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摘  要 

 

近二十年，纳米晶体材料因结构独特﹑性能优异而引起广泛关注。大量研

究显示，不同制备方法及热历史获得的纳米晶体材料具有不同的理化、力学性

能，这是因不同方法制备的纳米晶体材料的结构不同所致。为深入理解纳米晶

体材料的结构-性能关系，系统研究不同制备方法获得的纳米晶体材料的结构特

性是十分必要的。 

本论文主要利用 X-射线衍射分析(XRD)、扩展 X-射线吸收精细结构分析

(EXAFS)、电子显微术(TEM)及热分析技术(DSC)，系统研究非晶完全晶化法制

备的纳米晶体 Se﹑机械研磨法制备的纳米晶体 Se 和 Fe﹑磁控溅射法制备的纳

米 Ti3Al薄膜的结构特性。主要研究结果如下： 

1. 非晶完全晶化法制备纳米晶体 Se 的原子局域结构特性：常温 EXAFS 研

究显示，纳米晶体硒的[-Se-]n 链内原子结构(最近邻配位距离﹑配位数等)不因平

均晶粒尺寸(D)的变化而变，表明纳米晶体 Se 的微观结构和热学参量的变化源于

[-Se-]n 链间结构的变化。纳米晶体 Se 的晶界处于低能态，非“类气态”结构。 

2. 机械研磨法制备纳米晶体 Fe 的结构特性：研磨初期，晶粒不断细化，

微观应变、德拜-瓦伦因子、贮存焓、膨胀系数明显增大，表明晶体内缺陷的增

多；在 D 不变(8 nm)的稳态研磨阶段，热学参量(贮存焓、膨胀系数)明显减小，

结构参数(微观应变、德拜-瓦伦因子)亦有所降低。通过估算纳米晶体 Fe 的晶界

膨胀系数和晶界焓发现，它们在稳态研磨阶段随研磨时间的增加不断减小，暗

示晶界的驰豫。 

3. 机械研磨导致纳米晶体 Se 的固态非晶化：研磨初期，D 逐渐减小，微

观应变、晶胞体积不断增加；当 D 减至临界值(13 nm)、微观应变增至极大值(0.39 

%)、晶胞体积增至临界值(0.30 %)时，发生固态非晶化相变；在非晶化过程中，

微观应变逐渐降至零，晶胞体积和 D 保持不变。低温 EXAFS 分析揭示， [-Se-]n
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链在非晶化过程中发生重组，而链内原子结构不变。由此提出新的“晶粒失稳”

非晶化动力学模型。 

4. 磁控溅射法沉积纳米 Ti3Al薄膜的结构缺陷：XRD 研究发现六角结构的

Ti3Al薄膜为 c-轴取向的柱状晶。薄膜中固溶了约 6 at. % In。Ti3Al 薄膜的微观

应变、晶粒尺寸因晶体取向而异：随衍射面与织构面{002}间夹角的增大，晶粒

尺寸迅速下降，微观应变线性增加。Ti3Al 薄膜中存在很大的残余压应力(-3.48 

GPa)，导致晶面间距沿 c-轴被拉大，沿 a-轴被压缩。Ti3Al 薄膜的德拜-瓦伦因

子比其标样值大很多，且因晶向而异。这些结果表明溅射沉积的薄膜内存有大

量与晶向有关的结构缺陷。 

 

 

关键词：纳米晶体 Se、Fe、Ti3Al薄膜，非晶晶化、机械研磨、磁控溅射，结构

特性，热学特征 
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ASTRACT 

Y. H. Zhao (Materials Science) 

Supervised by Profs. K. Lu and E. J. Mittemeijer 

In recent years, nanocrystalline (nc) materials have attracted increasing 

interests with the anticipation that their properties will be different, and often superior 

to, those of conventional materials with coarse-grained structure. However, extensive 

investigations have indicated that the physical, chemical and mechanical properties of 

nc materials depend strongly upon their synthesized methods and thermal histories. 

The primary reason for this phenomenon is the fact that the structure features of the 

nc materials are closely related with their processing parameters. Therefore, 

systematic studies on the structural characteristics of the nc materials synthesized by 

means of different techniques are of urgent necessity for gaining a complete 

understanding of the intrinsic correlation between the structure and the properties in 

nc materials. 

In this work, systematic investigations on the structural characteristics of the nc 

Se, Fe and Ti3Al layer, prepared by means of nanocrystallization of amorphous solids, 

mechanical milling and magnetron sputtering techniques, respectively, were 

performed mainly employing x-ray diffraction (XRD), extended x-ray absorption 

fine-structure (EXAFS), transmission electron microscopy (TEM) and thermal 

analysis techiques. The main results are followed: 

1. The atomic local structure of the nc Se prepared by means of 

nanocrystallization of amorphous solids. EXAFS analysis revealed that the [-Se-]n 

intrachain atomic structure (the bond length and the coordination number etc.) in the 

nc Se is unchanged against the mean grain size (D), indicating that the 

microstructural and thermal variations in the nc Se result from the change in [-Se-]n 

interchain structure (bonded with Van der Waals forces). The grain boundary (GB) in 

the nc Se is found to be in a low-energy configuration that is substantially different 

from that of the “gas-like” GB structure. 

2. Structure of the nc Fe prepared by means of mechanical milling. At the early 

stage of milling, grain refinement takes place gradually accompanied by the evident 

increases in the mean microstrain (<2>1/2), the Debye-Waller parameter (B), the 

stored enthalpy (H) and the linear thermal expansion coefficient (L) of the nc Fe, 

suggesting an enhancement of the defects in the nc Fe induced by milling process. 



  VI  

With the further milling of the nc Fe within the stage of steady-state D, we observed 

the evident decreases in H and L, as well as slight drops in <2>1/2and B. The GB 

enthalpy and the GB thermal expansion coefficient of the nc Fe were estimated, 

showing decreasing tendencies with the milling time within the stage of steady-state 

milling, which implies a GB relaxation process. 

3. Mechanical-milling- induced solid-state amorphization in the nc Se. Upon 

milling of Se powders, D was reduced gradually, while <2>1/2and the unit cell 

volume (V) were enhanced. When critical D (13 nm) and lattice expansion (0.30 %) 

as well as a maximum <2>1/2 (0.39 %) were reached, the solid-state amorphization 

occurred in the nc Se. During the major amorphizaton process, the remaining 

crystallite size remains unchanged with a constant lattice expansion, while 

<2>1/2drops down to zero gradually. Low-temperature EXAFS experiments revealed 

that [-Se-]n chains were re-arranged during the amorphization, while the intrachain 

structure is unchanged. A new kinetics model of “crystallite destabilization” is 

presented for the amorphization which satisfactorily explained the experimental 

observations. 

4. Structural imperfections of a sputter deposited nc Ti3Al layer. XRD 

experiments revealed that the hcp Ti3Al layer is consisted with the c-axis oriented 

columnar grains. 6 at. % In was found in the nc layer as a solid solute. The grain size 

and microstrain of the nc Ti3Al layer exhibit clear anisotropic behaviors: with 

increasing the angle between the reflection plane and the texture {002} plane, the 

grain size of nc Ti3Al layer decreases sharply, while the microstrain increases linearly. 

A very large compressive macrostress (-3.48 GPa) was found within the nc Ti3Al 

layer that results as a compressed lattice parameter a and an enlarged lattice 

parameter c. The Debye-Waller parameter of the nc Ti3Al layer are found to be 

anisotropic and great larger than that of the Ti3Al reference. These results revealed 

large amount of structural imperfections in the sputter deposited thin layer which 

significantly depend upon the crystallographic orientation. 

 

 

Keywords: Nanocrystalline Se, Fe and Ti3Al layer; Nanocrystallization of 

amorphous solids, mechanical milling and magnetron sputtering; 

Structure; Thermal properties. 
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第一章 绪论 纳米晶体材料研究进展 

 

摘要：本章简要追溯纳米材料研究历史，介绍纳米材料概念、分类，详细论述纳米晶体材

料的主要制备方法和结构特性，并简要阐述纳米晶体材料的性能和论文研究的背景、内容。 

 

1.1  纳米材料的历史简介 

人类对宇宙的认识向宏观(天体)和微观(粒子)两个方向发展。最近二十年，

纳米材料研究的兴起就是当代科学家涉足材料微观结构的结果。 

人类对纳米材料的研究可追溯至 1870 年，Sorby 等对铁合金研究发现，超

细微结构使马氏体具有很高的硬度[1]。1906 年，Wilm 首先发现 Al 合金的沉淀

强化现象；到 1919 年，Merica 等指出是直径为亚微米的沉淀相起到了强化作用。

二战后，晶格缺陷理论和高分辨技术的出现使人们对材料的微结构对其性能影

响有了本质认识；随后，人们开始对材料的微结构进行特殊控制，以获得新的

原子、电子结构，如在工程材料方面，通过控制位错运动(弥散强化[2]、晶粒细

化[3]等)来提高材料的机械性能；在半导体领域中，对二维薄膜进行了大量研究、

设计[4]，等等。 

1981 年，德国 Saarlandes 大学 H. Gleiter 教授首次提出“纳米晶体材料

(Nanocrystalline Materials)”的设计思想[5]。众所周知，实际晶体存在结构缺陷[附

注 1]，缺陷处的原子结构不同于理想晶体结构[6-8]。常规粗晶材料(平均晶粒尺寸

大于 1 m)因缺陷处原子分数很小(小于 10-4)而难以发现其作用；但若材料中有

一半以上原子位于缺陷上时，则其结构、性能很大程度上取决于缺陷的原子 

 

附注 1：包括点缺陷(如空位)、线缺陷(位错)、面缺陷(如界面、层错)等。 
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结构特征。通常，在晶体中引入界面(包括晶界、相界)这一缺陷，即当材料中的

界面密度为 1019 cm-3 时，位于界面和晶粒内部的原子数量相当。因这种缺陷材

料的晶粒为纳米尺度，故称之为纳米晶体材料。图 1.1 为纳米晶体材料的二维结

构模型[9]，可见，它由位于晶粒内部和晶界两种结构不同的原子构成。 

Fig. 1.1 Two-dimensional model of nanocrystalline material. The atoms in the centers 

of the crystals are indicated in black. The ones in the boundaries core 

regions are represented by open circles [9]. 

图 1.1 纳米晶体材料二维硬球模型：实心圆为晶内原子，空心圆为晶界原子[9]。 

 

纳米晶体材料结构上的特殊性使其具有诸多传统粗晶、非晶材料无可比拟

的优异性能，因此，纳米结构的出现不仅为人们研究晶体缺陷提供了模型材料，

且为材料的技术应用开创了广阔前景。1981 年以后，纳米晶体材料成为材料科

学与工程界的研究热点，为各界科学家所关注。纳米晶体材料的研究领域亦不

断拓宽，广泛涉及物理、化学、生物、微电子、医学等诸多学科。现在，纳米

晶体材料已受到美国、欧洲、日本、中国等国政府的重视，纷纷组织人力、物

力进行广泛、深入的研究。 
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1.2 纳米材料的概念、分类 

起初，Gleiter 将纳米晶体材料定义为材料的结构单元(多为晶粒)至少在一

维方向上处于纳米量级(小于 10 nm)的单相或多相材料[9]。后来，纳米量级的范

围拓宽为 1-100 nm。1993 年，Siegel首先将纳米晶体材料分为四类，包括零维

超微粒子、一维调制多层膜、二维覆盖膜和三维纳米相材料[10]，如图 1.2 所示。 

Fig. 1.2 Schematic of the four types of nanostructured materials: 0-ultrafine clusters, 

1-multilayer, 2-overlayers, 3-nanophase materials [10]. 

图 1.2 纳米晶体材料分类图：0-超微粒子，1-多层膜，2-覆盖膜，3-纳米相材料。 

 

2000 年伊始，Gleiter 对纳米材料(即广义的纳米晶体材料)进行了定义和分

类[11]。纳米材料指材料微结构的特征尺寸处于纳米量级(如 1-10 nm)的材料，

微结构既包括组成材料的结构单元，也包括材料自身尺度的微观化(即低维材

料)。按此定义，Gleiter 将纳米材料分为三大类：(1)低维纳米材料，包括纳米粒

子(孤立的、基体支持或镶嵌[12])、纳米线(如 Si 线[13])、纳米管(C 管[14])、纳

米缆[15]、纳米膜[16]、纳米有机大分子(如 DNA 分子[17])等。(2)表层纳米材料，
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包括各种表面处理技术(如离子注入、激光处理、物理和化学气相沉积 PVD、CVD)

制备的用以提高材料表面性能(如抗蚀、耐磨等)的固体表层结构。(3)大块纳米材

料，由尺度为纳米量级的结构单元构成，大块纳米材料按其结构单元和界面的

形态、化学成分又可分为三类、四族，如图 1.3 所示[18]。结构单元(以下简称晶

粒)有层状、柱状、球形三种形态，化学成分有以下四种类型：(1)晶粒、晶界成

分相同(单相纳米材料)，(2)晶粒成分不同(多相纳米材料)，(3)晶粒、晶界成分不

同(某一成分在界面偏聚的纳米材料)，(4)晶粒弥散分布于不同化学成分的基体中

(如析出纳米弥散相)。大块纳米材料的结构单元通常为晶体，也可为非晶(纳米

玻璃)[19]、聚合物[20]甚至准晶等。 

Fig. 1.3 Classification schema for bulk nanostructured materials (NSM) according to 

their chemical composition and dimensionality of structural elements[18]. 

