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Аннотация: В настоящее время продолжаются систематические исследования структурных закономерностей, 

присущих металлическим материалам в процессе больших пластических деформаций. В частности, много инте-
ресных и важных результатов было получено при кручении образцов под высоким давлением в камере Бриджме-
на. Известно, что ряд сплавов и интерметаллидов в ходе деформации в камере Бриджмена переходят из кристал-
лического состояния в аморфное. Однако в литературе нет ответа на вопрос о сходстве или различии локальной 
структуры аморфных состояний одного и того же сплава, полученного различными способами (после закалки из 
расплава и кручения под высоким давлением). 

В работе методами EXAFS-спектроскопии, рентгеноструктурного анализа и просвечивающей электронной 
микроскопии изучены особенности локальной атомной структуры аморфного сплава Ti2NiCu, полученного мето-
дом закалки из расплава и полученного методом кручения под высоким давлением. Показано, что локальная атом-
ная структура аморфных фаз, полученных методом закалки из расплава и методом кручения под высоким давлени-
ем, не идентична. Аморфная структура сплава Ti2NiCu, полученная методом кручения под высоким давлением, 
уплотняется и становится более совершенной при значительных деформационных воздействиях по мере повыше-
ния величины деформации при комнатной температуре до n=6. Обнаружено, что радиусы первых координацион-
ных сфер пар атомов типа Cu-Ti и Ni-Ti, а также соответствующие координационные числа зависят как от способа 
получения аморфного состояния, так и от величины кручения под высоким давлением. Межатомные расстояния 
Cu-Ti и Ni-Ti незначительно увеличиваются после кручения под высоким давлением при n=4 по сравнению с со-
стоянием после закалки из расплава. Рост величины деформации до n=6 приводит к уменьшению межатомных 
расстояний Cu-Ti и Ni-Ti по сравнению с состоянием после закалки из расплава. 

 
ВВЕДЕНИЕ 
Аморфные металлические сплавы (АМС) находят 

широкое практическое применение, поскольку облада-
ют целым рядом разнообразных уникальных свойств, 
например высокой прочностью и твердостью при дос-
таточной пластичности на изгиб и сжатие, высокой 
прочностью при растяжении, усталостной прочностью 
и т. д. Наиболее распространенным способом получе-
ния АМС является метод закалки из жидкого состояния 
(ЗЖС) [1–3]. Известно, что аморфное состояние в ме-
таллических сплавах можно получить также в ходе 
больших пластических деформаций: например, при 
кручении под высоким давлением (КВД) [4–6], аккуму-
лируемой прокатке [7; 8] и др. [9–11] подходящих кри-
сталлических сплавов. Однако не все сплавы легко пе-
реходят в аморфное состояние в ходе КВД: так, в работе 
[5] установлено, что в ходе КВД четырех различных 
кристаллических сплавов: Ni50Ti30Hf20, Ti50Ni25Cu25, 
Zr50Ni18Ti17Cu15 и Fe78B8,5Si9P4,5 – полностью аморфизу-
ются только кристаллические сплавы на основе TiNi, 
которые, в отличие от других материалов, имеют одина-
ковый химический состав фаз как в аморфном, так  
и в кристаллическом состоянии [12]. Ранее в работе [13] 
стандартными рентгеновскими и электронно-микро-
скопическими методами были подробно исследованы 
стадии аморфизации кристаллического сплава Ti2NiCu 

в ходе КВД. Оказалось, что аморфная фаза зарождалась 
на границах кристаллических фрагментов. При про-
должении деформации вокруг фрагментов образовыва-
лась сетка из аморфных прослоек. Экспериментально 
установлено, что в ходе деформации сетка утолщалась 
и трансформировалась в массивную деформационно-
индуцированную аморфную фазу, которая охватывала 
практически весь объем материала. Тем не менее в рам-
ках этой работы локальная атомная структура, опреде-
ляющая устройство аморфного материала, не исследо-
валась ни для исходной аморфной, ни для деформаци-
онно-индуцированной фазы. В литературе не так много 
экспериментальных работ, посвященных изучению осо-
бенностей локальной атомной структуры аморфных 
состояний. В частности, пока нет обоснованного ответа 
на вопрос, насколько идентичны локальные атомные 
структуры аморфных состояний одного и того же спла-
ва, полученные различными способами: классическим 
методом ЗЖС и методом КВД.  

Цель работы – комплексное изучение локальных 
атомных структур после ЗЖС и деформационно-инду-
цированных аморфных структур в сплаве Ti2NiCu.  

