонентов шихты 

(адаптация к источнику СИ). 
Для того чтобы в процессе нагрева компонентов состава Ti + Al 

титан не начал взаимодействовать с кислородом, синтез производился 
в герметичной вакуумируемой камере. Экспериментально установле-
но, что для существенного замедления процесса окисления титана до-
статочно создать разряжение порядка 0,1 атм. При таком разряжении 
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на конечном продукте СВС реакции не обнаруживается оксидов тита-
на. Вакуумируемая камера состоит из двух частей: основания и крыш-
ки с бериллиевыми окнами (входное и выходное окно для пучка СИ), 
герметично закрывающей камеру. Конструкция позволяют пучку син-
хротронного излучения проникать на поверхность реагирующих ком-
понентов шихты во время объемного теплового взрыва. Индуктор 
находится в замкнутом объеме внутри камеры и нагрев камеры от ин-
дуктора может повредить резиновые уплотнители камеры, обеспечи-
вающие ее герметичность. Для снижения температуры стенок вакуу-
мируемой камеры применялась вода, которая циркулирует в присте-
ночных каналах камеры, производя отвод тепла от них. Таким обра-
зом, производилось поддержание постоянной температуры стенок ка-
меры на достаточно низком уровне. 

Для проведения эксперимента на СИ подверженную энергетиче-
ским воздействиям порошковую смесь состава Ti + Al засыпали в гра-
фитовый тигель. Затем смесь уплотняли вместе с термопарой под дав-
лением на лабораторном прессе. Затем тигель с прессованным порош-
ком и термопарой помещался в индуктор, а затем в контейнер, нахо-
дящийся в вакуумной камере, из которой откачивался воздух. Далее 
экспериментальный комплекс монтировался в блок установки станции 
СИ 5b накопителя ВЭПП-3 (рисунок 5.6). 

 

 
Рисунок 5.6 – Схема экспериментального комплекса для проведения 

регистрации динамики фазообразования алюминидов титана  

в процессе индукционного нагрева в режиме теплового взрыва 
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Процесс высокотемпературного синтеза инициировался увеличе-

нием мощности индуктора путем нагрева смеси в быстропеременных 

электромагнитных полях. Регистрация температуры синтеза произво-

дилась при помощи автоматизированного комплекса измерения темпе-

ратуры. Комплекс состоял из термопары типа ВР-5/20, компенсацион-

ного спая и многоканальной платы аналого-цифрового преобразования 

LA2 USB, входящей в состав совместимого компьютера. Текущая из-

меряемая температура в реальном времени отображалась на экране 

монитора компьютера. Одновременно с началом инициирования син-

теза включалась автоматическая регистрация «дифракционного кино». 

Излучатель генерирует поток СИ, который попадает на поверхность 

реагирующей шихты, находящейся в индукционной установке через 

бериллиевое окно. Отраженный пучок попадает в детектор. Установка 

оснащена системой охлаждения. Приведенная выше установка для 

формирования пучка синхротронного излучения является уникальной. 

Использование созданного экспериментального комплекса воз-

можно не только для проведения исследований по регистрации дина-

мики фазообразования порошковых СВС систем Ti–Al в режиме объ-

емного теплового взрыва, но и для проведения объемного теплового 

взрыва в любой СВС системе, т.к. температуры нагрева порошковой 

смеси от индуктора могут достигать 1500 °С и выше, что достаточно 

для возникновения СВС в большинстве систем. 

Непрерывная съемка дифрактограмм проводилась на монохрома-

тическом излучении с длиной волны  = 1,505 А, в диапазоне углов 

сканирования 36º…68º. Частота кадров для механоактивированной 

порошковой смеси составляла 1 кадр/с, для механоактивированной с 

последующим гамма-облучением смеси для более детального исследо-

вания была взята частота 0,3 кадр/с. Высокотемпературный синтез 

проводился в идентичных условиях для каждого объекта исследова-

ний. 

 

5.3 Исследование динамики структуро- и фазообразования в 

прекурсорах системы Ti–Al в условиях СВС методом синхротрон-

ного излучения 

Для проведения in situ исследований использовались прекурсоры, 

полученные на оптимальных режимах механообработки и гамма-

облучения, приводящие к формированию монофазного продукта со-

става TiAl. Указанное соединение синтезируется, лишь начиная с 

определенных доз, интенсивностей облучения, времен размола и вре-

мен высокотемпературного отжига. Наиболее оптимальными являются 

режимы: время механической активации 7 мин., энергонапряженность 
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шаровой мельницы 40 g, мощность дозы облучения 1 Гр/с, накоплен-

ная доза составляет Dγ = 5·104 Гр. При проведении in situ высокотем-

пературного синтеза на установке синхротронного излучения в каче-

стве объектов использовались порошковые смеси, состоящие из по-

рошка титана ПТХ и порошка алюминия АСД-1: 

1) порошковая смесь состава Al 36 масс.% + Ti (МА 7 мин., энер-

гонапряженность 40 g) (рисунок 5.7). 

 
Рисунок 5.7 – Дифрактограмма порошковой смеси состава Al 36 мас. 

% + Ti, механоактивированной в течение 7 минут при  

энергонапряженности 40 g 

 

После механоактивационного воздействия на порошковую смесь 

на дифрактограмме идентифицируются уширенные дифракционные 

отражения Ti (ГПУ-решетка) и Al (ОЦК-решетка) с малой интенсивно-

стью (Imax = 77 усл. ед.) и повышенный диффузный фон, что свиде-

тельствует о наличии неравновесных дефектов в продукте размола и 

малых размерах кристаллитов. Дополнительные соединения после ме-

ханоактивации не образуются. 

2) порошковая смесь состава Al 36 масс. % + Ti (МА 7 мин., энер-

гонапряженность 40 g) после гамма-облучения с Dγ = 5·104 Гр (рису-

нок 5.8). 
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Рисунок 5.8 – Дифрактограмма порошковой смеси состава  

Al 36 масс. % + Ti, механоактивированной в течение 7 минут  

при энергонапряженности 40 g после воздействия гамма-облучения  

с Dγ = 5·104 Гр 

 

После воздействия γ-облучения на дифрактограмме наблюдается 

увеличение интенсивности рефлексов (Imax = 91 усл. ед.), свидетель-

ствующее о повышении кристалличности структуры компонентов сме-

си. Уширенные пики косвенно свидетельствуют о сохранении нано-

структурного состояния кристаллитов и о возможности наличия оста-

точных микродеформаций. 

На рисунке 5.9 представлены характерные термограммы синтеза 

для необлученных механокомпозитов и облученных механоактивиро-

ванных прекурсоров с дозой 5∙104 Гр. На термограмме in situ процесса 

высокотемпературного синтеза можно выделить 4 участка:  

а) стадия разогрева порошковой смеси: участок до точки а / а', 

б) стадия реализации теплового взрыва: участок а–b / a'–b', 

в) стадия выдержки системы: участок b–c / b'–c', 

г) стадия охлаждения системы: участок c – d / c'–d'. 
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Рисунок 5.9 – Характерные термограммы синтеза для необлученных 

механокомпозитов (красная кривая) и гамма-облученных механоком-

позитов (синяя кривая) дозой 5∙104 Гр 

 

На термограммах отмечены характерные точки. В точках 1 и 2 

производилось отключение источника нагрева.  

 

5.3.1 In situ исследование динамики фазообразования при 

СВС в необлученных механокомпозитах системы Ti–Al 

На рисунке 5.10 представлена проекция «дифракционного кино», 

снятая с участка (до точки «а») нагрева порошковой смеси (рису-

нок 5.9). 

С начала съемки в основной пик на данном участке «дифракци-

онного кино» входят отражения Ti (002) и Al (111). С увеличением 

температуры нагрева происходит расщепление основного пика, в нем 

фиксируется TiAl2 (311). Начинают формироваться интерметаллидные 

соединения TiAl и TiAl3 с неравновесным структурным состоянием. 

Проследить на данном участке структурные изменения компо-

нентов затруднительно, так как вклад в уширенные пики вносят сразу 

несколько фаз, либо фаза в одиночном пике сохраняется по времени 

1…2 с. 

На рисунке 5.11 приведена дифрактограмма, соответствующая 

кадру дифракционного кино, снятого в точке «а» на рисунке 5.9. Тем-

пературе нагрева системы в этой точке составляет Т = 554,8 °С, при 
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этом время с начала нагрева смеси t = 76 с. Характерная точка излома, 

характеризующая начало стадии реализации теплового взрыва, зафик-

сирована при Т = 516 °С (время с начала нагрева смеси t = 82 с). На 

участке разогрева порошковой смеси зарегистрировано in situ 7 кадров 

«дифракционного кино» с частотой 1 кадр/с. «Дифракционное кино» 

снято в угловом диапазоне 2Theta = 36°…68°. 

 

 
Рисунок 5.10 – Проекции «дифракционного кино» на участке нагрева 

порошковой смеси при реализации высокотемпературного синтеза 

(стрелкой указано направление протекания реакции) 

 

На дифрактограмме, наряду с исходными компонентами смеси Ti 

и Al, наблюдается начало формирования интерметаллидных соедине-

ний TiAl3 и TiAl. Их уширенные с малой интенсивностью пики каче-

ственно свидетельствуют о нестабильности структурного состояния 

кристаллических ячеек (высокий уровень микронапряжений, малые 

размеры кристаллитов). Вклад в максимальный пик c интенсивностью 

Imax = 145 усл. ед. вносят Ti (002) и Al (111). Таким образом, начало 

формирования соединений наблюдается уже в твердой фазе. 

На рисунке 5.12 представлена проекция «дифракционного кино», 

соответствующая участку (а–b) теплового взрыва (рисунок 5.9). С уве-

личением темпа нагрева происходит трансформация дифракционного 

поля, в том числе, в области максимального отражения. В результате в 

момент реализации теплового взрыва максимальному отражению со-

ответствует интерметаллическое соединение TiAl (111). Также присут-

ствуют отражения от Ti и TiAl3. 
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Рисунок 5.11 – Первый кадр дифракционного кино, соответствующий 

точке «а» (рисунок 5.9) 

 

 
Рисунок 5.12 – Проекции «дифракционного кино» на этапе теплового 

взрыва при реализации высокотемпературного синтеза (стрелкой  

указано направление протекания реакции) 

 

Для анализа in situ изменения межплоскостных расстояний ос-

новных фаз на этапе теплового взрыва были использованы одиночные 

пики TiAl (002), TiAl3 (004), зарегистрированные на участке (а–b) с T = 

586,9 °С, t = 81 c (рисунки 5.13, 5.14). 