图 1.3 大块纳米材料根据其结构单元的形态、成分分类图[18]。 
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除上述分类，纳米材料尚有多种分类法：如按热力学状态可分为热力学平

衡纳米材料(如自聚集大分子结构[21，22])和热力学非平衡纳米材料，按化学成

分可分为无机纳米材料(金属、合金[23]、半导体[24]、陶瓷[25]等)和有机纳米材

料(聚合物、生物大分子等)，等等。以下论述仅限于非平衡大块纳米晶体。 

 

1.3 纳米晶体材料的制备 

1981 年，Gleiter 等首先用惰性气体冷凝法合成大块纳米晶体材料[26]，迄

今为止，已发展成多种制备纳米晶体的方法。Gleiter 将它们分为四类[18]：(1)

先制备出纳米超细粒子，再将粒子压实成大块纳米晶体，包括惰性气体冷凝法、

溶体析出[27]等；(2)以粗晶或单晶为原始材料，通过引入高密度缺陷使之细化为

纳米晶体，包括各种塑性变形(如机械研磨[23]、剪切[28]、轧制等)、粒子轰击[29]

等；(3)通过控制形核、长大使母体相变为纳米晶体，包括非晶晶化[30，31]、超

饱和固溶体分解[32]、熔体激冷[33]等；(4)将纳米粒子沉积于基体上，包括各种

沉积技术(如 PVD[34]、CVD[35]、溅射[36]、电解[37]等)。 

目前，纳米晶体材料的制备主要集中于：(1)纳米晶体制备技术的发展、理

论机制及模型，以改进纳米晶体材料的品质和产量，(2)纳米粉末的固结技术，

以获得密度、结构可控的块体材料和表面覆盖。下文就纳米晶体材料的几种主

要制备方法做简要介绍。 

 

1.3.1 惰性气体冷凝法(Inert Gas Condensation, IGC) 

IGC 法实验装置如图 1.4 所示[38]，将原始材料在充有惰性气体的高真空室

内蒸发，蒸发出的金属原子因与惰性气体碰撞失去动能而聚集成超细晶粒(直径

为几个纳米)，超细晶粒经惰性气体对流聚积于液氮冷却的“冷指”上；随后，

排出气体、恢复高真空(小于 10-6 Pa)，将纳米晶粒刮入压模中，在 1-5 GPa 下压

实成纳米块。压实过程可伴有退火、烧结等处理。 
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Fig.1.4 Schematic of IGC for the synthesis of nanocrystalline materials [38]. 

图 1.4 惰性气体冷凝法制备纳米晶体材料的实验装置示意图[38]。 

 

IGC 法制备的纳米样品密度可达相应粗晶的 70-90 %，样品中主要杂质为

氧(0.01-1 at. %)，金属杂质含量为 10-4 at. %，吸附的惰性气体浓度小于 50 ppm。

近年来，为提高生产效率、避免粒子在沉积过程中长大、团聚，将惰性气体的

自然对流改为强制对流[39]，并将热源改为感应、等离子体、溅射加热[40]，这

样，可生产克级甚至几十克的纳米样品。目前，IGC 法已成功制备出纳米金属(Fe、

Cu、Pd、Er、Ag、Al、Cr 等)、纳米合金、纳米氧化物(TiO2、ZrO2、Y2O3、Al2O3、

MgO 等)及纳米复合材料等。 

应指出，IGC 法存在不足：样品的晶界处存有大量微孔[9]，而微孔对纳米

晶体材料的结构、性能研究极为不利；另外，此法工艺复杂、产量低、成本高。

Gleiter 等给出了 IGC 法制备纳米晶体材料的详细综述[9，41，42]。 
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1.3.2 机械研磨法(Mechanical Milling, MM) 

继 IGC 技术之后，MM 技术成为制备纳米晶体材料的有效方法。MM 法是

机械合金化(Mechanical Alloying，MA)的一个分枝。MA 技术是二十世纪六十年

代后期 Benjamin 等为合成氧化物弥散强化合金而发展成的新的粉末冶金方法

[43]，它于八十年代初因成功制备出非晶合金而成为国际材料研究热点之一[44]。

迄今， MA 还制备出过饱和固溶体[45]、准晶合金[46]、纳米晶体[23]及高熔点

金属间化合物[47]等，并与热挤压[48]等工艺相结合来制备适于工业应用的材料。 

Fig. 1.5 Schematic representation of ball-powder-ball collosion during MA[49]. 

图 1.5 机械合金化过程中球-粉-球之间的碰撞关系示意图[49]。 

 

MM 法制备纳米晶体的原理(见图 1.5)是通过球-粉-球或球-粉-罐的反复碰

撞使初始粗晶粉末先发生塑性变形、加工硬化、破碎，而后又被反复冷焊、断

裂、再冷焊，最终使粉末的晶粒细化为纳米量级。常用的设备为高能研磨机，

有搅拌式、振动式、行星轮式、滚卧式，另外，还有自行设计的振摆式、行星

振动式等。磨球主要是淬火钢球，也有玛瑙球、刚玉球、碳化钨球等。 

目前，MM 法已制备出纳米金属(Al、Cu、Pd、Ni、Fe、Cr、Nb、W、Co、
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Ru、Ti、Zr) [50-52]、纳米金属间化合物(Al3Zr、Al3Ti、Al3Fe、CrB、CrB2、NbB、

NbB2、Cr2Nb、NbSi2、AlRu、SiRu、NiTi、CuEr、CoZr、Ni3Al、Fe3Al)[53-56]、

纳米过饱和固溶体(Fe-Al、Hg-Cu、Fe-Cu, Cr-Fe、Ni-Mo、Ni-W 系)[57-60]等。 

MM 法不仅设备简单、成本低、可大批量生产，且适用范围广。MM 法之

不足为污染比较严重，且密实过程中样品存有微孔。Koch 和 Fecht 等分别给出

了 MM 法制备纳米晶体材料的综述文章，详见文献(61-63)。 

 

1.3.3 非晶晶化方法(Crystallization of Amorphous Materials, CAM) 

CAM 法是将非晶态材料(可通过熔体激冷[64]、机械研磨、溅射等获得)作

为先驱材料，通过适当的晶化处理(如退火[65]、机械研磨[66]、辐射[67]等)控制

晶体在非晶固体内形核、生长而使材料部分或完全地转变为具有纳米尺度晶粒

的多晶材料。其中，用退火法使熔体激冷制备的非晶固体晶化为纳米晶体是目

前最为常用的方法，此法不仅工艺简单、成本低、且晶粒尺寸可精确控制；由

于晶化过程未受任何人为加压、形变之影响，因此，CAM 法制备的纳米晶体晶

界洁净、致密。CAM 法之不足为其适用范围依赖于非晶固体的形成能力，难以

形成非晶的金属或合金，则不能用 CAM 法制备纳米晶体。 

非晶晶化有多种类型：按晶化过程和产物可分为多晶型晶化、共晶型晶化

和初晶型晶化。多晶型晶化指具有化合物或固溶体成分的非晶合金晶化时会形

成与非晶相成分相同的单一纳米晶，目前，此晶化类型已制备出纳米晶体

NiZr2[68]、FeZr2[69]、CoZr2[70]、CoZr[71]、Si[72]、Se[73]等。共晶型晶化指

在共晶成分的非晶合金晶化时会同时析出两相或多相纳米晶，如 Ni-P[74]、

Fe-B[75]、Fe-Ni-P-B[76]等的纳米晶化。偏离共晶、多晶型晶化成分的非晶合金

一般分步晶化：先析出初晶型纳米晶相，再以共晶型或多晶型方式晶化为纳米

相，即初晶型晶化，如 Fe-Mo-Si-B[77]、Al-Y-Ni[78]、Al-Y-Fe[79]等的纳米晶化。 

按晶化程度又有部分晶化和完全晶化之别，Yoshizawa 等首先使
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Fe-Cu-Nb-Si-B 系非晶态合金部分晶化，得到镶嵌在非晶基体上的纳米颗粒[30]；

Lu等首先在 Ni-P 合金系中，获得了完全晶化的纳米晶体，为纳米晶体材料研究

提供了理想的模型材料[74]。除一般退火，CAM 还可采用热脉冲实现快速退火，

它适用于晶化温度较高的样品，是制备集成器件的有效手段[80]。Lu给出了 CAM

法制备纳米晶体材料的详细综述[81]。 

 

1.3.4 磁控溅射法(Magnetron Sputtering, MS) 

溅射是物理气相沉积薄膜的重要方法之一，其工作原理如图 1.6 所示，在

真空室(10-3-10-7 Pa)内充入一定压力的工作气体，提高阴﹑阳两极间的电压使气

体发生辉光放电，放电产生的正离子在电场作用下以一定动能轰击阴极靶而将

靶原子溅射出来，溅射出的原子被吸附于衬底表面并最终生长成连续薄膜。 

 

 

 

Fig. 1.6 Schematic representation of magnetron sputtering apparatus. 

图 1.6 磁控溅射法制备薄膜的装置示意图。 

MS 是利用电场和磁场的双重作用使电子产生回旋运动，以增加电子与工
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作气体的碰撞，使辉光放电产生的等离子体中形成高密度的正离子，从而大幅

提高溅射效率。目前，MS 法已制备出多种金属(如 Al、Ag、Cr、Cu、Fe、Mo、

Ni、Ta、Ti、W、Zr 等)[82-91]、合金(TiAl、Ti3Al[91])、半导体(Si、Ge、Se、

GaAs 等)[93]、有机分子[94]、陶瓷(TiO2、Al2O3、SiO2 等)[95，96]、化合物(AlN[97]、

CrB[98]等)薄膜，且薄膜结构既可为多晶，亦可为单晶[99]、非晶，既可为单层，

亦可为双层、多层，等等。 

MS 法之不足为成本较高、工艺复杂，仅能制备二维纳米薄膜，且纳米膜

中有较大的内应力和较强的择尤取向。Thornton 和 Hoffman 等对 MS 法制备的

薄膜结构进行了系统研究，详见文献(100)。 

 

1.3.5 严重塑性变形法(Severe Plastic Deformation, SPD) 

1988 年，俄罗斯 Valiev 等首先用 SPD 法制备出大块亚微米晶体 Cu、Ni[28，

101]。SPD 法包括压力扭转和等通道角挤压(ECA)，如图 1.7 所示。 

Fig. 1.7 Principles of SPD: (a) torsion under high pressure, (b) ECA pressing [28]. 

图 1.7 SPD 法原理示意图：(a)压力扭转法，(b)等通道角挤压法[28]。 

压力扭转法[102-104]是将置于支撑砧槽中的原始样品(块或粉)施加数个
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GPa 的压力，并相对转动上下两砧使之发生剪切变形。此法制备的纳米样品一

般为圆片状，直径在 10-20 mm之间，厚约 0.2-0.5 mm。等通道角挤压法[105-107]

是使原始棒材(直径小于 20 mm，长度在 70-100 mm 之间)在具有一定角度的管

道中通过而发生剪切变形，变形后的样品旋转一定角度(0、90、180)后再重复

压入管道，以使变形在不同滑移面、滑移方向上发生。这样，经数次变形便可

形成高角晶界的纳米晶体材料。 

目前，SPD 法已成功地制备出纯金属 Cu、Ni、Fe、Ti、Al、Ag 和 TiAl、

Ni3Al金属间化合物及 Mg 基、Al 基合金的纳米晶体[108-114]。SPD 法之优点为

可制备尺寸较大的无空隙纳米样品，不足为制备的纳米晶体通常有较强的织构、

较大内应力，晶粒亦较大(100-200 nm)，且适用范围受到材料变形难易的限制。

最近，Valiev 给出了关于 SPD 法制备纳米晶体材料的详细综述性文章[115]。 

 

1.3.6 电解沉积法(Electrdeposition, ED) 

近年来，ED 法制备纳米晶体材料引起了关注。ED 法制备纳米晶体是在完

善传统电镀工艺的同时，更加注重电化学的生产方法，主要包括传统直流电源

技术、电镀板技术、脉冲电镀技术、无极电镀技术及制备纳米复合材料的共沉

积技术[116-118]。ED 法不仅成本低、产量大、适用范围广，且制备的纳米样品

较致密、少污染；此外，纳米样品的晶粒大小和取向可通过调节沉积参数得以

控制，既可为大小较均匀的等轴晶粒，亦可为层状或其它形状的晶粒[119，120]。

目前，ED 法已成功制备出纳米纯金属(如 Cu、Ni等)、过饱和固溶体(如 Ni-P、

Co-W、Ni-Mo 等)[116，121，122]等。 

纳米晶体材料的其它制备方法于此不一一论述，尽管制备纳米晶体的方法

很多，但能制备出晶界洁净、致密的理想大块纳米晶体的方法却不多。 
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1.4 纳米晶体材料的结构 

近二十年，纳米晶体材料的结构研究一直是纳米晶体材料研究的热点，这

是因为它不仅可深化、拓宽对已有晶体缺陷理论的认识，且有助于理解纳米晶

体材料不同于传统粗晶、非晶材料的特殊性能。纳米晶体材料主要结构参量包

括[123]：(1)晶粒尺寸、形态及其分布，(2)晶界或相界的形态、结构特征，(3)

晶粒内部的结构缺陷，(4)晶粒和晶界的交互作用，(5)制备过程引入纳米样品中

的宏观残余缺陷等；其中，对单质纳米晶体材料的晶界结构特征和晶粒结构缺

陷研究甚多。下文就这些报导做详细论述，并对纳米晶体材料的其它结构参量

做简要概括。 

 

1.4.1 晶界结构 

当材料的晶粒小到纳米量级，其晶粒间界的结构与传统粗晶体的晶界结构

相比，是否发生了变化？这一直是人们所关心的问题。为此，对 IGC 法制备的

纳米晶体的晶界结构进行了大量研究；尽管如此，迄今仍存在“类气态(Gas-Like)”

晶界结构模型和传统晶界结构模型两种分歧。 

“类气态”晶界结构模型 

Gleiter 等提出纳米晶体材料概念的同时，即勾画了其 “类气态” 晶界结

构模型[9，42]。图 1.8 是计算模拟单质纳米晶体的原子结构[18]，单质纳米晶体

由晶粒(其原子用空心圆表示)和晶界(其原子为实心圆)两种结构不同的组元构

成，其中，各晶粒原子结构均相同，仅取向各异；晶界的原子结构却很复杂，

具有：(1)长程无序，因晶界周围晶粒的不匹配和晶粒边界有限的刚性松弛所致，

(2)短程无序，因晶粒取向的随机性和晶界倾角的多样性等因素所致，如图 1.8，

因晶粒 1、2 的取向不同于 2、3，故晶界 A 和 B 的原子结构不同。典型的纳米

晶体材料的界面密度为 1019 cm-3，则有 1019 个不同的界面结构。既非短程有序

亦非长程有序的晶界结构即“类气态”界面结构。 



第一章 绪论 纳米晶体材料研究进展 

  13  

Fig. 1.8 Computed atomic structure of nanocrystalline material. The computions 

were performed by modelling the interatomic forces by Morse potential[18].  