 
МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ 
Материалом для исследования был выбран 

аморфный сплав Ti2NiCu, полученный методом ЗЖС 
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со скоростью закалки 106 К/с. Исходное аморфное со-
стояние [14] было представлено в виде ленты толщиной 
47 мкм, шириной 8 мм. Полученную аморфную ленту 
закристаллизовывали при нагреве 773 К, 30 мин. Кри-
сталлический материал деформировали в ходе КВД при 
температуре 293 К до величины деформации, соответ-
ствующей n=¼, ½, 1, 2, 3, 4, 6, 7 оборотам подвижной 
наковальни. Ранее [13] было показано, что механи-
ческое поведение исходно кристаллического сплава 
Ti2NiCu (изменение величины момента кручения) при 
аналогичных величинах деформации соответствует по-
казателям исходно аморфного ЗЖС материала, дефор-
мированного в тех же условиях.  

Изменения структуры после снятия нагрузки иссле-
довали методами рентгеноструктурного анализа (РСА) 
и просвечивающей электронной микроскопии (ПЭМ). 
Рентгенограммы получены на рентгеновском дифрак-
тометре ДРОН-3М методом Брэгга – Брентано в поша-
говом режиме с использованием графитового монохро-
матора на дифрагированном пучке в излучении CoKα. 
Электронно-микроскопическое исследование прово-
дили на просвечивающем электронном микроскопе 
JEM-1400 при ускоряющем напряжении 120 кВ. Образ-
цы диаметром 3 мм для электронной микроскопии вы-
резали на середине радиуса деформированных образ-
цов. Фольги для электронной микроскопии готовили на 
двухструйной полировочной машине «Тенупол-5» по 
стандартной методике при 50 В. Травление фольг иона-
ми аргона проводили с использованием установки JEOL 
ION SLICER EM-09100, при напряжении 3 кВ и угле 
наклона 20°, продолжительность полировки составляла 
около 45 мин. Локальная атомная структура исследова-
лась методом EXAFS-спектроскопии на станции «Струк-
турное материаловедение» Курчатовского источника 
синхротронного излучения [15] в режиме пропускания. 
Спектры поглощения измерялись вблизи К-краев погло-
щения Ni (E=8333 эВ) и Cu (E=8979 эВ) до значений им-

пульса фотоэлектрона 12 и 14 Å-1 соответственно. Для 
улучшения статистики спектры на каждом образце были 
измерены от 2 до 6 раз, после чего спектры были усред-
нены. Деформированные образцы для съемки методом 
EXAFS-спектроскопии готовили в несколько этапов.  

1. Для выделения наиболее аморфного участка про-
водили определение объемной доли кристаллической 
фазы (Vкр) с использованием рентгеновской дифракции 
с пространственным разрешением в 6 точках вдоль ра-
диуса деформированного образца. Использовано син-
хротронное излучение с длиной волны λ=0,688862 Å  
и с размером пучка 350×350 мкм2. Время экспозиции  
в точке – 10 мин.  

2. Кристаллическая часть образца в центре диска 
была вырезана (рис. 1); полученную аморфную часть 
образца механически утоняли до толщины 30 мкм, по-
сле чего проводились измерения спектров поглощения 
рентгеновских лучей. 

Обработка данных EXAFS-спектров выше K-краев 
поглощения Ni и Cu проведена с помощью пакета про-
грамм IFEFFIT [16]. Моделирование EXAFS-функций 
проводилось в гармоническом приближении в соответ-
ствии со стандартной формулой 
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где Nn – координационное число;  
Rn – средний радиус n-й координационной сферы;  
σn

2 – среднеквадратичное отклонение межатомного рас-
стояния от его среднего значения (фактор Дебая – Валлера). 

Амплитуды fn(π,k) и фазы обратного рассеяния 
2δl(k)+φn (π,k) рассчитывались с использованием про-
граммы FEFF-8.20 [17]. Масштабный множитель S0

2 
учитывает влияние многоэлектронных эффектов. 

 
 

 
 

Рис. 1. Изменение Vкр от расстояния от центра до края каждого образца после КВД;  
на врезке – изображение образца с указанием точек съемки дифрактограмм с пространственным разрешением
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РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 
Аморфная фаза в рамках стандартных методов ис-

следования структуры РСА и ПЭМ (рис. 2) уверенно 
фиксируется в образцах после КВД n=4 и КВД n=6. На 
ПЭМ изображениях виден характерный для аморфного 
состояния абсорбционный контраст, связанный с флук-
туациями плотности. Стандартные РСА исследования 
выявляют присущие аморфному состоянию размытые 
гало на рентгенограммах. Изменение Vкр вдоль радиуса 
образца также подтверждает полную аморфизацию ма-
териала после КВД n=4 и КВД n=6 на краю образца 
(рис. 1). Эти образцы использовали для последующего 
изучения локальной атомной структуры аморфных со-
стояний – деформационно-индуцированного состояния 
при КВД и состояния после ЗЖС. 