С увеличением температуры и скорости реакции наблюдается 

уменьшение межплоскостного расстояния TiAl (111). При T = 
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756,5 °C, t = 84 с межплоскостное расстояние d = 2,3266 Å, при T = 

756,5 °C, t=84 с межплоскостное расстояние d = 2,3160 Å. Эталонные 

значения межплоскостного расстояния для TiAl (111) составляют d = 

2,31 Å в соответствии с Card 5-678 J. Met., Duwez, Taylor, 4, 70, 1952, 

Международная база данных порошковой дифрактометрии PDWin 3.0. 

 

  
а) б) 

Рисунок 5.13 – Изменение in situ межплоскостных расстояний ячеек 

TiAl (200) (а) и TiAl3 (202) (б) от температуры в процессе  

высокотемпературного синтеза на стадии химических превращений  

(участок (а–b) термограммы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

  
а) б) 

Рисунок 5.14 – Изменение in situ межплоскостных расстояний ячеек 

TiAl (200) (а) и TiAl3 (202) (б) от времени в процессе  

высокотемпературного синтеза на стадии химических превращений 

(участок (а–b) термограммы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

Межплоскостное расстояние TiAl3 (202) увеличивается при про-

хождении реакции c межплоскостного расстояния d = 1,7546 Å (при 

T = 756,5 °C, t = 84 с) до межплоскостного расстояния d = 1,7596 Å 

(при T = 1286,5 °С, t = 86 c). Эталонные значения межплоскостного 
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расстояния для TiAl3 (202) составляют d = 1,75 Å в соответствии с Card 

2-1121 Z. Anorg. Chem., Brauer., 242, 4, 1939, Международная база 

данных порошковой дифрактометрии PDWin 3.0. Далее происходит 

немонотонное снижение величины межплоскостного расстояния.  

На рисунках 5.15–5.16 представлены зависимости in situ измене-

ния интенсивности дифракционных максимумов основных фаз TiAl и 

TiAl3 на участке (а–b) от температуры и времени. В качестве информа-

ционных отражений приняты отражения, соответствующие TiAl (111), 

TiAl3 (202). 

 
Рисунок 5.15 – Изменение in situ интенсивности основных отражений 

TiAl (111) и TiAl3 (202) от времени в процессе высокотемпературного 

синтеза на стадии химических превращений (участок (a–b)  

термограммы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

 
Рисунок 5.16 – Изменение in situ интенсивности основных отражений 

TiAl (111) и TiAl3 (202) от температуры в процессе  

высокотемпературного синтеза на стадии химических превращений 

(участок (a–b) термограммы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

На участке (a–b) с увеличением темпа нагрева и выходом на теп-

ловой взрыв происходит рост величины интенсивности TiAl (111), ко-
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торая при T = 1286…1292 °C и t = 86…87 с достигает Imax = 520 усл. 

ед., что указывает на стабилизацию структуры интерметаллидного 

соединении TiAl. Интенсивность TiAl3 (202) имеет малую величину 

(Iсред.TiAl3 (202) = 50 усл. ед.) и остается постоянной на всем участке 

(а–b). 

Представленные на рисунках 5.17–5.18 зависимости in situ изме-

нения ПШПВ (полуширина пиков) дифракционных максимумов ос-

новных фаз TiAl (111) и TiAl3 (202) на участке (а–b) от температуры и 

времени свидетельствуют о том, что к моменту реализации теплового 

взрыва происходит уменьшение полуширины TiAl (111) со значения 

0,217° к моменту выхода на тепловой взрыв до 0,169° к концу его за-

вершения. 

 
Рисунок 5.17 – Изменение in situ ПШПВ основных отражений TiAl 

(111) и TiAl3 (202) от температуры в процессе высокотемпературного 

синтеза на стадии химических превращений (участок (a–b) термограм-

мы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

 
Рисунок 5.18 – Изменение in situ ПШПВ основных отражений TiAl 

(111) и TiAl3 (202) от времени в процессе высокотемпературного син-

теза на стадии химических превращений (участок (a–b) термограммы) 

по данным «дифракционного кино» СИ 
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Это подтверждает структурную стабилизацию фазы TiAl. У TiAl3 

(202) величина полуширины пика в два раза больше чем у TiAl (111) 

(от 0,46° на момент выхода на тепловой взрыв до 0,37° к его заверше-

нию). 

На участке (b–c) (рисунок 5.9) после завершения реализации теп-

лового взрыва производилась выдержка системы с T = 1335 °С время с 

начала нагрева системы t = 89 с. Выдержка проводилась в течение 

времени t = 83 с. На участке выдержки системы зафиксировано in situ 

83 кадра «дифракционного кино» с интервалом 1 с. На рисунке 5.19 

представлена проекция «дифракционного кино» на данном участке. 
 

 
Рисунок 5.19 – Проекции «дифракционного кино» на участке выдерж-

ки порошковой смеси при реализации высокотемпературного синтеза 

(стрелкой показано направление протекания реакции) 

 

На этапе выдержки, после реализации теплового взрыва, in situ 

продолжается фазовая перестройка. Изменяются как доминирующие 

фазы, так и их структурное состояние. Эти состояния подтверждаются 

изменением вида дифракционных отражений (изменение профиля ли-

ний, уменьшение/увеличение интенсивности, смещение и расщепление 

пиков), что качественно характеризует переход из неравновесного со-

стояния в состояния стабилизации кристаллических ячеек интерметал-

лидных соединений и наоборот. 

На рисунке 5.20 представлена проекция «дифракционного кино», 

снятая на этапе (c–d) отключения системы. Как следует из дифракци-

онной картины, несмотря на то, что in situ меняется интенсивность 
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дифракционных пиков на всем этапе после отключения источника 

разогрева, на дифрактограммах фиксируются уширенные отражения 

TiAl и TiAl3, сохраняющиеся до конца съемки. Высокий диффузный 

фон, уширенные с малой интенсивностью дифракционные максимумы 

качественно указывают на неравновесное структурное состояние обо-

их соединений. 

 
Рисунок 5.20 – Проекции «дифракционного кино» на участке отклю-

чения порошковой смеси при реализации высокотемпературного син-

теза (стрелкой показано направление протекания реакции) 
 

На рисунке 5.21 представлена общая картина динамики измене-

ния углов отражения основных дифракционных пиков в процессе теп-

лового взрыва с последующим высокотемпературным отжигом. 

  
а) б) 

Рисунок 5.21 – Динамика изменения основных углов дифракционных 

пиков (а) и соответствующих интенсивностей (б) в процессе высоко-

температурного синтеза с момента начала съемки (точка «а»): 1 – Ti, 

Al, TiAl, TiAl2; 2 – TiAl, Al; 3 – TiAl3, TiAl 
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В процессе теплового взрыва (участок a–b) происходит резкое 

смещение углов отражений (рисунок 5.21, а). Анализ тонкой структу-

ры пиков соответствующих дифрактограмм позволяет сделать вывод, 

что дрейф указанных углов определяет тенденцию к уменьшению со-

держания алюминия, титана, соединения TiAl2 и росту содержания γ-

фазы (TiAl). На участке теплового взрыва можно видеть резкий рост 

интенсивностей основных пиков. По окончанию процесса теплового 

взрыва основным продуктом синтеза является фаза TiAl c небольшим 

содержанием остаточного титана и соединения TiAl3 (рисунок 5.21, б). 

Таким образом, в процессе теплового взрыва происходит перераспре-

деление содержания соединений, которое сопровождается перекри-

сталлизацией фаз и формированием соединения TiAl. В соответствии с 

исследованиями [34, 35] наиболее вероятным процессом на этой ста-

дии является твердофазная диффузия алюминия в объем формирую-

щихся фаз, результатом которой является рост содержания фазы TiAl.  

На рисунке 5.22 представлены дифрактограммы синтеза в харак-

терных точках термограммы (рисунок 5.21, а). 

  
а) б) 

  
в) г) 

Рисунок 5.22 – Дифрактограммы синтеза в характерных точках  

(рисунок 5.9) 
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На участке b–c (после исчезновения свободного алюминия) про-

исходит снижение интенсивностей основных пиков, которое сопро-

вождается медленным ростом температуры. Можно предположить, что 

сразу после исчезновения свободного алюминия, на участке происхо-

дят следующие процессы: 

1) перераспределение атомов алюминия (обладающих высокой 

подвижностью при данной температуре) в решетках соединений; 

2) релаксация градиентных структур, увеличение однородности 

зеренной структуры (вторичная рекристаллизация); 

3) уменьшение свободной энергии системы, сопровождающееся 

тепловыделением. 

Другими словами, происходят процессы структурной релаксации, 

результатом которых является повышение степени структурной одно-

родности системы, которые сопровождаются уменьшением свободной 

энергии [36]. 

Наиболее существенные изменения состава наблюдаются на 

участке медленного охлаждения c–d. Как следует из рисунка 5.21, на 

этом участке наблюдаются значительный дрейф углов основных ди-

фракционных пиков и колебания их интенсивности с растущей ампли-

тудой. Последнее может быть связано с растущими крупномасштаб-

ными флуктуациями структуры при приближении к критической точке 

распада соединения TiAl3 [37]. При охлаждении до температуры около 

1340 °С (момент времени t ≈ 145 c) происходит резкий рост интенсив-

ности пика 3, что очевидно, определяется началом равновесной кри-

сталлизации соединения TiAl3 в соответствии с диаграммой состояния. 

При этом, в процессе роста интенсивности пика 3 (рисунок 5.21, б), 

наблюдается резкое снижение интенсивности пика 1 при незначитель-

ном снижении интенсивности пика 2. Анализ тонкой структуры ди-

фрактограмм позволил установить, что дрейф углов пиков определяет 

тенденцию к частичной перекристаллизации фазы TiAl в TiAl3. Однако 

начиная с момента времени t ≈ 155 c, наблюдается рост интенсивности 

пиков 2 и 3. Можно предположить, что в процессе синтеза наблюдает-

ся взаимная перекристаллизация фаз, происходящая по схеме TiAl3 → 

TiAl, которую можно объяснить высокой подвижностью атомов алю-

миния при рассматриваемых температурах. После отключения источ-

ника нагрева (точка «d») какие-либо изменения в системе прекраща-

ются, и дифрактограмма синтеза имеет вид, представленный на рисун-

ке 5.22, г) вплоть до охлаждения системы до комнатных температур. 