图 1.8 计算模拟纳米晶体的原子结构(原子间作用势用 Morse 势表示)[18]。 

 

同时，Gleiter 等通过诸多实验来证实“类气态”界面模型。小角 X-射线和

中子散射分析显示纳米晶体 Pd(8 nm)的晶界密度仅为粗晶体的 60-70 %，此值亦

远小于非晶和液体的密度，表明纳米晶体材料的晶界原子排列更为稀疏，即“类

气态”[124-126]；并且，这一密度同理论计算的晶界密度相符[8]，与观察到的

晶界原子密度亦一致[127，128]。模拟计算纳米晶体 Fe(6 nm)的 X-射线衍射(XRD)

干涉函数发现其晶界为短程无序结构[129，130]，EXAFS 研究纳米晶体 Cu(10 nm)

发现其径向分布函数配位峰强比粗晶 Cu 的要低 30-50 %，因“类气态”的晶界

原子结构所致[131]。此外，正电子湮灭[132]、穆斯堡尔谱[133]及吸氢[134]等实

验都间接证实了纳米晶体“类气态”的界面结构。“类气态”晶界模型表明纳米

晶体材料的晶界处于高能非平衡态，即有很大的界面过剩体积和界面过剩能，

这在实验和理论计算上都得以证实[135-137]。 

1 

2 

3 

A 

B 
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但是，人们并没完全接受纳米晶体材料的“类气态”界面结构模型，因为

此模型是在一定的假设下推导出来的：即假设样品中不存在残余微孔，且样品

的纳米晶粒具有理想晶体结构。事实上，这些假设难以成立：由纳米粉到纳米

块的压实很难消除微孔[9]，且压实过程亦会给晶粒引入结构缺陷。 

传统晶界结构模型 

传统晶界结构模型认为纳米晶体材料的晶界结构与粗晶的晶界结构相似，

存在短程有序，而非“类气态”结构，此模型源于高分辨电镜(HREM)对 IGC 法

制备的纳米晶体 Pd[138，139]、Cu[140]、Fe[141]等晶界的直接观察(见图 1.9)。 

Fig. 1.9 HREM of nanocrystalline Cu sample produced by IGC technique [140]. 

图 1.9 IGC 法制备的纳米晶体 Cu 的高分辨电镜照片[140]。 

 

HREM 发现纳米晶体材料具有如下特征：(1)大部分纳米晶粒为取向任意的

等轴晶，晶粒内存在明显的条纹(有规律排列的原子)；(2)晶粒内条纹在晶界处突

然终止，表明在平行于图象的平面内几乎没有无序区，即“类气态”结构；(3)

晶界基本平直但有区域性小平面波折。此外，赖曼光谱研究纳米晶体 TiO2、扫
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描隧道显微镜(STM)研究纳米晶体 Ag、Pd 等都发现它们的晶界结构与粗晶的晶

界结构相似[142，143]。由此，Siegel 和 Thomas 于 1992 年指出纳米晶体材料的

晶界结构与粗晶的晶界结构相似，他们认为纳米粉在压实的过程由局部会发生

变形和扩散，从而使其晶界处于低能态[139]。 

HREM 观察虽然直接，但不能完全相信[9]。因为：(1)纳米样品被置于低于

超高真空度的环境下进行观测，杂质对其结构可能会产生影响，且高能电子束

对纳米结构稳定性的影响也待定义；(2)因用于 HREM 观察的样品很薄(通常薄于

晶粒的直径)，故大块纳米样品原来的三维晶体排列变成了二维排列，晶界结构

会因此而被改变；(3)最近的原子力显微镜(AFM)和 STM 观察到纳米晶体的晶界

在远低于其熔点时原子活动能力很大[144]，且纳米晶体材料的高扩散性能亦会

使原子从薄样品的自由表面迅速扩散到晶界上。 

因此，IGC 法制备的纳米晶体材料的晶界结构是“类气态”还是短程有序

迄今仍无定论。事实上，IGC 法制备的纳米晶体的晶界结构还与晶粒尺寸、微

观应变等结构参数及外加压力等工艺参数密切相关[145，146]。 

其它方法制备纳米晶体材料的晶界结构 

Li 等对 CAM 法制备的纳米晶体(Fe、Mo)78Si9B13 的 HREM 观察发现其晶

界结构与粗晶的晶界结构相似[147]，Lu 等对 CAM 法制备的纳米晶体 Ni3P、Se

等的晶界焓测试发现这些材料的晶界焓与小角晶界的焓值相当，即晶界处于较

低的能量状态[148，149]。Ganapathi 等研究 MM 法制备的纳米 Fe 合金的晶界结

构发现与粗晶晶界结构相似[150]，而 Fecht 等却发现 MM 法制备的纳米单质 Ni

等的晶界焓远大于平衡态粗晶晶界焓[51，52]。Valiev 等对 SPD 法制备的纳米晶

体 Cu 的研究发现其晶界为含有高密度位错的非平衡晶界[102]。Erb 等对 ED 法

制备的纳米晶体 HREM 观察发现其晶界结构与粗晶的晶界结构相似[151]，Lu

等亦发现 ED 法制备的纳米晶体 Cu的晶界为小角晶界(晶粒间的取向角在 1-10

范围内)[152]。 
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此外，Wolf等利用分子动力学(MD)方法模拟发现纳米晶体的晶界能随晶粒

尺寸的减小而降低，在纳米晶体 Si中还发现其晶界结构与非晶 Si的结构相似，

表现出较低的能量状态[153]。等等。 

因此，纳米晶体材料的晶界结构极其复杂，与晶粒尺寸、制备方法及材料

本身的化学成分等诸多因素密切相关，难以用统一模型描述。 

 

1.4.2 晶粒结构 

纳米晶体材料处于纳米量级的晶粒原子结构是否完整？Gleiter 早期就曾指

出，纳米晶体材料晶粒间的不匹配会产生从晶界到晶粒内部的应力场，使晶内

原子结构发生变化[9]。但早期的研究往往忽视了纳米晶体材料晶粒原子的结构

变化，即认为晶粒具有理想的晶体结构。然而，随研究的深入，人们发现纳米

晶体材料的晶粒存在着明显的结构缺陷，如点阵参数的变化、点阵畸变、点阵

静畸变等。 

点参变化 

Lu 等首先在 CAM 法制备的 Ni-P 系、Fe-Mo-Si-B 系纳米合金中分别发现

纳米相 Ni3P 和 Fe2B 的点阵参数同各自粗晶体的点参相比沿 a-轴变大，沿 c-轴

变小，且变化量随晶粒减小而增大；晶胞体积的变化V 与晶粒尺寸的倒数成正

比，如图 1.10 所示[154，155]。 

随后，在CAM法制备的纳米单质Se中也发现了类似的点参变化[156，157]。

此外，在 MM 法制备的纳米晶体 Se、Ge[158]、Si[159]、Nb3Sn[160]中、快速凝

固法制备的纳米单质 Ag[161]、Ni[162]中、气相沉积的 Si 膜[163]中、MS 沉积

的纳米 Ti3Al薄膜中及中子辐照化合物 Nb3Sn[164]中都观察到了点参变化，如表

1.1 所列。可见，(1)纳米半导体(Se、Ge、Si)和金属间化合物(Ni3P、Fe2B、Ti3Al

等)的点参变化比纳米金属元素(Ag、Cu 等)的变化大一个量级，(2)CAM 法、快

速凝固法及 MS 法制备的纳米晶体材料通常有较明显的点参变化，而 IGC 技术、
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SPD 等方法制备的纳米晶体的点参变化很小，(3)六角、四方结构的纳米晶体材

料的点阵参数沿不同晶轴的变化量不同。 

因此，纳米晶体材料的点阵参数变化与制备方法、化学成分、晶轴方向以

及晶粒尺寸等因素有关。 

Fig. 1.10 (a) Variation of the lattice parameters changes a and c of Ni3P and Fe2B 

phases with the average grain size d, (b) variation of the unit cell volume V 

versus the reciprocal grain size 1/d for Ni3P and Fe2B phases [154]. 

图 1.10 (a) Ni-P、Fe-Cu-Si-B 纳米合金中 Ni3P 和 Fe2B 纳米相的点参变化

a=(anc-ac)/ac、c=(cnc-cc)/cc 随平均晶粒尺寸 d 的变化关系，(b)晶胞体

积变化V=(Vnc-Vc)/Vc 和 1/d 的变化关系[154]。 
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Table 1.1 List of the lattice parameter changes (anc=(anc-ac)/ac，cnc=(cnc-cc)/cc, ac 

and cc are the equilibrium tabulated values) in nanocrystalline materials. 

表 1.1 不同方法制备的纳米晶体材料点阵参数的变化 (anc=(anc-ac)/ac、

cnc=(cnc-cc)/cc，其中，ac、cc 为标准值)。 

Sample D (nm) Synthesis a & c (%) Reference 

Ag(fcc) -- RS a = +0.03 [161] 

Cr (bcc) 11 IGC a = +0.04  [165] 

Cu (fcc) 85 SPD a = -0.04  [166] 

Cu  27 ED a = +0.06  [152] 

Fe(bcc) 8 MM a = +0.08  [167] 

Ni (fcc) 6.4 RS a = +0.76  [162] 

Pd (fcc) 8.3 IGC a = -0.04  [168] 

Ge (diamond) 4 MM a = +0.20  [158] 

Se (trigonal) 14 MM a = +0.15  

c = -0.01  

Present  

work 

Se  13 CAM a = +0.30  

c = -0.12  

[157] 

Si (diamond) 3 PVD a = +1.00  [163] 

Si  8 MM a = +0.20  [159] 

Ni3P (bct) 7 CAM a = +0.21  

c = -0.13  

[154] 

Fe2B (bct) 23 CAM a = +0.20  

c = -0.23  

[155] 

Nb3Sn (A15) 12 MM a = +0.59  [160] 

Nb3Sn  -- NI a = +0.50  [164] 

Ti3Al(hcp) 5-10 

40-52 

MS a = +0.24  

c = +1.00  

Present  

work 

表中：RS-快速凝固法，NI-中子辐照，D-平均晶粒尺寸。 
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纳米晶体材料点参变化的本质原因目前尚不清楚。但它暗示了 Gleiter 早期

预言的晶界会对晶粒产生应力作用，因纳米晶体材料的晶界具有很大的过剩能、

过剩体积，故晶界会对晶粒产生作用，以减小自身能量。 

Lu 等利用经典热力学理论对纳米晶体材料的点参变化进行定性解释[169]。

由尺寸为 D 的球形晶粒组成的纳米晶体材料同无限大晶体相比，其自由能增量

为： 

D
DTG




4
),(  ，           (1.1) 

其中，为晶粒的原子体积，为界面能，T 为温度。由此导致固溶度的增加为： 

TDk

C
DTC

B

B
OB 


4

),(  ，           (1.2) 

其中， B

OC 为粗晶的平衡固溶度，
Bk 为玻尔兹曼常数。由式(1.2)可知，纳米晶粒

具有溶质的过饱和固溶。对于纳米单质和金属间化合物，空位或其它点缺陷可

看做其特殊的“溶质原子”，且缺陷浓度随晶粒减小而增加，导致点参变化。 

Vepřek 等对 PVD沉积纳米 Si膜的点阵参数研究发现当晶粒尺寸由 100 nm

减至 3 nm 时，点阵参数变化由 0 增至 1.0 %，且 3 nm为纳米 Si膜的最小晶粒

尺寸[163]。热力学计算表明，当 Si 的点参膨胀至 1.0 %时，其自由能与非晶态

Si 的相等，这说明纳米晶体材料的点参变化具有上限，且由点参变化引起的结

构不稳定是晶粒尺寸存在下限的一个因素。 

点阵畸变 

点阵畸变(亦称微观应变)是晶体原子面相对其理想位置的均方根位移，它

是由纳米晶粒内不均匀的显微应力(亦称第二类应力)引起的。因纳米晶体材料在

制备过程中通常要发生强烈形变和非平衡相变、生长等，故其晶粒内存有较大

的点阵畸变。 

Johnson 科研组对 MM 法制备的纳米金属结构进行了系统研究，他们发现
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Table 1.2 Microstrain of nanocrystalline materials prepared by different methods. 

表 1.2 纳米晶体材料的点阵畸变<2>1/2。 

Sample Synthesis D (nm) <2>1/2 (%) Reference 

Ag(fcc) MM 27 0.15 [170] 

Cu(fcc) MM 20 0.20 [52] 

Cu ED 30 0.13 {200} 

0.08 {111} 

[152] 

Cu MS 15 {200} 

27 {111} 

0.50 

0.24 

[171] 

Cu SPD 88 {200} 

95 {111} 

0.14 

0.05 

[166] 

Fe(bcc) MM 8 0.65 Present work 

Fe MM 16 {110} 0.70 [172] 

Fe MM 20 0.59 [173] 

Fe MM 9.6 0.4-0.5 [174] 

Pd(fcc) MM 7 0.70 [52] 

Pd IGC 16 {200}    

14 {111} 

1.3 

0.12 

[168] 

Rh(fcc) MM 7 0.30 [52] 

Ru(hcp) MM 11 1.0 [50] 

Se(trigonal) CAM 13 

15 {100} 

10 {104} 

0.60 

0.73 

0.04 

[157] 

Se MM 14 0.39 Present work 

Ti(hcp) MM 13 0.18 [175] 

W(bcc) MM 8 0.8 [170] 

AlRu(CsCl) MM 11 3.0 [50] 

Ti3Al(hcp) MS 52 {002} 

10 {421} 

0.24 

0.85 

Present work 
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纳米金属晶体中的微观应变与弹性模量有关：弹性模量越大，微观应变亦越大；

此外，微观应变还与研磨时间、研磨强度等具体的实验参数密切相关[50-52，

170]，如纳米晶体 Ru、W、Fe 等的微观应变在研磨过程中先增大后减小。表 1.2

列出了不同方法制备的纳米晶体材料点阵畸变的部分结果。可见，纳米晶体材

料的点阵畸变因制备方法、材料的化学成分及晶体取向而异：(1)难变形的金属

和金属间化合物(如 Fe、Ru、W、AlRu 等)的纳米样品内微观应变要比易变形金

属(如 Ag、Al、Cu 等)的微应变值大得多，(2)微观应变具有明显的方向性：如

CAM 法制备的纳米晶体 Se(13 nm)的{100}晶面微观应变为 0.73 %，而{104}晶

面的微应变仅为 0.01 %；SPD 法、MS 法、ED 法和 IGC 法制备的纳米晶体 Cu

和 Pd，其{111}面的微观应变要远小于{200}面的。 

点阵畸变是纳米晶体材料的重要结构缺陷之一，因此，它对纳米晶体材料

的结构和性能都会产生影响：最近对轧制和 ED 法制备的纳米晶体 Cu的研究表

明晶体内的微观应变对其热稳定性和力学性能有着非常重要的影响[152]。纳米

晶体材料的微观应变可通过退火等处理来消除。 

点阵静畸变 

点阵静畸变(<2>1/2)是由晶体内空位、杂质原子等短程缺陷(亦称第三类应

力)引起的原子相对其理想点阵位置的静态均方根位移，它可由静态德拜-瓦伦因

子 BS(=82<2>)计算。 

迄今为止，关于纳米晶体材料点阵静畸变的报导甚少，如表 1.3 所列。可

见，纳米晶体材料点阵静畸变比相应的粗晶材料的要大数倍，但增大的幅度因

制备方法而异：IGC 法制备的纳米晶体 Pd 的增大幅度最大，为 12 倍，SPD 法

制备的纳米晶体 Ni的增大幅度最小，为 70 %；此外，研究还发现 CAM 制备的

纳米单质 Se 和 IGC 制备的纳米晶体 Cr 的BS
nc 与平均晶粒尺寸的倒数成正比

[157，165]，这可从式(1.2)纳米晶体材料的溶质过饱和固溶来定性的理解。对纳

米晶体材料的点阵静畸变目前仍无定量解释。 
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Table 1.3 A list of the changes of static Debye-Waller parameter BS
nc=(BS

nc-BS
c)/BS

c, 

(where BS
c is the value of coarse-grained polycrystalline counterparts) in 

nanocrystalline materials prepared by means of different methods. 