Модель структуры сплава основана на кристалличе-
ской структуре B2 фазы [18]. Поскольку атомы Ni и Cu 
имеют одинаковую кристаллографическую позицию  
в структуре B2, мы использовали аналогичные модели 
локальной структуры. Исследовали две координацион-
ные сферы. Первая сфера включает 8 атомов Ti, а вто-
рая сфера – 3 атома Ni и 3 атома Cu, которые изначаль-
но находятся на одинаковом расстоянии от возбужден-
ного атома. Поскольку вторая сфера не полностью от-
делена в пространстве R от первой, то учет параметров 
второй сферы повышает точность определения пара-
метров первой сферы – прежде всего расстояния. 

Определяли следующие параметры: расстояние ме-
жду атомами (R), фактор Дебая – Валлера (σ2), мас-
штабный множитель и сдвиг положения уровня Ферми 
относительно энергии края поглощения. Поскольку ко-
ординационные числа Nn и масштабный множитель S0

2 
имеют единичную корреляцию, определить их незави-
симо путем моделирования не представляется возмож-
ным без дополнительных ограничений.  

Координационные числа имеют первостепенное 
значение для описания локальной структуры аморфного 
материала. Поэтому параметр S0

2 для отожженного кри-
сталлического образца того же состава использовался в 
качестве стандарта, а Nn для исследуемых образцов 
оценивался по формуле: 

2
tan0

2
0

sample
dards

sample
standard S

S
N=N , 

 
где Nsample и Nstandard – координационные числа иссле-
дуемого образца и стандарта соответственно;  
S2

0 sample и S2
0 standard – масштабные множители исследуе-

мого образца и стандарта соответственно. 
В таблице 1 представлены полученные параметры 

локальной атомной структуры, которые обнаруживают 
следующие тенденции. 

1. Межатомные расстояния Cu-Ti и Ni-Ti незначи-
тельно увеличиваются после КВД при n=4 по сравне-
нию с состоянием после ЗЖС, тогда как рост величины 
деформации до n=6 приводит к уменьшению межатом-
ных расстояний Cu-Ti и Ni-Ti по сравнению с состояни-
ем после ЗЖС. На рис. 3 это показано как сдвиг пика 
преобразования Фурье. 

2. То же самое относится и к координационным 
числам. 

3. Полученные данные выявляют разную степень 
упорядоченности окружения атомов Cu и Ni: большая 
степень беспорядка отмечается вокруг атома Ni (вели-
чина σ2 в этом случае заметно выше). 

Суммируя все описанные экспериментальные дан-
ные, можно утверждать, что возникающая в ходе КВД 
кристаллического сплава Ti2NiCu и фиксируемая раз-
личными структурными методами аморфная фаза имеет 
различную локальную атомную структуру в зависи-
мости от величины деформации. Локальная атомная 
структура уплотняется под действием значительных 
деформационных воздействий и становится более 
«упорядоченной» при деформации, соответствующей 
n=6, что может быть связано с протеканием в материале 
процессов, предшествующих кристаллизации. Такая 
последовательность процессов – структурная релакса-
ция и последующее расстекловывание (кристаллиза-
ция) – обычно наблюдается в ходе нагрева аморфных 
сплавов [19–21]. В настоящем исследовании струк-
турная релаксация деформационно-индуцированного 
аморфного состояния наблюдается непосредственно 

 
 

 
 
 

Рис. 2. Рентгенограммы сплава Ti2NiCu, а также типичное темнопольное  
электронно-микроскопическое изображение структур сплавов в аморфном состоянии  

после ЗЖС и КВД и соответствующая микродифракция 
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Таблица 1. Характеристики координационных сфер для сплава Ti2NiCu после ЗЖС и КВД  
при n=4 и при n=6, измеренные выше K-Ni K-Cu краев 

 