Низкая интенсивность пиков может свидетельствовать о высокой сте-

пени несовершенства кристаллической структуры образца, отсутствии 

дальнего порядка, наличии малых зерен кристаллитов и т.д. Таким 
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образом, можно говорить о несовершенной (искаженной) кристалли-

ческой структуре образца. 

Однако отключение источника нагрева в точке 1 (рисунок 5.9), с 

последующим быстрым охлаждением, обуславливает формирование 

более совершенной структуры охлажденного продукта (рисунок 5.23). 

 
Рисунок 5.23 – Дифрактограмма охлажденного продукта синтеза, 

после отключения источника нагрева в точке 1 (рисунок 5.9) 

 

 

5.3.2 In situ исследование динамики фазообразования при 

СВС в гамма-облученных механокомпозитах системы Ti–Al 

На рисунке 5.24 представлена проекция «дифракционного кино», 

снятая на участке нагрева порошковой смеси до точки а', указанной на 

термограмме на рисунке 5.9 (п. 5.3). 

Максимальный пик на всем участке «дифракционного кино» со-

ответствует отражению (112) интерметаллидной фазы TiAl3. С увели-

чением времени нагрева происходят колебания положения углового 

пика TiAl3 (112) в сторону меньших и больших углов 2Theta. Однако 

из анализа общей динамики на данном участке следует, что преобла-

дает смещение TiAl3 (112) в область меньших углов. 

На рисунке 5.25 представлена дифрактограмма, соответствующая 

кадру дифракционного кино для облученных прекурсоров, соответ-

ствующему точке «a'» (рисунок 5.9, п. 5.3). На дифрактограмме, снятой 
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в угловом диапазоне 2Theta = 36°…68°, при Т = 558,5 °С, t = 86,9 с 

наблюдаются высокий диффузный фон и уширенные с расщеплением 

и низкой интенсивностью дифракционные максимумы. Вклад в такие 

пики вносят сразу несколько фаз. Наряду с исходными компонентами 

смеси Ti и Al идентифицируются отражения интерметаллидных со-

единений: TiAl3, TiAl, Ti3Al, TiAl2, а также метастабильное соединение 

Ti3Al5. Основной фазой, зафиксированной при Т = 558,5 °С, является 

TiAl3. Максимальный пик c интенсивностью Imax = 105 усл. ед. соот-

ветствует TiAl3 (112). 

 
Рисунок 5.24 – Проекции «дифракционного кино» на участке нагрева 

порошковой смеси при реализации высокотемпературного синтеза 

(стрелкой показано направление протекания реакции) 

 

 
Рисунок 5.25 – Дифрактограмма, соответствующая первому кадру ди-

фракционного кино для облученной смеси (точка «a'», рисунок 5.9) 
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Сравнительный анализ с дифрактограммой необлученной смеси 

позволяет обнаружить существенные как качественные, так и количе-

ственные различия. Наличие дифракционных пиков продуктов синтеза 

со значительной интенсивностью позволяет сделать вывод о большем 

количестве синтезированных соединений. Предположительно, послед-

нее связано с формированием протяженной переходной зоны в области 

контакта реагентов (рисунок 3.24). Рост температуры приводит к фор-

мированию и росту зародышей соединений. 

На рисунках 5.26, б) и 5.27, б) представлены зависимости меж-

плоскостных расстояний элементарной ячейки TiAl3 (112) от темпера-

туры и времени. С ростом температуры и времени происходит увели-

чение межплоскостных расстояний TiAl3. 

  
а) б) 

Рисунок 5.26 – Изменение in situ межплоскостных расстояний ячеек 

TiAl (200) (а) и TiAl3 (112) (б) от температуры в процессе высокотем-

пературного синтеза на стадии разогрева (участок термограммы до 

точки «a'») по данным «дифракционного кино» СИ 

 

  
а) б) 

Рисунок 5.27 – Изменение in situ межплоскостных расстояний ячеек 

TiAl (200) (а) и TiAl3 (112) (б) от времени в процессе высокотемпера-

турного синтеза на стадии разогрева (участок термограммы до точки 

«a'») по данным «дифракционного кино» СИ 
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Так, в момент начала съемки при T = 558,5 °C для TiAl3 (112) 

межплоскостное расстояние d = 2,3023 Å, а на последнем кадре на 

участке нагрева (участок термограммы до точки «a'») при T = 618 °C 

межплоскостное расстояние d = 2,3093 Å. Эталонные значения меж-

плоскостного расстояния для TiAl3(112) составляют d = 2,29 Å в соот-

ветствии с Card 2-1121 Z. Anorg. Chem., Brauer., 242, 4, 1939, Между-

народная база данных порошковой дифрактометрии PDWin 3.0. 

Такие же изменения углового положения происходят и со вторым 

по интенсивности отражением, соответствующим TiAl (200), зафикси-

рованным на «дифракционном кино». С ростом времени и температу-

ры происходит увеличение межплоскостных расстояний элементарной 

ячейки TiAl (200) (рисунок 5.26, а); рисунок 5.27, а). В момент начала 

съемки при T = 558,5 °C для TiAl (200) межплоскостное расстояние d = 

1,9974 Å, а на последнем кадре на участке нагрева (участок термо-

граммы до точки «a'») при T = 618 °C межплоскостное расстояние d = 

1,9995 Å. Эталонные значения межплоскостного расстояния для TiAl 

(200) составляют d = 1,99 Å в соответствии с Card 5-678 J. Met., Duwez, 

Taylor, 4, 70, 1952, Международная база данных порошковой дифрак-

тометрии PDWin 3.0. Таким образом, периоды элементарных ячеек 

зафиксированных основных соединений TiAl и TiAl3 на этапе нагрева 

порошковой смеси (участок термограммы до точки «a'») не постоянны. 

На рисунках 5.28–5.29 представлены в динамике зависимости из-

менения интенсивности дифракционных максимумов основных фаз 

TiAl (200) и TiAl3 (112) на участке термограммы до точки «a'» от тем-

пературы и времени. В качестве информационных отражений приняты 

наиболее интенсивные отражения на дифрактограммах, соответству-

ющие TiAl (200), TiAl3 (112). Анализировать изменения интенсивности 

остальных фаз не представляется возможным, так как вклад в уширен-

ные пики вносят сразу несколько фаз. 

Из анализа зависимостей следует, что интенсивность наиболее 

сильных линий TiAl (200) и TiAl3 (112) на всем этапе нагрева смеси 

изменяется незначительно. Так, для TiAl (200) величина интенсивно-

сти изменяется в диапазоне от Imin = 51 усл. ед. до Imax = 80 усл. ед.; для 

TiAl3 (112) от Imin = 93 усл. ед. до Imax =126 усл. ед. Также следует от-

метить, что полуширина анализируемых отражений на данном участке 

составляет 0,25°(±0,055°). Вышеизложенное качественно подтвержда-

ет, что по данным «дифракционного кино» основной фазой, сформи-

ровавшейся на участке нагрева смеси (участок термограммы до точки 

«a'»), является интерметаллидное соединение TiAl3. Следует отметить, 

что все сформировавшиеся на рассматриваемом участке фазы имеют 

неравновесную структуру, с нестабильными периодами кристалличе-
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ских ячеек, что имеет качественное подтверждение в малой интенсив-

ности дифракционных пиков, их расщеплении, смещении в динамики 

в области малых и больших углов, наличии высокого диффузного фо-

на. 

 
Рисунок 5.28 – Изменение in situ интенсивности основных отражений 

TiAl (200) и TiAl3 (112) от температуры в процессе высокотемператур-

ного синтеза на стадии разогрева (участок термограммы до точки «a'») 

по данным «дифракционного кино» СИ 

 

 
Рисунок 5.29 – Изменение in situ интенсивности основных отражений 

TiAl (200) и TiAl3 (112) от времени в процессе высокотемпературного 

синтеза на стадии разогрева (участок термограммы до точки «a'») по 

данным «дифракционного кино» СИ 

 

На рисунке 5.30 представлена проекция «дифракционного кино», 

соответствующая участку (а'–b') теплового взрыва (рисунок 5.9, п. 5.3) 

В начале выхода на тепловой взрыв наблюдается максимальный пик, 

уширенный за счет расщепления на два пика TiAl (111) и TiAl3 (112). 

Imax главного пика 137 усл. ед. С увеличением темпа нагрева происхо-

дит трансформация дифракционного поля, в том числе, в области 

сильного отражения. В результате в момент реализации теплового 
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взрыва максимальному отражению соответствует интерметаллическое 

соединение TiAl (111). 

 

 
Рисунок 5.30 – Проекции «дифракционного кино» на этапе теплового 

взрыва при реализации высокотемпературного синтеза (стрелкой  

показано направление протекания реакции) 

 

In situ можно проследить изменение межплоскостных расстояний 

основных фаз на участке теплового взрыва для отражений TiAl (111), 

TiAl3 (004) (рисунки 5.31–5.32). Для анализа были выбраны наиболее 

сильные отражения этих фаз, зафиксированных на данном участке. 

С увеличением температуры и скорости реакции происходит не-

монотонное изменение межплоскостных расстояний для TiAl (111) и 

TiAl3 (004). Межплоскостное расстояние для TiAl3 (112) на данном 

температурном интервале увеличивается с d = 2,14 Å при T = 1063,8 °C 

до d = 2,14 Å при T = 1190,2 °C. Эталонные значения межплоскостного 

расстояния для TiAl3 (004) составляют d = 2,29 Å в соответствии с Card 

2-1121 Z. Anorg. Chem., Brauer., 242, 4, 1939, Международная база 

данных порошковой дифрактометрии PDWin 3.0. 