表 1.3 不 同 方 法 制 备 纳 米 晶 体 材 料 的 静 态 德 拜 - 瓦 伦 因 子 变 化

BS
nc(=(BS

nc-BS
c)/BS

c, 其中，BS
c 为粗晶材料的静态德拜-瓦伦因子)。 

Sample D (nm) Synthesis BS
nc (Å2) BS

nc
  Reference 

Cr(bcc) 11 IGC 0.185 2.3 [165] 

Fe(bcc) 8 MM 0.25 2.3 [present] 

Ni(fcc) 152 SPD 0.22 0.7 [176] 

Pd(fcc) 8.3 IGC 0.24 12.4 [168] 

Se(trigonal) 13 CAM 0.77 4.5 [177] 

Au(fcc)* 10 GE 0.45 4.0 [178] 

表中：GE-气体蒸发法，*超细粒子。 

 

1.4.3 晶粒尺寸、形态及其分布 

平均晶粒尺寸是纳米晶体材料重要的结构参量之一，这是因为纳米晶体材

料最重要的结构特征是其高界面密度，而平均晶粒尺寸可直接反映其界面含量。

若把纳米晶粒看作球形或立方形，则纳米晶体材料的晶界体积分数 FGBs 可表达

为[179]： 

D
FGBs

3
 ，            (1.3) 

其中，为晶界平均厚度。若取=1 nm，则当 D=5 nm 时，晶界体积分数可高达

60 %，即使 D=10 nm，FGBs 亦为 30 %。 

如前文所述，早期人们一直认为纳米晶体材料的晶粒具有完整的晶体结构，

而把纳米晶体材料结构、性能的变化归因于其晶界数量的变化，故纳米晶体材

料的平均晶粒尺寸总是被当作一把尺子来度量其不同于粗晶材料的结构和性能
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变化。其实，除晶粒尺寸(晶界数量)外，纳米晶体材料的性能还与晶界自身的结

构特征、晶内结构缺陷、晶粒形态、分布和取向及制备过程所引入的宏观残余

缺陷等密切相关。 

研究显示，IGC 法和 CAM 法制备的纳米晶体材料通常由取向随机的球形

等轴晶粒组成，晶粒的大小比较均匀，晶粒尺寸分布为典型的对数-正态分布

[117，118]。MM 法制备的纳米晶体的晶粒形状极不规则，且存在较弱的择尤取

向[50-52]。MS 法制备的纳米薄膜的晶粒通常为具有明显择尤取向的柱状晶或纤

维晶，这是晶粒沿某一特定晶面生长的结果[100]。SPD 法制备的纳米晶体材料

通常也存在较强的择尤取向，为材料沿特定晶面和晶向变形所致；但经过多方

向形变也可获得晶粒大小较均匀、取向随机的纳米晶[115]。 

纳米晶体材料晶粒大小、形态、分布和取向对其性能有着重要的影响。如

在研究 SPD 法制备的纳米晶体 Cu 的疲劳行为时发现两个相互矛盾的现象：循

环强化[180]和循环软化[181，182]，对结构研究发现具有循环强化的纳米样品晶

粒分布较均匀、取向随机，而具有循环软化的纳米样品晶粒为带状，组织结构

很不均匀[183，184]。 

因此，纳米晶体材料晶粒大小、形态、分布和取向与制备方法和具体工艺

有关，且对材料的性能产生重要影响。 

 

1.4.4 宏观残余缺陷 

纳米晶体材料的宏观残余缺陷主要包括孔洞和宏观残余应力等。宏观残余

应力(亦称第一类应力)是由于变形和相变等因素引起的在较大范围内存在于材

料内部并保持平衡的内应力。目前，大量研究已证实这些宏观残余缺陷对纳米

晶体材料的结构和性能会产生极为重要的影响。 

研究表明纳米晶体这种缺陷材料内通常都含有一定量的空洞或纳米微孔。

如 IGC 法和 MM 法制备的纳米晶体材料中常含有较多和较大的空洞：金相实验



1.1 纳米材料的历史简介 

 24  

观察到在 IGC 法制备的纳米晶体 Cu 和 Pd 样品中存在 1-8 %的闭合孔洞，而纳

米晶体 W 样品中则存在明显的开放孔洞[9]。对 ED 沉积的纳米晶体 Ni 的密度

研究发现其中亦含有极少量的孔隙[185]。正电子湮灭技术也发现 CAM 法制备

的纳米晶体 Ni-P 和 Fe-Mo-Si-B 合金的晶界存有纳米微孔[186，187]。Hoffman

等对 MS 制备的薄膜研究发现薄膜的致密度与工作气体的压力和基片温度等因

素有密切关系：随工作气体压力的增加和基片温度的降低，薄膜由致密变疏松，

晶界上出现大量开放空洞，且薄膜的宏观应力状态亦由压应力变为拉应力[100]。

其它方法制备的纳米晶体材料的应力状态目前尚无相关报导，但并不等于不存

在宏观残余应力，事实上，很难保证纳米晶体材料在制备过程中不被引入宏观

残余缺陷。 

 

1.4.5 结构分析技术 

用于研究纳米晶体材料结构的实验技术有很多种，大致可以分为直接分析

技术和间接分析技术。直接分析技术包括高分辨电子显微镜(HREM)、透射电子

显微镜(TEM)、扫描隧道显微镜(STM)、场离子显微镜(FIM)、原子力显微镜

(AFM) 、扫描探针显微镜(SPM)等；间接的分析手段有 X-射线衍射(XRD)、中

子衍射、小角 X-射线衍射、扩展 X-射线吸收精细结构(EXAFS)、近边结构谱

(XANES)、核磁共振、赖曼(Raman)光谱、穆斯堡尔(Mössbauer)谱、正电子湮灭

谱(PAS)、X-射线光电子能谱(XPS)等。另外，示差扫描量热分析(DSC)、电阻热

分析、质谱(MS)、X-射线荧光谱、俄歇电子谱(AES)、能量损失 X-射线谱(EDX)

等也是有用的研究手段。 

综上所述，(1)纳米晶体材料的结构与粗晶体材料相比有明显的变化，包括

晶界数量和晶内结构缺陷(点参变化、点阵畸变和点阵静畸变等)的增加及宏观残

余缺陷的增多等等，(2)纳米晶体材料的结构变化受其制备方法、具体的处理工

艺、化学成分等多种因素的影响。 
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1.5 纳米晶体材料的性能 

纳米晶体材料的性能主要包括热稳定性、热学特性、机械(力学)性能和磁

学、光学、电学等方面的性能。众所周知，材料的结构决定其性能，因此，纳

米晶体材料结构上的特殊性必然使之具有不同于传统粗晶、非晶材料的特殊性

能，同样，纳米晶体材料结构的多样性亦决定了其性能上的复杂性。需要强调

的是，早期单用纳米晶体材料的晶粒尺寸(晶界数量)的变化来解释其性能的变化

是远远不够的，对纳米晶体材料特殊性能的理解应建立在全面了解其结构特征

(诸如晶界结构、晶粒结构、晶粒的形态和分布及取向、宏观残余应力和微孔、

杂质等等)的基础上，而不同方法制备的纳米晶体材料性能间的差异亦应从其结

构上的差异来理解。 

下文对纳米晶体材料的热稳定性、热学特性和力学性能做简要论述。 

 

1.5.1 热稳定性 

纳米晶体材料的热稳定性是指在升温过程中其结构稳定性，它一直是人们

所关心的性能之一，这是因为它与纳米晶体材料的应用密切相关。 

因纳米晶体材料中极高的缺陷密度而使之处于较高的能量状态，故人们起

初认为纳米晶体材料的稳定性很差。但大量研究表明，不同方法制备的纳米晶

体材料一定程度上都具有较高的热稳定性，表现为其晶粒长大的初始温度较高

(有时高达 0.6 Tm，Tm 为材料的熔点)，如表 1.4 所列。可见，单质纳米晶体晶粒

长大的起始温度在 0.2-0.4Tm 之间，比普通粗晶材料的再结晶温度(约为 0.5 Tm)

低，纳米合金的晶粒长大温度往往高于 0.5 Tm。对纳米晶体材料晶粒长大动力学

研究显示，纳米合金和化合物晶粒长大激活能往往较高，接近相应元素的体扩

散激活能[199，200]；而单质纳米晶体的长大激活能较低，与晶界的扩散激活能

相当[152，189，201-203]。这表明纳米晶体材料的晶粒长大过程不能简单地用

经典晶粒长大理论来描述，其中存在着纳米晶体结构的本征影响因素。 



1.1 纳米材料的历史简介 

 26  

Table 1.4 Grain growth temperatures (Tgg) of nanocrystalline materials produced by 

means of different methods. 

表 1.4 不同方法制备的纳米晶体材料的晶粒长大温度 Tgg。 

Sample D (nm) Synthesis Tgg (K) Tgg/Tm Reference 

Ag 60 IGC 420 0.34 [188] 

Au 7-11 GD 770 0.58 [189] 

Cu 40 IGC 320 0.24 [190] 

Cu 30 ED 348 0.25 [152] 

Cu 160 SPD 434 0.32 [191] 

Cu 21 MS 403 0.30 [171] 

Cu 20 MM 515 0.38 [52] 

Fe 10 IGC 473 0.26 [9] 

Fe 16 MM 573 0.32 [164] 

Ni 12 MM 600 0.35 [52] 

Ni 10 GE 561 0.25 [193] 

Ni 20 ED 350 0.20 [192] 

Ni 150 ED 503 0.29 [194] 

Pd 16 IGC 360 0.20 [195] 

Ni(P) 5 CAM 688 >0.4 [196] 

Cu(Fe) 10 MM 870 >0.64 [197] 

Hf Ni5 10 RS 675 0.45 [198] 

 

近期研究结果表明，纳米晶体材料的热稳定性和内在晶粒长大机制不仅与

长大动力学有关，且与其自身的结构特性、化学成分、残余宏观缺陷等密切相

关：如 IGC 法制备的纳米样品中含有微孔、污染、微观应变等缺陷，从而阻碍

晶界移动、提高晶粒长大温度[188]；MM 法制备的纳米过饱和固溶体的溶质原

子在升温过程中会在晶界偏聚而起到钉扎作用[204，205]。 
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1.5.2 热学特性 

比热 

材料的比热同最近邻原子的振动熵和组态熵有密切关系。表 1.5 列出了

CAM、MM 和 IGC 方法制备的纳米晶体材料常压比热 Cp
nc 相对其粗晶比热 Cp

c

的变化Cp
nc。可见，IGC 法和 MM 法制备的纳米晶体材料的Cp

nc 很大，如 IGC

法制备的纳米晶体 Pd 的Cp
nc 高达 48 %；而 CAM 和 ED 法制备的纳米晶体材

料的Cp
nc 却很小，通常小于 5 %。 

Lu 等认为大量的微孔、杂质和结构缺陷是导致 IGC 和 MM 法制备的纳米

晶体材料具有很大Cp
nc 的主要原因，而 CAM 和 ED 方法制备的纳米晶体在接

近平衡态的条件下形成，故其结构缺陷较少，且很少有微孔和杂质等，因此，

其比热与粗晶比变化不大。 

 

Table 1.5 The excess heat capacity of nanocrystalline materials Cp
nc 

(=(Cp
nc-Cp

c)/Cp
c) with respect to their coarse-grained polycrystalline 

counterparts. 

表 1.5 不同方法制备的纳米晶体材料的过剩比热Cp
nc(=(Cp

nc-Cp
c)/Cp

c)。 

Sample Synthesis D (nm) Cp
nc (%) Reference 

Cr MM 9 10 [50] 

Cu IGC 8 8.3 [206] 

Hf MM 13 9 [50] 

Ru MM 11 20 [50] 

Pd IGC 8 48 [206] 

Zr MM 13 20 [50] 

AlRu MM 11 15 [50] 

Ni ED 20 2.5-5 [207] 

Se CAM 10 1.7 [208] 



1.1 纳米材料的历史简介 

 28  

Ni80P20 CAM 6 0.9 [209] 

热膨胀系数 

固体的热膨胀与其原子的非谐振动有关。迄今为止，对纳米晶体材料的热

膨胀行为的研究较少，仅有的几例报导结果亦不一致(见表 1.6)：Birringer 报导 

 

Table 1.6 Enhancements the of thermal expansion coefficient and characteristic 

temperature of nanocrystalline materials L
nc(=(L

nc-L
c)/L

c) ，

nc(=(nc-c)/c)compared to the values of their coarse-grained 

polycrystalline.  