Образец 
Первая координационная сфера Вторая координационная сфера 

 N R, Å σ2∙10-3, Å2  N R, Å σ 2∙10-3, Å2 

выше края поглощения K-Cu 

ЗЖС Cu-Ti 5,84±0,8 2,531±0,008 8±1 
Cu-Cu 2,2±0,3 3,374±0,127 23±20 

Cu-Ni 2,2±0,3 3,535±0,052 18±8 

КВД n=4 Cu-Ti 5,17±1,5 2,547±0,026 8±4 
Cu-Cu 1,9±0,6 3,054±0,101 13±13 

Cu-Ni 1,9±0,6 3,544±0,048 18±7 

КВД n=6 Cu-Ti 5,4±1,5 2,524±0,027 7±4 
Cu-Cu 2,0±0,6 3,280±0,6 30±90 

Cu-Ni 2,0±0,6 3,521±0,039 17±5 

выше края поглощения K-Ni 

ЗЖС Ni-Ti 6,44±1 2,529±0,011 12±2 
Ni-Cu 2,4±0,4 3,536±0,052 18±8 

Ni-Ni 2,4±0,4 2,825±0,007 26±13 

КВД n=4 Ni-Ti 6,48±1 2,534±0,008 13±1 
Ni-Cu 2,4±0,4 3,544±0,048 18±7 

Ni-Ni 2,4±0,4 2,874±0,045 23±8 

КВД n=6 Ni-Ti 5,9±0,6 2,517±0,009 11±1 
Ni-Cu 2,2±0,2 3,521±0,038 17±5 

Ni-Ni 2,2±0,2 2,727±0,124 32±18 
 
 

       
 а б 

 
Рис. 3. Модули преобразования Фурье экспериментальных EXAFS-функций,  

измеренных выше края K-Cu (а) и края K-Ni (б) образцов сплава Ti2NiCu 
 
 

в ходе КВД. Аналогичные изменения локального 
ближнего порядка аморфного состояния в ходе КВД 
были выявлены также EXAFS-методом при деформа-
ции аморфного сплава Fe58Ni25B17 при температурах 
293 и 77 К [22]. В условиях одинаковых значений де-
формации сплав частично кристаллизовался при 293 К, 
при 77 К кристаллизация не наблюдалась, что естест-
венно в условиях подавления диффузионных процессов 
при криогенных температурах, однако была отмечена 
тенденция к уплотнению локальной атомной структуры 
при 77 К. Сделан вывод об упорядочении локальной 
атомной структуры и формировании «идеального», сре-
лаксированного аморфного состояния в ходе деформа-

ции. На основе вышесказанного следует заметить, что  
в условиях КВД как ЗЖС аморфная фаза (Fe58Ni25B17), 
так и деформационно-индуцированная аморфная фаза 
(Ti2NiCu) претерпевают структурную релаксацию. 

 
ВЫВОДЫ 
1. EXAFS-исследования локальной атомной струк-

туры показали, что возникающая в ходе КВД кристал-
лического сплава Ti2NiCu деформационно-индуциро-
ванная аморфная фаза не идентична аморфной фазе, 
полученной методом ЗЖС. 

2. Локальная атомная структура аморфного состояния, 
полученная методом КВД, изменяется в зависимости  
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от величины деформации: она уплотняется и становит-
ся более совершенной под действием значительных 
деформационных воздействий в ходе КВД при комнат-
ной температуре до n=6. 

3. Как после ЗЖС, так и после КВД обнаружена раз-
личная степень ближнего порядка для окружения ато-
мов Cu и Ni. Более высокая степень ближнего порядка 
имеет место вокруг атомов Cu. 

Авторы выражают благодарность РНФ № 19-72-
20066 за финансовую поддержку. 
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Abstract: At present, systematic studies of structural regularities inherent in metallic materials in the process of large 

plastic deformations are actively proceeding. In particular, by high-pressure torsion, the authors obtained many interesting 
and important results. It is known, that some alloys and intermetallic compounds during the high-pressure torsion change 
from a crystalline to an amorphous state. However, in the literature, there is no answer to the issue of similarity or diffe-
rence in the local structure of amorphous states of the same alloy produced by various methods (after melt quenching and 
high-pressure torsion). 

In the paper, using the EXAFS spectroscopy, X-ray diffraction analysis, and transmission electron microscopy, the authors 
studied the local atomic structure of the amorphous Ti2NiCu alloy produced by melt quenching and high-pressure torsion. 
It is shown that the local atomic structure of the amorphous phases produced by melt quenching and high-pressure torsion 
is not identical. The amorphous structure of the Ti2NiCu alloy produced by the high-pressure torsion compresses and be-
comes improved under the action of significant deformation effects as the strain increases at room temperature to n=6.  
The authors identified that the radii of the first coordination spheres of pairs of atoms of the Cu-Ti and Ni-Ti types, as well 
as the corresponding coordination numbers, depend on both the method of obtaining the amorphous state and the value of 
high-pressure torsion. The interatomic Cu-Ti and Ni-Ti distances slightly increase after high-pressure torsion at n=4 com-
pared to the state after melt quenching. The increase in the strain up to n=6 causes the decrease in the interatomic  
Cu-Ti and Ni-Ti distances as compared to the state after melt quenching. 
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