С температуры T = 1063,8 °C для TiAl (111) межплоскостное рас-

стояние стабилизируется на уровне d = 2,3109 Å и сохраняется до кон-

ца реализации взрыва при T = 1190,2 °C. Эталонные значения меж-

плоскостного расстояния для TiAl (111) составляют d = 2,31 Å в соот-

ветствии с Card 5-678 J. Met., Duwez, Taylor., 4, 70, 1952, Международ-

ная база данных порошковой дифрактометрии PDWin 3.0. 
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а) б) 

Рисунок 5.31 – Изменение in situ межплоскостных расстояний ячеек 

TiAl (111) (а) и TiAl3 (004) (б) от температуры в процессе высокотем-

пературного синтеза на стадии химических превращений  

(участок (а'–b') термограммы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

  
а) б) 

Рисунок 5.32 – Изменение in situ межплоскостных расстояний ячеек 

TiAl (111) (а) и TiAl3 (004) (б) от времени в процессе высокотемпера-

турного синтеза на стадии химических превращений (участок (а'–b') 

термограммы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

На рисунках 5.33–5.34 представлены зависимости in situ измене-

ния интенсивности дифракционных максимумов основных фаз TiAl и 

TiAl3 на участке (а'–b') от температуры и времени. В качестве инфор-

мационных отражений приняты наиболее интенсивные отражения на 

дифрактограммах, соответствующие TiAl (111) и TiAl3 (004). 

Из анализа зависимостей (рисунки 5.33–5.34) следует, что интен-

сивность второй фазы TiAl3 (004) имеет малую величину (Imax = 

22…28 усл. ед.) и остается постоянной на всем участке (а'–b'). Для TiAl 

(111) с увеличением темпа нагрева и выходом на тепловой взрыв вели-

чина интенсивности стремительно возрастает с Imax = 100 усл. ед. при T 
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= 1025 °C, t = 103,4 с до Imax = 950 усл. ед. при T = 1172 °C, t = 105,2 с. 

Вышеизложенное качественно подтверждает стабилизацию кристал-

лической структуры интерметаллидного соединении TiAl. 
 

 

Рисунок 5.33 – Изменение in situ интенсивности основных отражений 

TiAl (111) и TiAl3 (004) от времени в процессе высокотемпературного 

синтеза на стадии химических превращений (участок (а'–b') термо-

граммы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

 
Рисунок 5.34 – Изменение in situ интенсивности основных отражений 

TiAl (111) и TiAl3 (004) от температуры  в процессе высокотемпера-

турного синтеза на стадии химических превращений (участок (а'–b') 

термограммы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

На рисунках 5.35–5.36 представлены зависимости in situ измене-

ния ПШПВ (полуширина пиков) дифракционных максимумов основ-

ных фаз TiAl (111) и TiAl3 (004) на участке (а'–b') от температуры и 

времени. К моменту завершения теплового взрыва полуширина TiAl 

(111) резко уменьшается (с 0,15° до 0,024°), что подтверждает динами-

ку процесса структурной стабилизации фазы TiAl. У TiAl3 (004), 
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наоборот, происходит разупорядочение структуры: величина полуши-

рины увеличивается с 0,36° до 0,53°. 
 

 
Рисунок 5.35 – Изменение in situ ПШПВ основных отражений TiAl 

(111) и TiAl3 (004) от температуры в процессе высокотемпературного 

синтеза на стадии химических превращений (участок (а'–b') термо-

граммы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

 
Рисунок 5.36 – Изменение in situ ПШПВ основных отражений TiAl 

(111) и TiAl3 (004) от времени в процессе высокотемпературного син-

теза на стадии химических превращений (участок (а'–b') термограммы) 

по данным «дифракционного кино» СИ 

 

На участке (b'–c') (рисунок 5.9, п. 5.3) после завершения химиче-

ской реакции производилась выдержка системы. На этом этапе в си-

стеме происходят экзотермические процессы, так как температура 

смеси превышает температуру стенок тигля. Выдержка проводилась в 

течение времени t = 55,5 ± 0,3 с. На участке (b'–c') зафиксировано in 

situ 104 кадра «дифракционного кино» с частотой 0,3 кадр/с. На ри-

сунке 5.37 представлена проекция «дифракционного кино», снятая на 

этапе выдержки системы (b'–c'). 
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Рисунок 5.37 – Проекции «дифракционного кино» на участке  

выдержки порошковой смеси при реализации высокотемпературного 

синтеза (стрелкой указано направление протекания реакции) 

 

В начале процесса выдержки, наряду с сохранением высокого со-

держания TiAl (Imax = 540 усл. ед.), у основания главного пика появля-

ется дополнительное отражение TiAl3 (112) с очень малой интенсивно-

стью I = 22 усл. ед., также регистрируется отражение Ti3Al (201). Да-

лее диффузный фон увеличивается, интенсивность дифракционных 

максимумов уменьшается, происходит распад основных соединений с 

образованием новых фаз. Идентифицируются TiAl3, TiAl, Ti3Al, TiAl2. 

Далее трансформация дифракционного поля выражается в дальнейшем 

увеличении диффузного фона, уширении и уменьшении интенсивно-

стей пиков. В расщепленных уширенных пиках регистрируются по 

несколько отражений, в том числе, появляются метастабильные соеди-

нения Ti3Al5 и Ti9Al23. Изложенное качественно подтверждает, что си-

стема перешла в нестабильное неравновесное состояние. 

Затем в результате дальнейшей трансформации фаз на дифракто-

граммах наблюдается уменьшение количества пиков, фиксируются 

только отражения от двух соединений TiAl и TiAl3. Они находятся в 

нестабильном неравновесном состоянии, о чем свидетельствует малая 

интенсивность уширенных пиков и наличие высокого уровня диффуз-

ного рассеяния. Такая дифракционная картина сохраняется до конца 

выдержки. Наблюдаемая перестройка трансформации дифракционного 

поля отражает сложный процесс фазовых переходов при высокотемпе-
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ратурном синтезе предварительно механоактивированной и гамма-

облученной порошковой смеси Ti + Al. 

На рисунках 5.38–5.39 представлены зависимости изменения ин-

тенсивности дифракционных максимумов основных фаз TiAl и TiAl3 

на участке (b'–c') от температуры и времени. В качестве информацион-

ных отражений приняты TiAl (200) и TiAl3 (004), которые зарегистри-

рованы на всем участке (b'–c') выдержки системы. Анализировать из-

менения интенсивности остальных фаз не представляется возможным, 

так как вклад в уширенные пики вносят сразу несколько фаз. 

  
а) б) 

Рисунок 5.38 – Изменение in situ интенсивности основных отражений 

TiAl (200) и TiAl3 (004) от температуры в процессе высокотемператур-

ного синтеза на стадии химических превращений (участок (b'–c') тер-

мограммы) по данным «дифракционного кино» СИ: а) до момента по-

нижения температуры, б) с момента понижения температуры 

 

 
Рисунок 5.39 – Изменение in situ интенсивности основных отражений 

TiAl (200) и TiAl3 (004) от времени в процессе высокотемпературного 

синтеза на стадии химических превращений (участок (b'–c') термо-

граммы) по данным «дифракционного кино» СИ 

 

На представленных зависимостях наблюдается немонотонное из-

менение интенсивностей основных отражений от температуры и вре-

мени обоих компонентов. ImaxTiAl (200) = 109 усл. ед., IminTiAl (200) = 
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34 усл. ед.; ImaxTiAl3 (004) = 54 усл. ед., IminTiAl3 (004) = 23 усл. ед. Од-

нако величина интенсивности TiAl (200) на всем участке остается вы-

ше интенсивности TiAl3 (004) (рисунки 5.38–5.39). Из анализа зависи-

мостей следует, что доминирующей фазой на данной участке является 

TiAl. Уширенные пики с малой интенсивностью и высокий уровень 

диффузного фона качественно свидетельствуют о формировании 

неравновесного состояния фаз интерметаллидов. 

На рисунке 5.40 представлена проекция «дифракционного кино», 

соответствующая этапу (c'–d') отключения системы (рисунок 5.9, 

п. 5.3). 

 
Рисунок 5.40 – Проекции «дифракционного кино» на этапе теплового 

взрыва при реализации высокотемпературного синтеза (стрелкой ука-

зано направление протекания реакции) 

 

Как следует из дифракционной картины, после отключения ис-

точника разогрева на дифрактограммах изменений не наблюдается. 

После отключения источника нагрева in situ фиксируются два отраже-

ния TiAl и TiAl3, сохраняющиеся до конца съемки. 

Низкая интенсивность (рисунок 5.41), уширенные пики и высо-

кий диффузный фон свидетельствует о неравновесной структуре TiAl 

и TiAl3, которая сохраняется на всем этапе охлаждения. 

На рисунке 5.42 представлена динамика изменения углов отра-

жения основных дифракционных пиков для облученной смеси в про-

цессе теплового взрыва с последующим высокотемпературным отжи-

гом. Как следует из рисунка, маршрут реакции в данном случае суще-

ственно отличается от такового для необлученной смеси. 
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Рисунок 5.41 – Изменение in situ интенсивности основных отражений 

TiAl (111) и TiAl3 (004) от температуры в процессе высокотемператур-

ного синтеза на этапе охлаждения по данным «дифракционного кино» 

СИ 

 

  
а) б) 

Рисунок 5.42 – Динамика изменения основных углов дифракционных 

пиков (а) и соответствующих интенсивностей (б) в процессе теплового 

взрыва с последующим высокотемпературным отжигом для облучен-

ной смеси (доза 5∙104 Гр): 1 – Ti, Al, TiAl, TiAl2; 2 – TiAl, Al; 3 – TiAl3, 

TiAl 

 

На рисунке 5.43 представлены дифрактограммы синтеза в харак-

терных точках термограммы (рисунок 5.42, а). 

Как следует из рисунков 5.42–5.43 маршрут реакции в данном 

случае существенно отличается от такового для необлученной смеси. 

Очевидно, что на участке теплового взрыва (участок a'–b') происходит 

синтез моноалюминида титана с распадом фаз Ti3Al и Ti3Al5. В точке b' 

синтезируется практически строго монофазное соединение TiAl (с не-

большим содержанием соединения TiAl3) c высокой степенью струк-
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турной упорядоченности. Однако на этапе структурной релаксации 

(участок b'–c') происходит процесс разупорядочивания, нарушения 

дальнего порядка и перераспределения атомов, изменения зёренной 

структуры, что определяется снижением интенсивностей дифракцион-

ных пиков. Далее система переходит в состояние термодинамического 

равновесия. 