表 1.6 纳米晶体材料的热膨胀系数和特征温度的变化：L
nc(=(L

nc-L
c)/L

c)和

nc(=(nc-c)/c)，其中，L
nc、nc 和L

c、c 分别为纳米晶体和粗晶

体的热膨胀系数、特征温度。 

Sample D (nm) Synthesis L (%)  nc(%) Reference 

Al -- MS 0 -- [210] 

Cu 8 IGC 94 -- [211] 

Cu 21 MS 0 -- [171] 

Pd 8.3 IGC 0 -5 [168] 

Ni-P 7.5 CAM 51 -- [212] 

Se 13 CAM 61 (V) -12 [177] 

Ni 20 ED -2.6 -- [207] 

Ni 152 SPD 180 -22 [176] 

Fe 8 MM 130 -17 [Present] 

Cr 11 IGC -- -22 [165] 

Sn 7 IGC -- -17 [213] 

FeF2 8 IGC -- -71 [214] 

Au* 10 GE 0 -15 [215] 
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Ag* 15 GE -- -25 [216] 

Pb* 14.4 Precipitation -- -13 [217] 

*超细粉末。 

IGC 制备的纳米晶体 Cu(8 nm)的线性热膨胀系数(L
nc)是粗晶 Cu 的 1.94 倍，而

Eastman 用原位 XRD 研究发现 IGC 法制备的纳米晶体 Pd(8.3 nm)在 16-300 K 的

范围内的L
nc 同粗晶体比没有明显的变化。CAM 法制备的纳米 Ni-P 和 Se 的膨

胀系数比各自粗晶体分别增加了 51 %和 61 %，SPD 法制备的纳米 Ni的L
nc 比

粗晶 Ni增加了 1.8 倍，而 ED 法制备的无孔纳米晶体 Ni(20 nm)的L
nc 在 205-500 

K 之间却低于粗晶 Ni(100 m)的膨胀系数，在 500 K 时，L
nc=-2.6 %，用 MS

法沉积的 Cu薄膜的膨胀系数也与粗晶的 Cu相同。此外，发现气体蒸发的超细

纳米粉 Au和 Pt[218]的热膨胀系数与粗晶体的相同。显然，L
nc 与纳米样品的制

备方法和结构尤其是微孔有密切关系。 

特征温度 

特征温度与材料的晶格振动有关，同时还反映原子间结合力的强弱。不同

方法制备纳米晶体材料的特征温度相对于粗晶值的变化列于表 1.6，可见，各方

法制备的纳米晶体的特征温度都要小于其粗晶体的值，减小的范围为 5-71 %，

另外，超细粉 Ni 和 Pd 的特征温度也表现出减小趋势。通常认为纳米晶体材料

的特征温度减小是其结构缺陷(如点阵静畸变、晶界等)使原子振动的非谐效应减

弱所致，目前尚无定量解释。 

 

1.5.3 力学性能 

力学性能是人们最为关心的纳米晶体材料的性能之一，这是因为对纳米晶

体材料力学性能的研究不仅涉及到纳米晶体材料在工程上的应用，且可深化对

金属多晶体材料变形机理和力学性能的认识，从而推动新材料的发展和对传统

材料的改善。因此，纳米晶体材料的力学性能逐渐成为研究的热点。纳米材料
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的力学性能主要包括强度、塑性、弹性模量、应变强化效应、超塑性行为、疲

劳、蠕变及变形机理等。下文就这些性能作简要论述。 

 

强度 

众所周知，粗晶多晶体材料的强度(或硬度)随晶粒尺寸 D 的变化符合

Hall-Petch 关系[219]： 

2/1
0

 kD ，           (1.4) 

其中，0 为一强度常数，k 为一正常数，式(1.4)表明材料的强度随晶粒细化按

D-1/2 线性增大。Hall-Petch 关系是由位错塞积模型推导而来，但对晶粒内只含少

量位错的纳米晶体材料，此关系是否适用值得慎思。 

实验测试显示纳米晶体材料的硬度-晶粒尺寸的变化关系极其复杂：随晶粒

减小，MM 法制备的纳米晶体 Fe 等的硬度升高(k>0)[220，221]；CAM 法制备

的纳米晶体 Ni-P 等的硬度却降低(k<0)[222，223]；而 CAM 法制备的纳米合金

Fe-Si-B 和 IGC 法制备的纳米晶体 TiAl等的硬度则先升高后降低[224，225]。显

然，上述纳米晶体材料不同的硬度-晶粒尺寸变化关系主要是不同方法制备的纳

米晶体材料的结构(包括界面结构、晶粒的微观应变、晶粒的形态、分布和取向

以及残余微孔、杂质等)、化学成分等不同所致。 

此外，也有人从纳米晶体材料的变形机理方面加以分析。Siegel 等认为单

质纳米晶体的变形仍由位错运动主导，故呈现硬化效应(k>0)；合金和化合物纳

米材料的位错运动受到抑制，变形由晶界控制，故呈现软化效应(k<0)[226]。Nieh

等通过计算发现临界位错间距因材料而异，故纳米晶体表现出不同的硬化或软

化效应[227]。Schitz利用 MD 计算模拟发现在 0 及 300 K，纳米 Cu(6-13 nm)

的屈服强度和流变强度均表现出反常 Hall-Petch 关系，即 k<0[228]。 

拉伸实验表明 IGC 法制备的纳米晶体 Cu 的屈服强度和断裂强度均高于粗

晶铜，但延伸率却仅有 2 %[229]，在纳米晶体 Pd、Au、Ni等亦得到类似的结果



第一章 绪论 纳米晶体材料研究进展 

  31  

[230]。最近对 ED 法沉积的纳米晶体 Cu的拉伸实验发现了不同的结果[231]。应

指出，纳米金属的拉伸性能同样受样品的微观结构、致密度、纯净度、宏观形

状和表面状态等因素的影响[229，230]。 

塑性 

材料的塑性指其承受塑性变形而不断裂的能力，通常用拉伸试样的长度、

延伸率或截面积减小率来表征。粗晶多晶体的塑性随晶粒的减小而提高，然而，

迄今为止实验显示绝大多数纳米晶体材料的塑性很小，如 IGC 法制备的纳米晶

体 Cu(晶粒尺寸小于 25 nm)的延伸低于 10 %，比粗晶 Cu小得多，且塑性随晶粒

减小而减少[232]。这与样品中的缺陷密切相关，尤其是 IGC 法所引入的空隙等

缺陷会大幅降低塑性。最近发现 ED 制备的全致密纳米 Cu 的延伸率高达 30 %

以上，与粗晶 Cu相当[231]，SPD 制备的纳米 Cu 亦发现相似的结果[115]。这充

分说明缺陷状态与杂质是影响纳米材料塑性的一个主要原因。 

弹性模量 

弹性模量是反映材料内原(离)子键合强度的重要参量。早期研究显示纳米

晶体的弹性模量比多晶材料低 15-50 %[230]，后来发现主要是样品的微孔导致

的。Sanders[229]等的实验表明弹性模量随纳米样品中微孔的增多而线性下降。 

对纳米 Fe、Cu 和 Ni等无微孔样品的测试显示，其弹性模量比普通多晶材

料略小(<5 %)， 且随晶粒减小而降低[233]，MD 计算模拟亦得到同样结论[228]，

主要因大量晶界、三叉晶界等缺陷所致。由纳米材料的弹性模，推算其晶界和

三叉晶界的模量约为多晶材料的 70-80 %，与同成分非晶态固体的弹性模量相当

[234]。这说明晶界的原键合状态可能与非晶态原子的键合状态相近。 

蠕变 

迄今为止，对纳米晶体材料的蠕变特性的报导结果远不一致，这与样品的

制备方法和微观结构有关。ED 法制备的纳米晶体 Ni和 Cu在室温下表现出明显

的蠕变特性[235, 236]，CAM 法制备的纳米晶体 Ni-P 也表现出蠕变速率增大、
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蠕变激活能减小的现象，这与其中的微细晶粒组织有关[237]。而 IGC 制备的纳

米样品的蠕变速率很小，与理论预测值差几个量级[238]。可见，样品的制备方

法和微观结构对性能有重要的影响。 

纳米晶体材料的其它力学性能在此不一一论述，详见文献(239)。 

 

1.6 论文研究背景、内容 

如上所述，不同方法制备的纳米晶体材料具有不同的理化、力学性能。这

是因各方法制备的纳米晶体材料的结构不同所致。因此，为深入理解纳米晶体

材料的结构-性能的关系，系统研究各方法制备的纳米晶体材料的结构特性是非

常必要的。 

本论文主要利用 XRD、EXAFS、TEM 和 DSC 技术研究 CAM 法制备的纳

米晶体 Se、MM 法制备的纳米晶体 Fe 和 Se、MS 法沉积的纳米 Ti3Al 薄膜的结

构特征和热学特性，包括晶粒尺寸、晶体取向、点阵参数、微观应变、点阵静

畸变、原子配位距离、配位数、残余应力等结构参数和晶界焓、膨胀系数、特

征温度等热学参数，并与 IGC 等法制备的纳米晶体材料进行对比分析。 

论文第二章简要介绍 XRD 和 EXAFS 的实验、分析原理。 

第三章详细报导实验结果和分析讨论，其中，3.1 节报导 CAM 法制备的纳

米晶体 Se 的原子局域结构特性，3.2 节报导在 MM 过程中纳米晶体 Fe 的结构演

化，3.3 节报导 MM 导致纳米晶体 Se 的固态非晶化，3.4 节报导 MS 法沉积的纳

米 Ti3Al薄膜的结构缺陷。 

第四章对研究结果加以总结，并对纳米晶体材料的结构研究予以展望。 
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第二章 实验、分析原理 

 

摘要：本章简要介绍 XRD 和 EXAFS 的实验原理、数据分析原理。 

 

2.1 X-射线衍射实验、分析原理 

XRD 是研究纳米晶体材料结构的有利工具之一，它可给出纳米晶体的晶粒

尺寸、点阵参数、点阵畸变、点阵静畸变、宏观残余应力等结构参数和膨胀系

数、特征温度等热学参数，且这些信息是所有参与衍射原子统计平均的结果，

因而比较可靠，与材料宏观的理化、力学等性能有很好的对应关系。下文就 XRD

的实验、分析原理作简要介绍。 

 

2.1.1 XRD 实验原理[240-245] 

图 2.1 为对称 Bragg-Brentano (B-B)二圆衍射仪与弯晶单色器联用的衍射原

理图。在测角仪圆 Rg(Goniometer Circle)上，F 为 X-射线管靶的焦斑，通常为线

焦斑，其长轴方向垂直于图面；DS 是发散光阑(亦称狭缝)，用以限制入射 X-射

线在水平面上的发散度；平板试样和样品台固定在位于测角仪圆中心 O 的轴座

D 上，D 可绕 O 轴转动，试样表面中心线与 O 轴重合；SS 和 RS 分别为防散射

光阑和接受光阑，用以遮挡非试样部位产生的散射线束，使之不能进入探测器；

S1 和 S2 为梭拉光阑，分别用来限制入射及衍射光束在垂直方向上的发散度；弯

晶单色器 C 的曲率半径为常数 r，形成第二聚焦圆(Secondary Focal Circle)，单色

器的一个焦点与 B-B 衍射仪准焦点重合，探测器的计数管(Counter)置于单色器

的另一个焦点处；本实验采用石墨(0002)单晶体作为弯晶单色器，对于 Cu 靶来

说，石墨弯晶单色器的倾角m 为 13.27；RSm 为单色器接收光阑。 
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Fig. 2.1 Schematized principles of the symmetrical Bragg-Brentano diffractometer 

combined with the curved single-crystal monochromator[246]. 

图 2.1 对称 Bragg-Brentano 二圆衍射仪与弯晶单色器联用的光路图[246]。 

 

SS、RS、S2、C 和 RSm 装于可绕 O 轴转动的计数器臂支架上，若计数器臂

和轴座分别以 2:1的转速绕衍射仪中心轴转动(-2扫描模式)，则 X 射线相对

于平板试样的“入射角”和“反射角” [附注 1]始终相等，为衍射角 2[附注 2]之 

 

附注 1：分别指入射 X-射线和反射 X-射线与样品表面的夹角。 

附注 2：入射 X-射线与反射 X-射线的夹角。 

Goniometer circle 

F 

S1 

D 

F1 

S 2 
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之一半，此时，由试样表面各点产生的反射线正好进入计数管。计数器臂和轴

座亦可分别绕 O 轴转动。按聚焦原理，光源 F、试样被照射的表面、反射线的

会聚点 F1 必须始终落在同一聚焦圆(Primary Focal Circle)上，即 R=Rg/(2sin)，

这就要求试样表面与聚焦圆 R有同一曲率，对平板试样，只有在运转过程中始

终与聚焦圆 R相切的 O 点才满足此要求，故 B-B 衍射仪为准聚焦系统。 

 

2.1.2 XRD 数据分析 

XRD 数据分析包括衍射峰的拟合、晶粒尺寸和微观应变、点阵参数、点阵

静畸变和特征温度、宏观残余应力的计算。 

 

2.1.2.1 衍射峰的拟合 

为得到 XRD 衍射峰的特征参量(如峰形、峰宽、峰位、峰强等)，实验记录

的 XRD 谱线要用 Pseudo-Voigt 函数[247，248]或 Pearson 函数[249]拟合。 

Pseudo-Voigt 函数是柯西函数 L(x)和高斯函数 G(x)的线形组合： 

 )()()()( 0 xGxLIxIxPV  ， 

  2
0

2
)(1

1
)(

xx
xL

L 



  ， 

  










 2

0
2

)(
2ln

exp)1()( xxxG

G
 ，      (2.1) 

其中 I0 为积分强度，x0 为衍射峰的峰位，2L 和 2G 分别为 L(x)和 G(x)的半高宽

(FWHM)。为衍射峰的形状参数，=1 为 L(x)，=0 为 G(x)；拟合时，通过 x0、

、2L、2G 的变化达到最佳模拟值。 

PearsonVII 函数为: 

m

p xxC

I
xIxPVII

])(1[
)()(

2

0

0


 ，      (2.2) 
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其中，Cp=(21/m-1)/2，2为衍射峰的半高宽。对称性不好的 XRD 峰可用 Split 

Pseudo-Voigt 和 Split PearsonVII 函数分半拟合，详见附录。 

 

2.1.2.2 晶粒尺寸、微观应变[250-254] 

分析晶粒尺寸和微观应变的 XRD 方法主要有近似函数法[255-258]，瓦伦-

艾弗巴赫傅氏分析法[259-262]和方差分析法[263-267]等。其中近似函数法较为

常用，因其简单易行，并能很好地反映出晶粒尺寸和微观应变的变化规律。 

纳米晶体材料的 XRD 衍射峰同粗晶材料比明显变宽(宽化程度用积分宽度

表示)，这是仪器宽化[268，269]和结构宽化的作用结果，其中，结构宽化又包

括晶粒细化和点阵畸变等宽化效应。近似函数法就是确定各宽化效应的函数类

型而将其从实测宽化峰中分离出来，用以计算各结构参量[270-276]。具体步骤

为：用标准 XRD 试样标定仪器宽化，并将其从实测宽化峰中分离出去而得到结

构宽化hkl；理论分析和实验测试都倾向于表明，微观应变宽化可用 G(x)很好的

近似，晶粒细化宽化则更接近 L(x)[252，272]，则晶粒尺寸和微观应变可由

Scherrer-Willson 公式算出： 

2/121
2

2

16
sin


hkl

hklhklhkl

hklK

hkl

hkl

tgDtg








  ，      (2.3) 