  
а) б) 

  
в) г) 

Рисунок 5.43 – Дифрактограммы синтеза облученной смеси в харак-

терных точках (рисунок 5.42, а) 

 

Как уже указывалось, на этапе структурной релаксации произво-

дилось отключение источника (точка «2», рисунок 5.9). На рисунке 

5.44 приведена соответствующая дифрактограмма охлажденного про-

дукта синтеза. Как следует из рисунка, состав продукта синтеза близок 

к монофазному. 

На рисунках 5.45–5.46 представлена количественная картина от-

носительного содержания in situ зафиксированных фаз. Проведение 

фазового анализа полученных in situ дифрактограмм осуществлялось с 

помощью программы dqv2, разработанной в ИЯФ СО РАН (г. Новоси-

бирск). Массовые доли наблюдаемых фаз рассчитаны с момента нача-

ла съемки до завершения реализации теплового взрыва. Расчет зафик-
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сированных фаз производился полуколичественным методом по соот-

ношению максимальных пиков на дифрактограммах без учета массо-

вых коэффициентов поглощения фаз (погрешность определения 

1…3%) [38–40]. 

 
Рисунок 5.44 – Дифрактограмма продукта синтеза после отключения 

источника в точке «2» (рисунок 5.9) 

 

Относительное содержание наблюдаемых фаз рассчитаны с мо-

мента начала съемки до завершения реализации теплового взрыва. Об-

разование продуктов в обоих случаях начинается уже на этапе разо-

грева смеси, исходные компоненты Ti и Al также присутствуют. На 

этапе разогрева у механоактивированной облученной порошковой 

смеси (рисунок 5.45) доминирующей фазой является TiAl3 (32…40 %), 

содержание TiAl с повышением температуры увеличивается с 14 до 

25 %. Содержание остальных фаз менее 20 %. Исходные компоненты 

Ti и Al исчезают при выходе системы на тепловой взрыв. Содержание 

Al на момент начала съемки составляло около 21 %, Ti около 25 %. 

Содержание метастабильных соединений менее 5 %. 

На участке выхода системы на тепловой взрыв, при резком уве-

личении температуры, стремительно увеличивается содержание TiAl и 

в момент достижения системой максимальной температуры содержа-

ние TiAl максимально (92 %). Остальное занимает TiAl3. 

У механоактивированной смеси на этапе разогрева (рисунок 

5.46), в отличие от предыдущего эксперимента (рисунок 5.45), на 

начальном участке разогрева содержание исходных компонентов пре-

восходило содержание образовавшихся соединений: Ti порядка 

27…28 %, Al около 26 %. Содержание TiAl на этапе разогрева состав-

ляет около 20 %, TiAl3 – 25 %. При выходе системы на тепловой взрыв 
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резко увеличивается содержание TiAl, на момент окончания теплового 

взрыва содержание TiAl достигает 72 %. При этом остается фаза TiAl3 

(26 %) и остаточный Ti (2 %).  

 
Рисунок 5.45 – Зависимости относительного содержания in situ  

зафиксированных фаз от времени и температуры с этапа нагрева смеси 

до окончания реализации теплового взрыва (состав Al 36 мас.% + Ti, 

МА 7 мин., γ-облучение с Dγ = 5·104 Гр) 

 
Рисунок 5.46 – Зависимости относительного содержания in situ зафик-

сированных фаз от времени и температуры с этапа нагрева смеси до 

окончания реализации теплового взрыва (состав Al 36 мас. % + Ti, МА 

7 мин.) 
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Из полученных экспериментальных данных следует, что пере-

стройки полученных in situ дифракционных картин механоактивиро-

ванной в течение 7 мин. смеси состава Al 36 мас.% + Ti и механоакти-

вированной в течение 7 мин, а затем подвергнутой гамма-облучению с 

дозой Dγ = 5·104 Гр смеси идентичного состава на всех этапах высоко-

температурного синтеза отражают сложный процесс структурно-

фазовых трансформаций. Причем, механизмы химических превраще-

ний при синтезе необлученных и облученных механокомпозитов, раз-

личны. 

На рисунке 5.47 представлена схема, иллюстрирующая маршру-

ты химических реакций для необлученной и облученной смеси. 

 
Рисунок 5.47 – Маршруты реакций для необлученной  

и облученной смесей 

 

Схема составлена на основе количественного анализа дифракто-

грамм. Как следует из рисунка, маршруты реакций для облученной и 

необлученной смесей существенно различаются. В необлученной сме-

си на интервале теплового взрыва происходит исчезновение свободно-

го алюминия, при этом формируются две фазы TiAl и TiAl3. В процес-

се синтеза происходит уменьшение содержания свободного титана. По 

окончанию реакции в точке «b» содержание соединения TiAl домини-

рует, при этом остается незначительное количество фазы TiAl3 и 
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непрореагировавший титан. Длительный отжиг приводит к образова-

нию неупорядоченных фаз TiAl и TiAl3, содержание которых периоди-

чески меняется. 

Для облученной смеси порядок формирования фаз иной. Наряду 

с фазами TiAl и TiAl3 на начальном этапе формируется α2 фаза Ti3Al. В 

процессе саморазогрева, вместе с исчезновением свободного алюми-

ния, исчезает α2 фаза, при этом уменьшается содержание свободного 

титана и соединения TiAl3. По окончанию химической реакции доми-

нирующим является наличие структурно упорядоченной фазы TiAl. 

Длительная выдержка при высоких температурах приводит к тому же 

результату, который был получен для необлученной смеси, т.е. к обра-

зованию неупорядоченных фаз TiAl и TiAl3, содержание которых пе-

риодически меняется. 

Ранее было установлено [41], что предварительное гамма-

облучение с Dγ = 5·104 Гр механоактивированных смесей состава Ti + 

Al приводит к частичному отжигу дефектов, при этом наноразмерный 

масштаб областей когерентного рассеяния (ОКР) кристаллитов сохра-

няется. Предположительно, радиационно-стимулированная диффузия 

приводит к интенсификации диффузионных процессов, формирова-

нию переходных зон на границе контакта реагентов и тем самым со-

здаются благоприятные условия для взаимной твердофазной диффузии 

на межфазных границах. За счет этого уже на этапе нагрева смеси про-

исходят процессы химических превращений с образованием соедине-

ний. Скорость реализации теплового взрыва и его максимальные тем-

пературы уменьшаются, продуктом реакции является практически мо-

нофазный интерметаллид TiAl. Узкие дифракционные максимумы 

TiAl на дифрактограммах механоактивированной, а затем гамма-

облученной смеси указывают на достижение гомогенизации состава, 

несмотря на сложность реакции. Контролируя сложные процессы при 

синтезе порошковой смеси состава Ti + Al, существует возможность 

управлять процессом формирования конечного продукта с заданными 

свойствами. 
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ГЛАВА 6. МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРОЦЕССОВ 

СТРУКТУРООБРАЗОВАНИЯ В УСЛОВИЯХ 

ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНОГО СИНТЕЗА 

 

6.1 Построение теоретической модели квазиравновесного 

синтеза в системе Ti–Al 

Целью настоящего раздела является построение теоретической 

модели квазиравновесного синтеза в системе Ti–Al и сравнения полу-

ченных результатов с результатами экспериментальных исследований. 

Для построения математической модели процессов фазообразования в 

системе Ti + Al предполагается, что последовательность процессов 

определяется диаграммой состояния системы (рисунок 6.1). Расчет 

проведен для составов Ti +Al и Ti + 3Al. 
 

 
Рисунок 6.1 – Диаграмма состояния системы Ti–Al 
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Система представляет собой порошковую смесь частиц титана и 

алюминия, имеющих сферическую форму. Предполагается, что ско-

рость реакции в фазах лимитируется диффузией. Схема элементарной 

ячейки представлена на рисунке 6.2. 

 
Рисунок 6.2 – Схематическое представление элементарной ячейки 

 

При моделировании границы областей гомогенности фаз аппрок-

симировались отрезками. 

Стехиометрический радиус ячейки [1]: 

𝑅𝑐 = 𝑟𝑇𝑖 (1 +
𝜇𝐴𝑙𝜗𝐴𝑙𝜌𝑇𝑖

𝜇𝑇𝑖𝜗𝑇𝑖𝜌𝐴𝑙
)

1
3⁄

  (6.1) 

где 𝑟𝑇𝑖 – радиус частицы титана, 𝜇𝐴𝑙 , 𝜇𝑇𝑖 – атомные массы алюминия и 

титана, 𝜗𝐴𝑙 , 𝜗𝑇𝑖 – стехиометрические коэффициенты, 𝜌𝑇𝑖 , 𝜌𝐴𝑙 – плотно-

сти.  

Уравнение теплового баланса для порошковой системы с жидким 

алюминием: 

𝑐𝑉
𝑑𝑇

𝑑𝑡
= 𝑛𝑊+ −

𝛼𝑆

𝑉
(𝑇 − 𝑇0);      𝑡 = 0,   𝑇 = 𝑇0 (6.2) 

где 𝑐𝑉 – теплоемкость единицы объема смеси, 𝑛 – число ячеек в еди-

нице объема,𝑊+ – скорость тепловыделения, определяемая скоростью 

образования фаз и скоростью растворения. 

Полная скорость тепловыделения: 

𝑊+ = 𝑄1𝜌𝐴𝑙
𝑑𝐼1

𝑑𝑡
+ 𝑄2𝜌𝐴𝑙

𝑑𝐼2

𝑑𝑡
+ 𝑄3𝜌𝐴𝑙

𝑑𝐼3

𝑑𝑡
− 4𝜋𝑟1

2 (𝐶𝑙
𝑑𝑟1

𝑑𝑡
−

−𝐷𝑙
𝜕𝑐

𝜕𝑟
|𝑟1+0

) 𝑄1𝜌𝐴𝑙 (6.3) 

где 𝑄1, 𝑄2, 𝑄3 – тепловые эффекты образования фаз TiAl3, TiAl, Ti3Al 

соответственно (на единицу массы алюминия),  𝑟1(𝑡) – текущий радиус 

твердой частицы в процессе фазообразования,𝐶𝑙 – концентрация алю-

миния, определяемая ликвидусной линией (рисунок 6.1), 𝐷𝑙 =

𝐷0𝑙𝑒𝑥𝑝 (
−𝐸𝑙

𝑅𝑇⁄ ) – коэффициент диффузии в жидкой фазе (𝐷0𝑙  - пред-
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экспонент, 𝐸𝑙- энергия активации), 𝑄1 – тепловой эффект растворения, 

𝐼𝑖  – количество алюминия в фазах: 

𝐼1 = 4𝜋 ∫ 𝐶(𝑟)𝑟2𝑑𝑟,
𝑟1

𝑟2
 𝐼2 = 4𝜋 ∫ 𝐶(𝑟)𝑟2𝑑𝑟,

𝑟2

𝑟3
 𝐼3 = 4𝜋 ∫ 𝐶(𝑟)𝑟2𝑑𝑟    

𝑟3

𝑟3
(6.4) 

Система уравнений диффузии в областях имеет вид (рисунок 

6.1): 

Расплав: 

𝑟1 < 𝑟 < 𝑅𝑐:
𝜕𝐶

𝜕𝑡
= 𝐷𝑙(𝑇)

1

𝑟2

𝜕

𝜕𝑟
𝑟2 𝜕𝐶

𝜕𝑟
;  𝑟 = 𝑟1+0, 𝐶 = 𝐶𝑙 , 𝑟 =

𝑅𝑐 ,     
𝜕𝐶

𝜕𝑟
= 0 (6.5) 

Область TiAl3: 

𝑟2 < 𝑟 < 𝑟1:
𝜕𝐶

𝜕𝑡
= 𝐷1(𝑇)

1

𝑟2

𝜕

𝜕𝑟
𝑟2 𝜕𝐶

𝜕𝑟
;     𝑟 = 𝑟1−0,   𝐶 = 𝐶𝑙 ,     𝑟 =

𝑟2+0,     𝐶 = 𝐶2 (6.6) 

Область TiAl: 

𝑟3 < 𝑟 < 𝑟2:
𝜕𝐶

𝜕𝑡
= 𝐷2(𝑇)

1

𝑟2

𝜕

𝜕𝑟
𝑟2 𝜕𝐶

𝜕𝑟
;     𝑟 = 𝑟2−0,   𝐶 = 𝐶3,     𝑟 =

𝑟3+0,   𝐶 = 𝐶4 (6.7) 

Область Ti3Al: 

𝑟4 < 𝑟 < 𝑟3:
𝜕𝐶

𝜕𝑡
= 𝐷3(𝑇)

1

𝑟2

𝜕

𝜕𝑟
𝑟2 𝜕𝐶

𝜕𝑟
;     𝑟 = 𝑟3−0,   𝐶 = 𝐶5,     𝑟 =

𝑟4+0,   𝐶 = 𝐶6 (6.8) 

Твердый раствор: 

0 < 𝑟 < 𝑟:
𝜕𝐶

𝜕𝑡
= 𝐷4(𝑇)

1

𝑟2

𝜕

𝜕𝑟
𝑟2 𝜕𝐶

𝜕𝑟
;     𝑟 = 𝑟4−0,   𝐶 = 𝐶7,     𝑟 =

0,     
𝜕𝐶

𝜕𝑟
= 0 (6.9) 

Начальные условия для уравнений диффузии задаются линейным 

распределением концентраций в областях гомогенности фаз, при этом 

начальная толщина диффузионной зоны задается возможно малой ве-

личиной (около 1% радиуса ячейки). 

Зависимость всех коэффициентов диффузии от температуры 

определяется выражением: 

𝐷𝑖(𝑇) = 𝐷0𝑖𝑒𝑥𝑝 (
−𝐸𝑖

𝑅𝑇⁄ ) (6.10) 

Система уравнений движения границ фаз: 

(𝐶𝑙 − 𝐶1)
𝑑𝑟1

𝑑𝑡
= 𝐷2(𝑇)

𝜕𝐶

𝜕𝑟
|𝑟1−0

− 𝐷𝑙(𝑇)
𝜕𝐶

𝜕𝑟
|𝑟1+0

 

(𝐶2 − 𝐶3)
𝑑𝑟2

𝑑𝑡
= 𝐷3(𝑇)

𝜕𝐶

𝜕𝑟
|𝑟2−0

− 𝐷2(𝑇)
𝜕𝐶

𝜕𝑟
|𝑟2+0

 (6.11) 

(𝐶4 − 𝐶5)
𝑑𝑟3

𝑑𝑡
= 𝐷4(𝑇)

𝜕𝐶

𝜕𝑟
|𝑟3−0

− 𝐷3(𝑇)
𝜕𝐶

𝜕𝑟
|𝑟3+0

 

(𝐶6 − 𝐶7)
𝑑𝑟4

𝑑𝑡
= 𝐷𝑆(𝑇)

𝜕𝐶

𝜕𝑟
|𝑟4−0

− 𝐷4(𝑇)
𝜕𝐶

𝜕𝑟
|𝑟4+0
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Расчет проводился для трех значений размеров частиц титана: 

r0 = 180; 130; 80 мкм. Представленная модель во многом аналогична 

исследованию [1], однако в представленной модели отражены специ-

фические особенности системы Ti–Al. В расчетах приняты следующие 

значения параметров. Данные по теплотам образования элементов и 

параметрам диффузии взяты из [2–7]. 

Расплав: 

𝑄𝑙 = 8,1 ∙ 103кДж /кг, 𝐷0𝑙 = 8,3 ∙ 10−8 м2/с, 𝐸𝑙 = 25 кДж/моль 

Фаза TiAl3: 

𝑄1 = 7,2 ∙ 103кДж /кг, 𝐷01 = 2 ∙ 10−7 м2/с, 𝐸1 = 105 кДж/моль 

Фаза TiAl: 

𝑄2 = 5,6 ∙ 103кДж /кг, 𝐷02 = 8,5 ∙ 10−6 м2/с, 𝐸2 = 220 кДж/моль 

Фаза Ti3Al:  

𝑄3 = 98.5  кДж /кг, 𝐷03 = 2,4 ∙ 10−5 м2/с, 𝐸3 = 230 кДж/моль 

Твердый раствор: 

𝐷𝑆 = 1,6 ∙ 10−7 м2/с, 𝐸𝑆 = 99,3  кДж/моль 

Тепловыделение в процессе образования твердого раствора и 

теплота перекристаллизации α2-фазы не учитывалась. 

По результатам расчета системы (6.2)…(6.11) можно сделать сле-

дующие выводы. В системе Ti + 3Al последовательность процессов 

фазообразования практически не зависит от условий теплоотвода или 

размера частиц. Конечный продукт является монофазным соединением 

состава TiAl3. В системе Ti + Al состав конечного продукта суще-

ственным образом зависит от условий синтеза. На рисунке 6.3 пред-

ставлено распределение фаз по размеру ячейки в конечном продукте в 

зависимости от коэффициента теплоотдачи 𝛼∗ =
𝛼𝑆

𝑉
. 

Как следует из рисунка 6.3, рост коэффициента теплоотдачи спо-

собствует формированию многофазного продукта синтеза даже при 

наличии непрореагировавших исходных компонентов. Однако при 

малых значениях коэффициента теплоотдачи, возможно формирование 

строго монофазного продукта, состава TiAl.  

На рисунках 6.4–6.6 представлены термограммы синтеза и соот-

ветствующие диаграммы процессов фазообразования для частиц тита-

на радиусом 180 мкм, 130 мкм и 80 мкм. Коэффициент теплоотдачи 

выбирался наиболее близким к условиям эксперимента: α* = 4 Вт/м3К. 

Проведенные на диаграммах демаркационные линии определяют ме-

няющиеся со временем границы фаз по радиусу ячейки. 
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Рисунок 6.3 – Распределение фаз по размеру ячейки в конечном  

продукте синтеза, соответствующей стехиометрии TiAl в зависимости 

от коэффициента теплоотдачи 𝛼∗ =
𝛼𝑆

𝑉
 при начальной температуре 

синтеза T0 = 665 °C. Размер частиц титана r0 = 80 мкм 

 

  
а) б) 

Рисунок 6.4 – Расчетная термограмма синтеза (а) и диаграмма  

процессов фазообразования (б) в системе Ti + Al для частиц титана 

радиусом r0 = 180 мкм, α* = 4 Вт/м3К 
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а) б) 

Рисунок 6.5 – Расчетная термограмма синтеза (а) и диаграмма  

процессов фазообразования (б) в системе Ti + Al для частиц титана 

радиусом r0 = 130 мкм, α* = 4 Вт/м3К 

 

  
а) б) 

Рисунок 6.6 – Расчетная термограмма синтеза (а) и диаграмма  

процессов фазообразования (б) в системе Ti + Al для частиц титана 

радиусом r0 = 80 мкм, α* = 4 Вт/м3К 

 

Как следует из рисунков и диаграммы, представленной на рисун-

ке 6.1, в системе происходят следующие процессы. Ввиду сравнитель-

но меньшего значения энергии активации диффузии (большего значе-

ния коэффициента диффузии) начало процесса определяется быстрым 

ростом содержания фазы TiAl3, при этом происходит диффузия рас-

плава в объем фазы и движение границы r1 вправо (в направлении гра-

ницы ячейки, рисунок 6.2). Границы r1–r4 перемещаются влево, что 

приводит к уменьшению содержания α-твердого раствора. Ввиду ма-

лых значений коэффициента диффузии в областях 3 и 4 роста содер-

жания этих фаз практически не происходит. Тепловой взрыв заверша-

ется исчерпанием расплава при достижении границей r1 границы ячей-

ки (r1 = Rc). Концентрация с1 уменьшается до значения с2 и происходит 
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перераспределение атомов алюминия в объеме ячейки с одновремен-

ным распадом фазы TiAl3. Последнее сопровождается медленным ро-

стом содержания фазы TiAl (по причине малой величины коэффициен-

та диффузии), движением границы r2 вправо к границе ячейки и диф-

фузионной перекристаллизацией фазы TiAl3 в TiAl с одновременной 

перекристаллизацией фазы Ti3Al в TiAl, а также движением границ r3, 

r4 к центру ячейки с последующим их исчезновением. Все это иллю-

стрируется рисунками 6.4–6.6. 