其中，K1 为 Cu K1 波长(1.540562 Å)；Dhkl 和
2/12  hkl 为晶面{hkl}法线方向上

的平均晶粒尺寸和微观应变，可由{hkl}的二级衍射峰算出。用最小二乘法对各

晶面的 2

hkl /tg2hkl 和K1hkl/(tghklsinhkl)进行线性模拟，可得到各晶向上的平均

晶粒尺寸 D 和微观应变  2 1 2/ 。 

此外，还可从XRD单衍射峰由Voigt函数法[277]计算晶粒尺寸和微观应变，

Voigt 函数法假定仪器宽化和结构宽化皆为 Voigt 函数(L(x)与 G(x)的卷积)： 





 duuxGuLxI )()()( ，         (2.4) 
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则实测宽化峰亦为 Voigt 函数，且其积分宽度 B 和半高宽 2B 可表示为： 

2
GL BBBB  ，           (2.5) 

)1(
4

)2(
2

22

G

LG
B

B

BB


  ，         (2.6) 

其中，BL 和 BG分别为实测峰的 L(x)和 G(x)的积分宽度，可根据上式由实测峰的

B、2B 算出。同样，由仪器宽化峰的积分宽度 b 和半高宽 2b，亦可算出其 L(x)

和 G(x)的积分宽度 bL 和 bG。由 BL、BG、bL、bG，可进一步算出结构宽化峰的

L(x)和 G(x)的积分宽度L 和G： 

LLL bB  ，            (2.7) 

222
GGG bB  ；           (2.8) 

因L 为晶粒细化宽化, G为微观应变宽化，故晶粒尺寸和微观应变可由谢乐公式

算出[278]： 




 

cos

1

D

K
L

K
 ，            (2.9) 

 tgG
2/124  ，         (2.10) 

其中，为晶面的衍射峰位，K 为与晶粒形状和晶面有关的常数[253]。 

 

2.1.2.3 点阵参数的精确测定 

点参精测主要包括 K2 的精确分离和衍射峰位的校正。K2 分离常采用拉辛

格分峰法[279]，即设定(1)K1 和 K2 的衍射线形相似，且底宽相等；(2)K1 和

K2 对应点的强度比为 2:1；(3) K1 和 K2线形对称，角距离为： 





 tg


 2)2( ，         (2.11) 

其中，=K2-K1，为 K波长，为对应K波长的布拉格角。 

衍射峰位的校正有计算法、内标法和外标法，本工作采用外标法，即用标
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准 Si样品标定测角仪的系统误差，将观测到的标样 Si的角度值同其理论值相比

较，得到仪器峰位 2的校正曲线： 

2 =     cos sin ，        (2.12) 

其中，为测角仪 2-轴的初始位置(零点误差及测角仪调整引起的误差)校正，

为样品偏心(样品表面偏离测角仪中心轴的程度)校正， 与样品的平整度及吸收

有关；、和用最小二乘法拟合得到，=0.013891，=0.0805712，=0.0236969。

为减小计算误差，先用最小二乘法由布拉格衍射公式计算倒易点阵参数[280]： 
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                    (2.13) 

其中，a*、b*、c*和*、*、*为倒易点参，E()为误差函数, x 是误差函数的

权重。正空间点参可由倒易点参换算得到。 

 

2.1.2.4 点阵静畸变、特征温度 

由 X-射线动力学理论[240-245]知，X-射线衍射强度 I 可表示为： 
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sin

)(2exp)2(

2
2

0 



 STBFLPAmII






















 ，  (2.14) 

其中，I0 为入射 X-射线强度，是一些物理常数(与温度 T 和 2无关)的乘积；L

和 P 分别为洛仑兹因子和偏振因子： 
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L ，         (2.15) 
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A 为试样的吸收因子，因样品为平板状，故可不考虑；m 为与晶系和晶面指数有
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关的多重因子；F 为结构振幅，F2 = nf2, 其中，n 为与衍射角有关的常数，f 为

原子散射因子： 

''2

)''(
')(

0

2  
 

0
ff

f
fff







 ，          (2.17) 

其中， f0为自由电子的散射因子， 'f 和 ''f 为散射校正因子,与 X-射线的波长

和衍射角有关；B(T)为反映原子偏离其平衡点阵位置程度的德拜-瓦伦因子，包

括静态(BS)和动态(BT，为温度的函数)两部分： 

B T B BS T( )   ；           

(2.18) 

S( ) 为衍射矢量。 

由公式(2.14)，可得到如下德拜-瓦伦因子的计算公式： 
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)(2ln


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，     (2.19) 

其中，J 为常数，B(T)可由 ln[I/(LPAmnf2)]-(sin/)2 的斜率求出。对较低温度下

的大块晶体，BT可很好地由德拜近似[281]表示；对立方晶系，B(T)为： 

DB
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xFh
BTB



)(6
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2

 ，         (2.20) 

其中，m、h、kB 分别为原子质量、普朗克常数、玻尔兹曼常数，x=D/T，D

为晶体的德拜特征温度，F(x)为德拜函数： 


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.           (2.21)

由式(2.20)，静态德拜-瓦伦因子 BS 和德拜特征温度D 便可从 B(T)-T 拟合得到。 



2.1 X-射线衍射实验、分析原理 

 40  

2.1.2.5 宏观残余应力分析[282-286] 

常用 X-射线应力测试方法为 sin2法，即测量样品在不同倾转角(见图 2.2)

下某一高角衍射峰{hkl}的峰位，由此计算出{hkl}晶面间距的变化(应变)，再根

据应变- sin2关系图和 X-射线弹性常数计算出宏观残余应力。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 2.2 Principle of the residual stress. 

图 2.2 宏观残余应力分析原理图。 

 

但对具有择尤取向的材料，在大部分测试方向上衍射峰的强度都很弱，其

峰位难以精确测量，故不能应用经典的 sin2方法。Hauk 首先提出晶粒组方法来

计算具有择尤取向材料的残余应力[287，288]，即测量不同反射晶面{hkl}的应变，

为获得足够的衍射强度和足够的测量晶面{hkl}，测量方向必须根据织构的形态

来选择；然后根据这些不同晶面归一化后的晶面间距应变和单晶体的 X-射线弹

性常数计算出残余应力值。 

对于具有丝织构的薄膜材料，因其应力为绕表面垂直轴而对称的二维平面

应力状态(1=2, 3=0)，故对测试方向的选择可简化为对不同倾转角的选择，

为测试晶面{hkl}与丝织构面{HKL}的夹角。对六角结构，薄膜样品中任一方向

2  2 

   1  1 

3  3 

   

 

 
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的应变33
同应力的关系为[289，290]： 

  113
2

131211
'
33 2sin)2(    ssss      (2.22) 

其中， 

ijs 为单晶体的弹性柔度系数，可从单晶体的弹性劲度系数算出。上式表

明薄膜不同晶面的应变33
同 sin2成线性关系，残余应力可由直线的斜率求出。 

 

2.2 扩展 X-射线吸收精细结构分析[291，292] 

EXAFS 是研究物质原子局域结构特征的有力工具，它可给出配位距离、配

位原子的种类和个数及无序度因子等重要信息。 

 

2.2.1 EXAFS 实验原理 

图 2.3 为 EXAFS 实验站示意图，在贮存环内高速运动的电子经过弯转磁铁

时，沿电子轨道切线方向会产生电磁辐射，电磁辐射经双晶单色器单色而变为

波长可调的单色 X-射线。因平行双晶单色器与步进电机相连，故可通过控制步

进电机使双晶单色器连续转动，从而获得波长连续变化的单色 X-射线。样品前

后的探测器通常都采用气体电离室，气体电离室产生的电荷(与其吸收的光子数

成正比)在高性能放大器放大后经 VFC(电压频率转换器)转换成脉冲信号输往计

数器，并由计算机读数。计算机通过步进电机可控制样品室的位置。 

设光束到达电离室 1 的强度为 I0，电离室 1 的长度为 X，吸收系数为，则

它记录的强度为： 

 X
d eII  10 ，           (2.23) 

而样品吸收前后的 X-射线强度 I0'和 It 分别为： 

XeII  00 ' ，            (2.24) 

tXd

t
TT eeIeII  

 00 ' ，         (2.25) 
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其中，T 为样品吸收系数，t 为样品的厚度。因此，可测试样品的吸收系数。 

 

 

                贮存环 

电离室 2  样品 电离室 1   He 

   It  I0'   I0        

            狭缝    真空 扭摆磁铁 

 双晶单色器   Be 窗 

 

       

 

 

 

 

 

Fig. 2.3 Schematic representation of EXAFS station. 

图 2.3 EXAFS 实验站示意图。 

 

2.2.2 EXAFS 数据分析 

EXAFS 数据分析的目的是求出 EXAFS 基本公式中的未知量[293]: 

 )()(2sin)2(
4
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222/2

22
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








， 

                   (2.26) 

其中，(k)为 EXAFS 函数，m 为 X-射线光电子质量，为约化普朗克常数，j

表示与吸收光原子邻近的 j 配位层，Nj 为第 j 壳层上的配位原子个数，Rj 为 j 壳

 IV  IV 

 VFC VFC 

Counter 

Computer  Step Motor 至双晶单色器 
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层上的原子与吸收光原子的距离，fj(2k)为从 j 壳层散射的光电子反散射波振幅： 

 
j

j

j

i

j
jej

k
kf )1(sin)12(

2

1
)2( 


，     (2.27) 

j 为原子间距变动的均方根偏离，即无序度因子，为光电子的自由程， j(k)和

j(k)为由中心原子及 j 壳层原子散射引起的相移函数。k 为自由电子波矢： 



 )(2 0Em
k





，         (2.28) 

其中，为入射 X-射线角频率，E0 为吸收边处的能量。我们感兴趣的物理量是

Rj、Nj 和j，其它几个物理量，如反散射振幅 fj(2k)、相移函数 j(k)和j(k)，是通

过理论计算或与已知结构的模型化合物相比较而得到。 

EXAFS 数据分析的具体过程[292]是：由测量到的吸收谱(E)通过背景扣除

和标准化处理，将(E)在吸收边以上的振荡部分(k)分离出来，然后将(k)进行

k 空间转换和傅立叶变换而得到径向分布函数，再用傅立叶滤波和逆变换分离式

(2.26)中的各项，最后通过理论计算或与标准模型化合物比较，消去 fj(2k)、 j(k)

和j(k)，求得所要的物理量 Rj、Nj 和j。 
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第三章 实验结果、分析讨论 

 

3.1 非晶晶化法制备纳米晶体 Se 的原子局域结构 

 

摘要：本节首先在室温测量 CAM 法制备纳米晶体 Se(13-60 nm)的 X-射线吸收谱，然后对

吸收谱进行背景扣除、标准化、傅立叶变换和反变换、最小二乘法拟合等处理，获得纳米

晶体 Se 的最近邻原子配位距离、配位数、无序度因子等局域结构参数。联系前期的研究结

果，分析了纳米晶体 Se 的结构特征。 

 

3.1.1 引言 

前期常温 XRD 和原位低温 XRD 研究显示，CAM 法制备的纳米晶体 Se 的

微观应变、晶胞体积、点阵静畸变和膨胀系数随晶粒减小而明显增大，德拜特

征温度随晶粒减小而降低[157，177]。如图 3.1.1 所示，三角结构的 Se 是由螺旋

形大分子[Se-]n 链构成，[Se-]n 链沿 c-轴方向伸展，具有 31 或 32 对称，每一螺旋

周期为三个 Se 原子[294]；[Se-]n 链内原子以较强的共价键结合，[Se-]n 链间原子

则是以较弱的范德瓦尔斯力结合[295，296]。因 XRD 峰是所有满足布拉格条件

的原子衍射结果，故单从 XRD 结果难以区分纳米晶体 Se 上述结构和热学参数

的变化源于[Se-]n 链内还是[Se-]n 链间的结构变化。因此，有必要研究纳米晶体

Se 的原子局域结构(如[Se-]n 链内和链间的键长、配位数等)与晶粒尺寸的关系。 

本节即用 EXAFS 分析 CAM 法制备的纳米晶体 Se(13-60 nm) 和淬态非晶

Se 的原子局域结构特性。 
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Fig. 3.1.1 Structure of helical trigonal Se [294]. 

图 3.1.1 螺旋形三方硒的结构模型[294]。 

 

3.1.2 实验过程 

纳米晶体 Se 的制备 

将 50 g 高纯非晶 Se 粉(a-Se, 99.999 %)密封于真空度为 10-5 Torr 的石英管

中，在 673 K 熔化并保温 1 h，随后在液氮中淬火得到直径为 10 mm 长约 40 mm

的非晶 Se棒。在 a-Se棒的不同位置取样，XRD分析表明均为非晶态(见图 3.1.2)。

将 a-Se(仍封于石英管中)在 333 K 水浴处理 400 h，然后在不同晶化温度下

(363-470 K)保温 1.5 h，使之完全晶化，最后以 0.2 K/min 缓慢冷至室温。XRD

表明退火后的 Se 为三角结构，其晶粒尺寸随退火温度的升高而增大(见表 3.1.1)。 

 

Table 3.1.1 List of the annealing temperature Tm and the mean grain size D in the 

as-crystallized nanocrystalline Se. 

表 3.1.1 CAM 法制备纳米晶体 Se 的平均晶粒尺寸 D 和退火温度 Ta。 

Sample A B C D 

Ta (K) - 363 403 470 

D (nm) a-Se 13 23 60 
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Fig. 3.1.2 The X-ray diffraction pattern of the as-quenched amorphous Se. 

图 3.1.2 大块非晶态 Se 的 X-射线衍射谱。 

 

扩展 X-射线吸收精细结构分析 

纳米晶体 Se 的 EXAFS 分析在北京正负电子对撞机(BEPC)同步辐射装置

(BSRF)的 4W1B 光束上的 EXAFS 实验站完成。同步 X-光由 Si(111)双晶单色器

单色化，其能量为 3.5-22 keV，束流为 50-80 mA，在 8 keV处能量分辨率为 210-4。

纳米晶体 Se 的 K 吸收边在室温以透射方式测量，为减小样品对高次谐波 [附注1]

的吸收，将双晶单色器的第二块晶体稍微转离平衡位置。入射电离室充入 Ar，

透射电离室充入 Ar(75 vol.%)和 N2(25 vol.%)混合气体。用于 EXAFS 测量的 Se

粉末样品(400 目)由纳米晶 Se 和非晶 Se 研磨而来，在透射样品的制备上，考虑

样品厚度和均匀性对吸收谱的影响而使之满足精确测量的条件。 

 

附注 1：是因同步辐射 X-射线源的波长范围很宽而在同一布拉格角晶体单色器同一晶面产
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生的高次衍射，其对 EXAFS 的影响见文献(297)。 

3.1.3 结果及讨论 

图 3.1.3 为非晶态 Se 和纳米晶 Se 的 K 边 X-射线吸收谱。可见，随 X-射线

能量的增加，各样品的吸收系数在 Se K 边吸收边阈值 E0 附近迅速增至极大值，

随后表现出周期性的振荡。 

Fig. 3.1.3 X-ray absorption spectra of amorphous Se and nanocrystalline Se. 