С изменением размеров частиц титана диаграммы фазообразова-

ния являются подобными и каких-либо качественных изменений не 

происходит. С уменьшением размеров частиц уменьшаются характер-

ные времена формирования фаз. Однако независимо от размеров ча-

стиц титана, к моменту окончания теплового взрыва остается одна и та 

же доля титана (около 40 % радиуса ячейки). Следует иметь в виду, 

что полученные результаты могут иметь только качественную интер-

претацию. 

Как уже указывалось, при быстром охлаждении (большой коэф-

фициент теплоотдачи, либо когда охлаждение происходит в среду с 

низкой температурой), продукт синтеза может быть многофазным (ри-

сунок 6.7). Полученные результаты качественно хорошо согласуются с 

рядом экспериментальных исследований. Указанная последователь-

ность образования фаз подтверждается многочисленными исследова-

ниями синтеза на диффузионных парах [8–12]. 

 
Рисунок 6.7 – Диаграмма процессов фазообразования при быстром 

охлаждении смеси, при α* = 50 Вт/м3/К 
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В работе [13] анализировалась последовательность образования 

фаз при тепловом взрыве в порошковой смеси состава Ti + Al методом 

синхротронного излучения. Установлено, что тепловой взрыв опреде-

ляется реакцией синтеза соединения TiAl3. В процессе теплового 

взрыва происходит исчезновение свободного алюминия. По оконча-

нию реакции в системе остается свободный титан (рисунки 6.4–6.6), и 

начинается формирование соединения TiAl и соединения Ti3Al на ста-

дии вторичного структурообразования, что в точности соответствует 

результатам расчета модели. В работе [14] установлено, что в системе 

Ti + Al при быстром охлаждении смеси в продуктах синтеза домини-

рует соединение TiAl при незначительном содержании фаз TiAl3, Ti3Al 

и непрореагировавшем титане (рисунки 6.4–6.6). Аналогичная ситуа-

ция наблюдалась в исследовании [15] при быстром охлаждении образ-

ца после лазерного нагрева. В работе [16] также наблюдались указан-

ные соединения в продуктах синтеза, однако при отсутствии домини-

рующей фазы. 

Проведем сравнительный анализ последовательности образова-

ния фаз для облученного образца, полученного в эксперименте, и ре-

зультатами расчета модели (рисунок 6.8). Как следует из рисунка, по-

следовательность процессов фазообразования совершенно не соответ-

ствует модели и результатам экспериментальных данных по традици-

онному синтезу в системе Ti + Al. Основным отличием здесь является 

то, что тепловой взрыв обусловлен ростом фазы TiAl, а не TiAl3. 

Причина такого различия может заключаться в следующем. В 

расчетной модели предполагалось, что начальные условия определя-

ются сколь угодно малой толщиной диффузионной зоны. В экспери-

менте, в результате механической активации и последующего γ-

облучения, к началу воспламенения формируется довольно широкая 

диффузионная зона (рисунок 6.8) за счет твердофазной диффузии, со 

значительным содержанием продуктов синтеза. Состав сформирован-

ного продукта соответствует диаграмме состояния, следовательно, при 

медленном нагреве до температуры воспламенения (около 640 °С), 

происходят равновесные процессы фазообразования.  

Как следует из рисунка 6.8, содержание свободного алюминия 

здесь уже незначительно, что может привести к следующему. Первый 

этап, рассмотренный в модели (формирование фазы TiAl3c исчезнове-

нием расплава), является кратковременным и не сопровождается 

сколько-нибудь заметным тепловыделением. Активное тепловыделе-

ние (тепловой взрыв) начинается с момента исчезновения алюминия и 

началом распада фазы TiAl3. Далее происходят процессы, полностью 

аналогичные представленной модели (рисунок 6.8, рисунки 6.4–6.6): 
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1. Рост содержания фазы TiAl. 

2. Уменьшение содержания фазы TiAl3. 

3. Уменьшение содержания фазы Ti3Al. 

4. Уменьшение содержания свободного титана. 

 
Рисунок 6.8 – Зависимости массовых долей in situ зафиксированных 

фаз от времени и температуры на этапе нагрева смеси до окончания 

реализации теплового взрыва 

 

Таким образом, процессы, происходящие в необлученной смеси 

(модель) на участке вторичного структурообразования, в облученной 

смеси происходят на участке первичного структурообразования. Воз-

можность быстрого роста содержания фазы TiAl (тепловой взрыв) по 

сравнению с необлученной смесью может быть обусловлена значи-

тельной величиной коэффициента диффузии. Действительно, энергия 

активации диффузии составляет около 50 кДж/моль, в то время как для 

необлученной смеси она составляет 220 кДж/моль. Последнее и явля-

ется причиной медленной перекристаллизации TiAl3 в TiAl для необ-

лученной смеси и быстрым ростом фазы TiAl в облученной смеси. 
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6.2 Прогнозная модель процессов структурообразования при 

СВС в режиме теплового взрыва 

При построении моделей твердофазных реакций наиболее часто 

используемым методом является метод, основанный на выборе кине-

тической функции, определяющей кинетику роста содержания кри-

сталлизующейся фазы. Метод чаще всего базируется на эксперимен-

тальных данных, полученных методами динамической дифрактомет-

рии высокого разрешения. Несмотря на значительный потенциал ме-

тода, он не дает возможности определения значений граничных кон-

центраций в быстропротекающих процессах, которые можно исполь-

зовать при математическом моделировании. Теоретически применять 

равновесную диаграмму к неравновесным процессам некорректно (тем 

более, для предварительно активированных и/или облученных смесей). 

Метод кинетических функций не требует знания граничных концен-

траций и многочисленных кинетических констант. В данном случае 

достаточно знать кинетику роста содержания кристаллизующейся фа-

зы, которую и дает метод динамической дифрактометрии. В данном 

случае кинетическая функция определяется из большого набора име-

ющихся зависимостей глубины превращения от времени на основании 

критерия наиболее точного соответствия экспериментальным данным. 

Структура соответствующей кинетической функции, в свою очередь, и 

определяет физико-химические особенности формирования продукта 

реакции. 

Определение энергии активации синтеза 

Для расчета эффективной энергии активации синтеза Е использо-

вался метод Киссенжера [17, 18]:  

ln (
β

Tm
2 ) = A −

E

RTm
,  (6.12) 

где β – скорость нагрева системы внешним источником, A – величина, 

слабо зависящая от глубины превращения, Tm – температура воспла-

менения.  

На рисунке 6.9 приведены характерные термограммы синтеза при 

различных скоростях нагрева внешним источником мощности. Как 

следует из рисунка, температуры, соответствующие максимальной 

скорости реакции, хорошо наблюдаются в виде характерных изломов 

на термограммах [18], при этом участки предварительного разогрева 

близки к линейным. Соответствующие зависимости (6.12), позволяю-

щие оценить эффективную энергию активации методом Киссенжера, 

представлены на рисунке 6.10. Из анализа рисунка можно получить 

оценку величины эффективной энергии активации: E ≈ 49,8 кДж/моль. 
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Рисунок 6.9 – Термограммы синтеза, полученные при разных  

скоростях (1, 2, 3) нагрева для активированной смеси (7 мин. МА, 40 g) 

 

 
Рисунок 6.10 – Зависимости (6.12), позволяющие произвести оценку 

энергии активации методом Киссенжера [19] 

 

Определение кинетической функции 

Для определения кинетической функции, в соответствии с [20], 

анализировалась зависимость: 
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dα

dt
= Aexp(−E/RT)f(α) (6.13) 

где α – глубина превращения реакции, f(α) – неизвестная кинетическая 

функция, А – константа.  

Для определения кинетической функции анализировалась зави-

симость (6.13), представленная в виде: 

y(α)=Af(α)=(dα/dt)exp(E/RT) (6.14) 

На рисунке 6.11 представлены зависимости α(t) и dα/dt для смеси 

Ti + Al, подверженных механической активации в течение 7 мин. 

 
Рисунок 6.11 – Зависимость глубины α(t) и скорости dα/dt  

превращения от времени при синтезе моноалюминида титана  

(7 мин. МА, 40 g) 

 

Значения dα/dt были получены численным дифференцированием 

зависимости α(t). Поиск прогнозных моделей, наиболее адекватно со-

ответствующих результатам эксперимента, осуществлялся в соответ-

ствии с рекомендациями, изложенными в [20]. Поиск осуществлялся в 

широком классе моделей (анализировалось 8 моделей) на основе кри-

терия:  

RSS = ∑(yexp − ycalc)2 → min, (6.15) 

где yexp – экспериментальные значения величины, ycalc – ее расчетные 

значения. 

Как показывает расчет, наиболее адекватно удовлетворяющей ре-

зультатам эксперимента является функция, определяемая моделью 

Шестак-Берген: 

f(α) = αm(1-α)n  (6.16) 

при значении параметров m = 1,414; n = 3,807. 
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Зависимость (6.16) представлена на рисунке 6.12. Кинетическая 

функция является кривой с несимметричным максимумом. Быстрый 

рост зависимости сменяется этапом медленного торможения. 

 
Рисунок 6.12 – Структура кинетической функции (6.16) при значениях 

параметров m = 1,414; n = 3,807 

 

Расчет коэффициента А по формуле (6.13) позволяет получить 

окончательное выражение для кинетической функции: 
dα

dt
= 334,45exp (−E/RT)α1,414(1 − α)3,807  (6.17) 

Окончательные результаты по верификации модели представлены 

на рисунке 6.13. Как следует из рисунка, максимальное отклонение рас-

четной кривой от экспериментальной зависимости не превышает 15 %. 

Для реализации синтеза в режиме теплового взрыва необходимо 

знать минимальную полезную мощность (точнее ее объемную плот-

ность), подводимую к смеси, способную инициировать процесс быст-

рого объемного саморазогрева, т.е. критические условия воспламене-

ния. Для реализации синтеза использовался графитовый тигель (рису-

нок 6.14). Процесс нагрева был организован таким образом, что под-

водимая мощность равномерно распределялась в объеме шихты. Для 

экспериментального определения критических условий поступали 

следующим образом. Путем изменения мощности источника был по-

лучен набор термограмм (рисунок 6.15) с разной скоростью нагрева 

смеси на начальной стадии. 