图 3.1.3 非晶态 Se 和纳米晶 Se 的 X-射线吸收谱。 

 

3.1.3.1 背景扣除 

X-射线吸收谱在吸收边以上的振荡部分是几个近邻原子壳层一起产生的

EXAFS，它包括重要的原子局域结构信息，所以，需将其从吸收谱中分离出来。

E0 
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具体做法[291，298]为：用最小二乘法将吸收谱的平滑部分(孤立原子的吸收)用

多项式 a1E-3+a2E-4+a3(E 为光子能量，a1、a2、a3 为常数)拟合，再将拟合的慢变

化背景部分从吸收谱中扣除掉，剩下高频振荡的 EXAFS 函数。 

 

3.1.3.2 标准化处理及 k 空间转换 

为使测量的数据可比，须扣除样品量的影响，即标准化处理[299]。定义吸

收系数在吸收边处的突变高度为“边阶”，其大小与样品量成正比，将所有数据

与“边阶”相比即得到标准化的 XXAFS 谱。再将经背景扣除和标准化处理的

EXAFS 谱转换成光电波矢 k 的函数(见公式(2.28))，其中，E0 取第一个吸收峰峰

顶的能量值。图 3.1.4 为非晶 Se 和纳米晶 Se 的 EXAFS 振荡 k2(k),可见，a-Se

和纳米晶 Se 具有相似的 EXAFS 振荡。 

Fig. 3.1.4 EXAFS k2(k) for amorphous Se and nanocrystalline Se. 

k (Å-1) 
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图 3.1.4 非晶态 Se 和纳米晶 Se 的 EXAFS 振荡 k2(k)。 

3.1.3.3 傅立叶变换 

傅氏变换[298]是将 k2(k)在 3.0 Å-1<k<14.0 Å-1 范围内从 k 空间转变到 R 空

间而得到平均的径向分布函数： 
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图 3.1.5 为 a-Se 和纳米晶 Se 的径向分布函数 FT[k2(k)]，位于 2 Å 附近的主峰

对应于 Se 原子的第一配位壳层，由链内两个最近邻原子贡献；而第二、第三配

位峰在 a-Se 和纳米晶 Se 中均未发现。13 nm和 23 nm Se 样品的第一配位峰强

度比 60 nm Se 样品的分别低 6 %和 8 %，这一数值远小于在 IGC 制备的纳米晶

体 Pd(21 %，16 nm)、Cu(32 %，10 nm)和 W(52 %，5-15 nm)中观察到的减小量

[300，301]。a-Se 的第一配位峰强比纳米晶 Se 的小，在晶体 Si 和 Ge 的非晶化

过程中，亦发现最近邻配位峰因结构无序而逐渐减小[302，303]。 
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3.1.3.4 局域结构参数 

3.1.3.4 原子局域结构参数 

为获得第一配位壳层的结构参数，将 FT[k2(k)]中第一配位壳层峰进行傅

氏逆变换回到 k 空间，从而获得第一壳层的 EXAFS 函数；再用最小二乘法单散

射理论[304]来拟合第一壳层的 EXAFS 函数，如图 3.1.6 所示，从而得到样品 Se

的第一配位壳层的键长、配位数和无序度因子，如表 3.1.2 所列，a-Se 和纳米晶

Se 的配位数、键长和无序度因子在实验误差范围内几乎不变，这些数值同文献

(305-307)所报导的值亦相符合：a-Se 薄膜的配位数为 2.15，键长为 2.32±0.01 Å，

晶体 Se 薄膜的键长为 2.36±0.01 Å[306]。 

 

Table 3.1.2. The structure parameters for amorphous Se and nanocrystalline Se b y 

the least-square curve fitting based on a single scattering theory [304]. 

表 3.1.2 非晶态 Se 和纳米晶 Se 的第一配位壳层的配位数、键长和无序度因子。 

Sample Coordination numbers 
(Se-Se) 

Bond length     
(Å) 

Debye-Waller factors 
(Å2) 

A 2.140.03 2.350.02 0.0160.001 

B 2.150.03 2.360.02 0.0160.001 

C 2.050.03 2.370.02 0.0180.001 

D 2.140.03 2.360.02 0.0160.001 

E[306] 2.150.03 2.320.02 -- 

 

纳米晶体 Se 的原子最近邻距离 l 与其点阵参数 a 和 c 有如下关系[295]： 

2
2

2 )(
3

ma
c

l 







 ,            (3.1.2) 

已知 l0=2.373 Å, a0=4.3662 Å, c0=4.9536 Å, 故常数 m=0.3903。将前期测量的点参

Fig. 3.1.5 Fourier transform for amorphous Se and nanocrystalline Se.  

图 3.1.5 非晶态 Se 和纳米晶 Se 的径向分布函数。 

 

R (Å) 
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代入上式，可算出纳米晶体 Se 的最近邻距离 l。图 3.1.7 为由 XRD 和 EXAFS

计算的纳米晶体 Se 的最近邻距离 l 随晶粒尺寸的变化，可见，在测量误差范围

内(±1 %)，l 随晶粒尺寸的变化保持不变，XRD 和 EXAFS 测量结果相符。 

Fig. 3.1.6 The EXAFS k2(k) corresponding to the first-neighboring coordination for 

amorphous Se (a) and nanocrystalline Se with grain size of 60 nm (b). The 

(a) 

(b) 

k (Å-1) 

k (Å-1) 
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solid line is the least-square fitting based on single scattering theory[304]. 

图 3.1.6 非晶态 Se (a)和纳米晶 Se(60 nm, b)第一配位壳层的 EXAFS 振荡 k2(k)，

实线为最小二乘法单散射理论的模拟结果[304]。 

3.1.3.5 讨论 

纳米晶体 Se 原子第一配位壳层的键长、配位数和无序度因子不随晶粒尺寸

而变表明，其[-Se-]n 链内原子结构同平衡态结构比无明显变化。前期研究发现纳

米晶体 Se 的点阵参数 a 随晶粒减小而明显增大[157]，a 为[-Se-]n 链间次近邻距

离，故 a 之增大说明[-Se-]n 链间距离被拉大。这可定性地从[-Se-]n 链内原子共价

键作用比[-Se-]n 链间分子键作用强来理解。随晶粒减小，更多的晶界被引至晶体

中，晶界和晶粒间的交互作用使晶界附近的晶格发生变化；而这一变化具有方

向性：以范德瓦尔斯力结合的[-Se-]n 链易受影响，链间距离被拉大，而链内以强
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Fig. 3.1.7 The bond length for amorphous Se and nanocrystalline Se from EXAFS 

and XRD measurements against the mean grain size. 

图 3.1.7 图 3.1.7 XRD 和 EXAFS 计算的非晶态 Se 和纳米晶 Se 的原子最近邻配位距离 l。 
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共价键结合的原子结构不变。 

早期对 IGC 法制备的纳米金属 Cu、Pd 、W 等的 EXAFS 研究发现，同相

应的粗晶材料相比，这些纳米晶体径向分布函数中各配位壳层的峰强要小得多

(21-52 %)，且第一壳层的配位数从粗晶的 12 (Cu、Pd)减至 10.5 (纳米晶体 Cu)

和 10.9 (纳米晶体 Pd)，作者用“类气态”晶界结构模型来解释这些现象[131，

300，301，308，309]。本实验中，当纳米晶体 Se 的晶粒从 60 nm减至 13 nm 时，

对应第一配位壳层的峰强度仅减小 6-8 %，且第一壳层的配位数不变，表明纳米

晶体 Se 的晶界不是“类气态”结构。这与热分析实验相符：纳米晶体 Se 的晶

界焓与小角晶界能相当(0.33-0.25 Jm-2)[149]。最近，Panfilis 对纳米 Pd 超细粉进

行系统的 EXAFS 研究，发现早期观察到的纳米晶体 Pd 的配位数减小可用纳米

颗粒表层原子配位数的减小来解释，而非“类气态”结构所致[310]。Eastman

亦得到与 Panfilis 相似的结论[311]。此外，为消除透射 EXAFS 中人为的影响因

素，Stern 等用荧光 EXAFS 研究纳米晶体 Cu(13 nm)的局域结构，发现其晶界结

构与粗晶Cu晶界相似[312]。对于纳米晶体 Se的晶界结构特征，进一步的实验(如

HREM)有待进行。 

 

小结： 

1． 随晶粒减小，纳米晶体 Se 的链内结构(键长、配位数及无序度因子)不变，链

间距离被拉大。 

2． 纳米晶体 Se 的晶界处于低能态，非“类气态”晶界结构。 
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3.2 机械研磨过程中纳米晶体 Fe 的结构演化 

 

摘要：本节利用 XRD﹑DSC 和 TEM 等方法研究纳米晶体 Fe 在 MM 过程中结构参数(晶粒

尺寸﹑微观应变﹑静态德拜-瓦伦因子)和热学参数(膨胀系数、贮存焓和德拜温度)的变化，

并进一步分析讨论其晶界结构的变化。 

 

3.2.1 引言 

如 1.3.2 节所述，MM 技术是制备纳米晶体材料的有效方法。研究表明，几

乎所有晶体材料在 MM 过程中都会出现一个最小晶粒尺寸 Dmin，Dmi 不再随研磨

时间的变化而变[50-52，313，314]；Eckert 发现 fcc 结构纯金属的 Dmi 与熔点 Tm

有一定关系[52]。显然，Dmin 反映了材料在 MM 过程中形变与恢复的动态平衡，

与纳米晶体材料的塑性变形机制等因素有关。另外，在一些体系中，发现微观

应变<2>1/2 和贮存焓ΔH 在晶粒尺寸降至 Dmin 时具有极大值，进一步的研磨使

<2>1/2 和ΔH 下降[50，170]。这暗示了在 Dmin 研磨阶段，尽管纳米晶体的晶粒

尺寸不变，但其微观结构却可能发生变化。 

本节即研究纯 Fe 在 MM 过程中微观结构(<2>1/2，静态德拜因子)和热学参

数(膨胀系数、ΔH、德拜温度)的变化。选择 Fe 是为减少的污染。 

 

3.2.2 实验过程 

纯 Fe 粉(99.95 %)于室温在行星式球磨机(见图 3.2.1)中进行机械研磨。行星

式球磨机装有四个对称分布的磨罐，研磨时，磨罐以角速度p 公转，同时又以

v 自转；为避免氧化，将 Fe 粉密封于充满 Ar 的罐中，球粉比选为 30:1。 
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Fig. 3.2.1 The rotation mode of a planetary ball mill. 

图 3.2.1 行星式球磨机的工作示意图。 

 

定量 XRD 实验在 Rigaku DMAX/2400 衍射仪上完成。衍射仪装有旋转 Cu

靶，管压为 40 kV，管流为 100 mA， Cu 的 K辐射由(0002)石墨单晶单色器选

择；发射狭缝﹑散射狭缝及接收狭缝分别选为 0.5﹑0.5和 0.15 mm，-2步进

扫描(步长为 2=0.02，每步计数时间为 10 s)在室温(2931 K)下进行。低温 XRD

实验(87-273 K)在同一衍射仪上完成。将低温附件装于样品台上以实现低温环

境，样品通过金属杆由液氮冷却，由电阻丝加热；温度用铜-康铜热电偶测试，

测温误差为 2 K；对 Fe 的六个衍射峰{110}、{200}、{211}、{220}、{310}和

{222}进行分段步进扫描，步长为 2=0.02，计数时间为 1 s。 

热分析实验在 Pekin-Elmer DSC-7 上完成。将 Fe 粉(10-25 mg)封于 Al 坩埚

中，在流动的 Ar 中以 10 K/min 的速率加热。用标样 Zn、In校正 DSC-7 的测温

精度为 0.2 K，能量精度为 0.04 mJ/s。TEM 分析在 Philips EM 420 上进行，加

速电压为 100 kV，将 Fe 粉置于 Cu 网上即可进行 TEM 观察。成分分析采用化

学分析法，氧含量测试则在 LECO TC-436 O/N 分析仪上完成。 
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3.2.3 实验结果 

3.2.3.1 晶粒尺寸和微观应变 

 

 

Pseudo-Voigt 函数拟合 Fe 的实验测试峰表明，实测峰可用柯西函数来近似

(见图 3.2.3(a))，已知仪器宽化(由 SiO2 标样标定)为高斯函数，故可将仪器宽化

从实测峰中分离出去而得到结构宽化峰。由式(2.3)可算出不同研磨时间(tm)Fe 的

Fig. 3.2.2 XRD lines of the milled Fe samples with different milling times.  

图 3.2.2 不同研磨时间 Fe样品的 XRD谱，上面谱线相对下面分别向高角移动 5。 
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图 3.2.2 为 Fe 粉在不同研磨阶段的 XRD 谱。可见，随机械研磨的进行，

Fe 的衍射峰强逐渐降低，且明显宽化；同 JCPDS 卡片相比[315]，Fe 的相对衍

射峰强却无明显变化，表明在研磨过程中没有引入明显的择尤取向。 
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平均晶粒尺寸 D 和微观应变  2 1 2/ 及沿<110>方向的晶粒尺寸和微观应变 D110

和 110

2 1 2/ ，如图 3.2.3(b)所示。可见，D 从 438 nm (0 h)降至 81 nm (6 h)并

保持不变；文献报导机械研磨 Fe 的 Dmin 为 8 nm [50]、9.9 nm [313]、13 nm  
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Fig. 3.2.3 Milling time dependence of Gaussian/Cauchy fraction of XRD reflections 

(a) and D,   2 1 2/
, D110,  110

2 1 2/
 (b) of the milled Fe samples. 