Подробный анализ кинетики разогрева позволил установить, что 

между режимами нагрева 1,8…2,2 К/с наблюдаются неустойчивые 

режимы синтеза, которые могут как привести, так и не привести к вос-

пламенению. 
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Рисунок 6.13 – Результаты расчета кинетики образования  

моноалюминида титана (пунктир) и результаты эксперимента  

(сплошная линия) 

 

 
Рисунок 6.14 – Цилиндрический графитовый тигель: D = 16,4 мм;  

h = 16 мм; V = 3,34 см3 
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Рисунок 6.15 – Набор термограмм, соответствующий различной  

скорости нагрева реагирующей смеси: 1 – 2,22 К/с, 2 – 1,8 К/с, 3 – 1,4 К/с 

 

Между тем, при скоростях нагрева, меньших 1,8 К/с, тепловой 

взрыв гарантированно не наблюдался. Таким образом, данную величи-

ну можно рассматривать как верхний предел низкотемпературных ре-

жимов разогрева, т.е. критический режим. Очевидно, что линейный 

участок роста температуры определяет разогрев системы на этапе, ко-

гда теплоотвод является крайне незначительным. Однако с ростом 

температуры скорость нагрева снижается, и на горизонтальном участ-

ке наблюдается баланс мощностей источника и теплоотвода. Для по-

лучения независимой от геометрических характеристик величины кри-

тической полезной мощности необходимо определить ее объемную 

плотность W (Вт/см3). Полезную мощность источника P можно оце-

нить с использованием соотношения: 

C
dT

dt
= P,  (6.18) 

где C – теплоемкость смеси, m – масса смеси, T – температура смеси, 
𝑑𝑇

𝑑𝑡
 – скорость нагрева на линейном участке.   

Теплоемкость смеси: 

C = cT,imT,i + cAlmAl,  (6.19) 

где 𝑐𝑇,𝑖𝑚𝑇,𝑖 – удельная теплоемкость титана и масса титана в смеси 

соответственно, 𝑐𝐴𝑙𝑚𝐴𝑙 – удельная теплоемкость алюминия и масса 

алюминия. 
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С учетом того, что общая масса смеси составляет 5 г, в соответ-

ствии со стехиометрией смеси: 

𝑚𝑇𝑖 = 3,2  г,  

𝑚𝐴𝑙 = 1,8  г.  

При значениях теплоемкостей 𝑐𝐴𝑙 = 920 Дж/кгК, 𝑐𝑇𝑖 = 

530,8 Дж/кгК [21], величина теплоемкости смеси: C = 3,35 Дж/К. С 

учетом формулы (6.18), критическая мощность: PC = 6,03 Вт.  

Тогда удельная критическая мощность равна 

𝑊𝑐 =
𝑃

𝑉
= 1,8 Вт/см3. 

Однако для корректного определения критических условий необ-

ходимо оценить соответствующий коэффициент теплоотдачи. В пред-

положении ньютоновского теплоотвода для установившейся темпера-

туры (рисунок 6.15) должен выполняться баланс инициирующей мощ-

ности и мощности теплоотвода: 

P = αS(T − T0),  (6.20) 

где α – эффективный коэффициент теплоотдачи, S – площадь поверх-

ности теплоотдачи, T – установившаяся температура, 𝑇0 – начальная 

температура.  

Тогда: 

 𝛼𝑆 = 𝑃/(𝑇 − 𝑇0) ≈ 9,6 ∙ 10−3  Вт/К 
Соответствующая удельная величина: 

𝛼𝑆/𝑉=2,87∙10-3 Вт/см3К. 

Таким образом, разработана прогнозная математическая модель 

кинетики процессов формирования моноалюминида титана с исполь-

зованием расчета кинетической функции методом обратных задач. 

Проведена оценка энергии активации реакции методом Киссенжера, 

которая оказалась равной 49,8 кДж/моль. Установлено, что динамика 

роста содержания моноалюминида титана имеет автокаталитическую 

стадию. Определены параметры указанной функции. Определены кри-

тические условия воспламенения системы. 
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 

 

В монографии обобщены экспериментальные исследования по 

получению порошковых материалов системы Ti–Al под воздействием 

концентрированных источников энергии и их применению в качестве 

прекурсоров для реализации процессов высокотемпературного синте-

за. Подробно описаны исследования по влиянию предварительной ме-

ханоактивационной обработки и гамма-облучения на структурно-

фазовое состояние прекурсоров и продуктов реакции, а также на тер-

модинамические параметры СВС. Предложены прогнозные модели 

процессов структурообразования. 

В монографии описаны методы и технологии, позволяющие ис-

следовать структуру и фазовый состав прекурсоров, подверженных 

высокоэнергетическим воздействиям, а также синтезированных мате-

риалов. 

Обобщая представленные в монографии результаты, можно вы-

делить основные моменты. 

Механоактивационное воздействие на порошковую смесь состава 

Ti + Al приводит к значительному изменению параметров кристалли-

ческих решеток компонентов. C ростом времени механоактивации 

увеличивается концентрация неравновесных дефектов структуры, при 

этом существуют предельные значения времен размола, начиная с ко-

торых реализуются процессы механохимического синтеза. В результа-

те проведения механической активации формируется матричная 

структура (механокомпозит) с крупными включениями титанового 

компонента в объеме. 

Влияние γ-облучения на механически активированную смесь 

приводит к несистематическому изменению параметров решеток ком-

понентов. Изменения могут определяться процессами возврата, кото-

рые связаны с высокой скоростью восходящей диффузии радиацион-

но-индуцированных точечных дефектов. Облучение γ-квантами меха-

ноактивированных смесей состава Ti + Al приводит к частичному от-

жигу дефектов, при этом наноразмерный масштаб ОКР кристаллитов 

сохраняется. Предположительно, радиационно-стимулированная диф-

фузия приводит к интенсификации процессов растворения титанового 

компонента в матрице и, как следствие, способствует гомогенизации 

системы. 

Анализ особенностей протекания процессов высокотемператур-

ного синтеза в механокомпозитах без дополнительного воздействия 

гамма-облучения, с последующим высокотемпературным отжигом, 

позволяет сделать вывод о стадийности процессов фазообразования. 
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Она определяется временами механоактивации и высокотемператур-

ного отжига. На первом этапе реализуется высокотемпературный син-

тез, результатом которого является формирование неравновесного, 

многофазного продукта. На втором этапе происходят процессы струк-

турной релаксации, результатом которой является формирование 

практически монофазного продукта, близкого к интерметаллидному 

соединению TiAl. На третьем этапе происходит переход к установле-

нию термодинамического равновесия, который сопровождается кри-

сталлизацией фаз, находящихся в равновесии друг с другом при тем-

пературе отжига. Таким образом, возникает прямая возможность 

управления процессами фазообразования путем варьирования време-

нами механической активации и отжига. 

Для γ-облученных механоактивированных прекурсоров при 

определенных дозах, интенсивностях облучения, временах механиче-

ского воздействия и временах высокотемпературного отжига форми-

руется строго монофазный продукт состава TiAl с высокой степенью 

однородности распределения компонентов в объеме механокомпозита. 

Чрезвычайно важным является тот факт, что длительный высокотем-

пературный отжиг не приводит к распаду соединения и формированию 

набора интерметаллидных равновесных фаз при температуре отжига. 

Напротив, увеличение времени отжига способствует стабилизации 

соединения. Следовательно, γ-облучение исходной смеси при опреде-

ленных условиях приводит к получению однородных продуктов соста-

ва TiAl. 

По результатам анализа микроструктур активированных смесей 

состава Ti + Al установлено, что в результате механической активации 

на поверхностях контакта разнородных элементов структуры образу-

ются переходные зоны толщиной менее 1 мкм, содержащие атомы ис-

ходных компонентов, при этом наличие интерметаллидных фаз не об-

наружено. По мере увеличения дозы поглощенного облучения ширина 

переходной зоны растет по причине радиационно-стимулированной 

объемной диффузии. 

Установлено, что в необлученном образце на этапе предвари-

тельного разогрева наряду с исходными компонентами формируется 

значительное количество интерметаллидных фаз состава TiAl и TiAl3. 

На этапе быстрого роста температуры происходит расходование сво-

бодного Al. По окончанию процесса быстрого разогрева в системе 

остаются TiAl (более 70%), а также TiAl3 и остаточный Ti. На этапе 

вторичного структурообразования происходит периодическое измене-

ние содержания фаз. 
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Основное отличие при синтезе γ-облученного образца от необлу-

ченного заключается в формировании α2-фазы (Ti3Al) на этапе предва-

рительного разогрева. Причиной этому может являться факт формиро-

вания более протяженной диффузионной зоны в процессе облучения. 

Наличие границы раздела фаз Ti–Ti3Al обуславливает процессы пере-

кристаллизации Ti → Ti3Al с ростом температуры, что одновременно 

сопровождается ростом растворимости Al в фазе. Процесс перекри-

сталлизации завершается почти одновременно с распадом фазы. Таким 

образом, в объеме образца формируется более однородный по составу 

продукт, содержащий более 90% TiAl. 

Для разработки прогнозной математической модели кинетики 

процессов формирования моноалюминида титана был использован 

метод расчета кинетической функции методом обратных задач. Прове-

денная методом Киссенжера оценка энергии активации реакции, кото-

рая оказалась равной 49,8 кДж/моль. Установлено, что динамика роста 

содержания моноалюминида титана имеет автокаталитическую ста-

дию. Определены критические условия воспламенения системы. 

В результате моделирования и экспериментальных исследований 

процессов фазообразования установлено, что формирование соедине-

ний TiAl и Ti3Al происходит на этапе вторичного структурообразова-

ния. По результатам расчета модели система чувствительна к условиям 

охлаждения. При быстром охлаждении продукт синтеза может быть 

многофазным. Установлено, что процесс синтеза с образованием фазы 

TiAl на этапе теплового взрыва (в режиме первичного структурообра-

зования) возможен при накопленной дозе облучения Dγ = 5·104 Гр. В 

результате воздействия гамма-облучения формируется протяженная 

диффузионная зона, содержащая зародыши формирующихся фаз. 

Предполагаем, что они способствуют формированию соединений TiAl 

на этапе первичного структурообразования (таким образом, меняется 

«маршрут» химической реакции). 

Исследования, обобщенные в данной монографии, проведены в 

рамках государственного Задания FZMM-2020-0002, что подтверждает 

актуальность и перспективность проведенных работ. 
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