图 3.2.3 不同研磨时间 Fe 样品的 XRD 峰高斯分数(a)，平均晶粒尺寸 D 和微观

应变  2 1 2/ 及沿<110>方向的晶粒尺寸 D110 和微观应变 110

2 1 2/
 (b)。 
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[174]，同本实验观察到的 Dmin 相近。  2 1 2/ 在研磨初期从 0 增至 0.650.05 %  

(80 h)，并随进一步研磨降至 0.560.05 % (140 h)；文献报导 Fe 的  2 1 2/ 在 0.4 

-0.6 %之间[174，313]，同本实验观察到的值亦相符。由 TEM 照片统计计算的

晶粒尺寸与 XRD 计算的 D 相符，如图 3.2.3(b)所示。 

此外，随 MM 的进行，D 和 D110 的差别不断减小：tm>40 h 时，DD110，

表明纳米晶体 Fe 的晶粒在研磨过程中逐渐变成等轴晶。在整个 MM 过程中，

  2 1 2/ 与 110

2 1 2/ 相差不大，表明微观应变无明显的方向性；但文献中却报导

纳米晶体材料的微观应变具有明显的各向异性(详见 1.4.2 节)，这反映了不同方

法制备纳米晶体材料的各自不同的结构特征。 

 

3.2.3.2 德拜-瓦伦因子和德拜温度 

根据 XRD理论，德拜-瓦伦因子和德拜温度可由XRD峰的积分强度计算(详

见 2.1.2.4 节)。图 3.2.4 为计算得到的纳米晶体 Fe 的德拜-瓦伦因子 B(T)随温度 T

的变化。随 T 和 tm 的增加，B(T)亦增大。用德拜理论(公式(2.20))对 B(T)-T 进行

拟合，可得到静态德拜-瓦伦因子 BS 和德拜特征温度D，图 3.2.4 中实线为对各

实验点的拟合，虚线是对文献值的拟合。拟合得到的 BS 和D 随 tm 的变化关系

如图 3.2.5 所示，可见，随 tm 的增加，BS 从 0.100.03 Å2 (0 h)增至 0.25004 Å2 (80 

h)，随后又减至 0.210.03 Å2 (140 h)。对文献值[316]拟合得到粗晶 Fe 的静态德

拜-瓦伦因子 BS
C为 0.075 Å2，同初始 Fe 粉的 BS 相近。根据 B(T)=BS+BT，由实

验值 BS 和 B(293K)可算出 B293K，如图 3.2.5(a)所示，B293K 在整个 MM 过程中保

持不变。随 tm 从 0 h增至 80 h, D 从 46115 K 减至 38313 K，且随进一步研磨

无明显变化，初始 Fe 粉的D 小于文献报导粗晶体 Fe 的特征温度D
c(=549 

K)[316]，因初始 Fe 粉中存有一定缺陷所致。 
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Fig. 3.2.5  Plots of B(293K), BS, B293K (a)and D (b)for milled Fe vs milling time.  

图 3.2.5 不同研磨时间 Fe 样品的 B(293K)、BS、B293K(a)及德拜温度D (b)。 

Fig. 3.2.4 The B(T) for different milled Fe samples against temperature.  

图 3.2.4 不同球磨时间 Fe 样品的德拜-瓦伦因子 B(T)随温度的变化关系。 
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3.2.3.3 TEM 分析、成分分析 

为进一步获得机械研磨 Fe 的微观结构和颗粒形态等信息，用 TEM 观察不

同研磨阶段的 Fe 粉。由 TEM 观察知，球磨后的 Fe 粉为直径在微米量级和亚微

米量级的球形或椭球形颗粒，每个颗粒均为多晶体，由大量纳米晶粒组成。图

3.2.6 为球磨 10 h和 140 h后的 Fe 粉 TEM 暗场照片，可见，在球磨初期(tm=10 h)，

晶粒大小很不均匀，表明 Fe 颗粒内部发生部分变形(图 3.2.6(a))；但随着球磨的

进行，晶粒大小变均匀，且从对应的衍射环可看出，相邻晶粒的晶体取向是随

机的(图 3.2.6(b))。此外，从 TEM照片中估算球磨 140 h后 Fe的晶粒尺寸为 9 nm，

这一数值同 XRD 分析结果相符。 

因 Fe 粉经历了长时间的机械研磨，故杂质的引入是不可避免的。化学分析

和氧含量测试表明，经 140 h研磨的 Fe 样品中含有 0.05 wt. % Cr 和 1 at. % O，

表明 Fe 样品中的杂质含量不高，不会对纳米晶体 Fe 的结构演化产生决定性的

影响。 

 

3.2.3.4 热膨胀系数 

机械研磨的纳米 Fe 样品在不同温度(87-293 K)的点阵参数 a 可由 XRD 峰

的峰位算出(详见 2.1.2.3 节)。图 3.2.7 为 a 随温度 T 的变化关系，可见，随 T 的

下降，a 在测试温度范围内呈线性减小，且 tm=80 h时，直线斜率的绝对值最大。

纳米晶体 Fe 的平均线性热膨胀系数( nc

L )可由各 a-T 直线的斜率算出，如图 3.2.8

所示。可见，随 tm 从 0 h增加到 80 h， nc

L 从(0.80.2)10-5 K-1 增至(2.50.4)10-5 

K-1，而后随进一步研磨又减至(1.20.4)10-5 K-1(140 h)。文献报导热膨胀仪测量

粗晶 Fe 在 300 K 的线性热膨胀系数 c

L 为 1.110-5 K-1[317]，这一数值接近初始

Fe 粉的膨胀系数[317]。 
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3.2.3.3 TEM 分析、成分分析 

为进一步获得机械研磨 Fe 的微观结构和颗粒形态等信息，用 TEM 观察不

同研磨阶段的 Fe 粉。由 TEM 观察知，球磨后的 Fe 粉为直径在微米量级和亚微

米量级的球形或椭球形颗粒，每个颗粒均为多晶体，由大量纳米晶粒组成。图

3.2.6 为球磨 10 h和 140 h后的 Fe 粉 TEM 暗场照片，可见，在球磨初期(tm=10 h)，

晶粒大小很不均匀，表明 Fe 颗粒内部发生部分变形(图 3.2.6(a))；但随着球磨的

进行，晶粒大小变均匀，且从对应的衍射环可看出，相邻晶粒的晶体取向是随

机的(图 3.2.6(b))。此外，从 TEM照片中估算球磨 140 h后 Fe的晶粒尺寸为 9 nm，

这一数值同 XRD 分析结果相符。 

因 Fe 粉经历了长时间的机械研磨，故杂质的引入是不可避免的。化学分析

和氧含量测试表明，经 140 h研磨的 Fe 样品中含有 0.05 wt. % Cr 和 1 at. % O，

表明 Fe 样品中的杂质含量不高，不会对纳米晶体 Fe 的结构演化产生决定性的

影响。 

 

3.2.3.4 热膨胀系数 

机械研磨的纳米 Fe 样品在不同温度(87-293 K)的点阵参数 a 可由 XRD 峰

的峰位算出(详见 2.1.2.3 节)。图 3.2.7 为 a 随温度 T 的变化关系，可见，随 T 的

下降，a 在测试温度范围内呈线性减小，且 tm=80 h时，直线斜率的绝对值最大。

纳米晶体 Fe 的平均线性热膨胀系数( nc

L )可由各 a-T 直线的斜率算出，如图 3.2.8

所示。可见，随 tm 从 0 h增加到 80 h， nc

L 从(0.80.2)10-5 K-1 增至(2.50.4)10-5 

K-1，而后随进一步研磨又减至(1.20.4)10-5 K-1(140 h)。文献报导热膨胀仪测量

粗晶 Fe 在 300 K 的线性热膨胀系数 c

L 为 1.110-5 K-1[317]，这一数值接近初始

Fe 粉的膨胀系数[317]。 
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Fig. 3.2.6 TEM dark-field images for Fe after 10 h (a) and 140 h (b) of milling, 

respectively. The insets show the corresponding diffraction patterns. 

图 3.2.6 研磨 10 h (a)和 140 h (b)Fe 样品的透射电子显微镜暗场照片。 
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Fig. 3.2.7 Temperature dependence of lattice parameter a for the milled Fe samples. 

图 3.2.7 不同研磨时间 Fe 样品的点阵参数 a 随温度的变化关系，虚线为文献值。 
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Fig. 3.2.8 Milling time dependence of nc

L  for the milled Fe samples.  

图 3.2.8 不同研磨时间 Fe 样品的平均线性热膨胀系数 nc

L 。 
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3235 贮存焓 

3.2.3.5 贮存焓 

图 3.2.9 为纳米晶体 Fe 的 DSC 扫描曲线。当 tm20 h时，DSC 曲线上出现

一个带有很长峰尾的放热峰，当 tm40 h时，长的峰尾消失。此外，DSC 曲线上

的放热峰随 tm 的增加由宽变窄而后又变宽，而放热峰的温度基本保持不变。在

MM 法制备的纳米 Ni样品中亦发现相似的变化[52]：DSC 放热峰随 tm 的增加而

变尖，Eckert 将这一变化归因于为纳米晶体 Ni在升温过程中的恢复与晶粒长大。 

通过对球磨纳米Fe样品的 DSC放热峰积分，可得到贮存焓ΔH，如图3.2.10

所示。在整个 MM 过程中，ΔH 在 tm=80 h处具有极大值(0.820.15 kJ/mol)，当

tm>80 h 时，进一步的机械研磨使ΔH 下降；当 tm=140 h时，ΔH 仅为 0.460.10 

kJ/mol。相似的变化规律在球磨纳米晶体 Ni [52]、AlRu、Ru [50]及 W [170]中亦

被发现。 
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Fig. 3.2.9 DSC scans at heat rate of 10 K/min for the milled Fe samples. Integration 

of the signal deviating from the baseline gives the stored enthalpy H.  

图 3.2.9 不同球磨时间纳米 Fe 样品的 DSC 扫描(320-773K)曲线。 
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为探求 DSC 升温过程中纳米晶体 Fe 的结构变化，对经 DSC 退火的纳米

Fe 样品进行 XRD 分析。图 3.2.11 为退火前后纳米晶体 Fe 的 XRD 峰的高斯分

数﹑晶粒尺寸﹑微观应变及德拜-瓦伦因子随 tm 的变化关系。可见，退火后，纳

米晶体 Fe 的高斯分数﹑B(293K)及<2>1/2 都明显减小，暗示了退火过程中缺陷恢

复；而晶粒长大却只发生在 tm20 h时，对应于 DSC 曲线上长的峰尾，对 tm>20 

h，晶粒长大不明显，这一结论进一步被 TEM 观察所证实。这说明 tm>20 h 时，

DSC 曲线上的放热峰主要源于晶体缺陷的恢复。文献报导 MM 制备的纳米晶体

Ni 和 Ru 在 DSC 退火过程中发生明显的晶粒长大[50，52]，本实验观察到的纳

米 Fe 的稳定性可归结为如下几个原因：(1)MM 过程中引入杂质的影响，因纳米

晶体 Fe 中存有 1 at. % O，故杂质原子可能在晶界处起钉压作用，(2)较大的微观

应变的影响，因较大的微观应变会推迟晶粒长大[318, 319]，(3)稳定的晶界结构，

即处于低能态的晶界会提高纳米晶体的热稳定性。 

 

Fig. 3.2.10 The stored enthalpy H in the milled Fe sample against the milling time. 

图 3.2.10 不同研磨时间纳米 Fe 样品的贮存焓ΔH 变化。 
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Fig. 3.2.11 The Gaussian component (a), D (b), <2>1/2(c) and B(293K) (d) for the 

as-annealed (open square) and as-milled (solid circle) Fe samples vs tm. 

图 3.2.11退火前(实心圆)后(空心正方形)纳米 Fe的 XRD峰的高斯分数(a)﹑晶粒

尺寸(b)﹑微观应变(c)及德拜-瓦伦因子(d)随研磨时间的变化关系。 
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3.2.4 分析讨论 

由上述结果知， Fe 粉的 MM 过程可分为晶粒细化和晶粒稳恒两个阶段。

在晶粒细化阶段，引入大量结构缺陷，导致  2 1 2/ ﹑BS﹑
nc

L 及ΔH 的增加和

D 的减小；在晶粒尺寸不变的研磨阶段，BS 和  2 1 2/ 稍有减小， nc

L 和ΔH 明

显降低，暗示纳米晶体 Fe 的微观结构发生了变化。 

通常，纳米晶体可看成由晶粒和晶界两部分组成，若认为纳米晶粒的结构

与粗晶材料的结构相似，则在球磨后期观察到的纳米晶体 Fe 的结构和性能的变

化暗示了其晶界结构的变化。 

 

3.2.4.1 微观结构的演化 

对 MM 法制备的纳米晶体，因材料发生了严重的塑性变形，故除晶界外，

位错是其主要缺陷，位错密度()可表示为[320，321]: 

Db
SD

2/12
2/1 32

)(





 ,        (3.2.1) 

其中，b 是 Burgers 失量，对于 Fe，为 0.24824 nm。按上式算出的退火前后的纳

米晶体 Fe 的位错密度列于表 3.2.1 中。可见，随 tm 从 0 h 增至 80 h，球磨纳米

晶体 Fe 的位错密度(milled)从 0.01×1016 m-2 增至 1.17×1016 m-2，进一步的研磨使

milled 降为 1.02×1016 m-2 (140 h)。Révész等用傅立叶方法计算 MM 制备的纳米晶

体 Fe 的最大位错密度为 1.65×1016 m-2[313]，同本实验所算的值在同一个数量级

上。在常规的多晶材料中，晶界因能造成位错的塞积而被认为是位错运动的障

碍，因此，球磨后期位错密度的减小暗示了晶界的软化行为。 

根据衍射理论[322]，BS 是由于短程缺陷(如点缺陷)引起的。晶粒细化阶段

BS 的增大说明大量的短程缺陷被引入晶体点阵中；而球磨后期 BS 的稍微下降则

暗示了短程缺陷的恢复，可能因晶界弛豫所致。特征温度是反映原子间作用力
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的物理量，在晶粒细化阶段，D 的下降说明纳米 Fe 的原子结合力的降低，这同

观察到的增大的微应变及 BS (B)相符合；因为 BS 和  2 1 2/ 的增大会使材料的弹

性模量减小，即降低D。 

 

3.1.4.2 晶界的热膨胀系数 

若把纳米晶体简化成由晶界和晶粒两部分组成，则其 nc

L 可描述为： 

c

LGBs

GBs

LGBs

nc

L FF  )1(  ,          (3.2.2) 

其中，FGBs 是晶界的体积分数，FGBs=3/D； GBs

L 和 c

L 分别是纳米晶体的晶界和

晶粒的膨胀系数，由式(3.2.2)可得到： 

D

c
L

GBs
L

c
L

nc
LL




3
)(  .        (3.2.3) 

若 GBs

L 和 c

L 是与 D 无关的常量，则ΔL-D-1 应符合直线关系，且斜率为 3 

(
GBs

L -
c

L )。图 3.2.12 为L /
c

L 随 D-1的变化关系，其中，取 c

L =0.84  10-5 K-1, =1 

nm。可见，在晶粒细化阶段，L / c

L 与 D-1 呈直线关系，说明 nc

L 的变化因晶

粒尺寸变化所致。而在晶粒稳恒阶段，L /
c

L 下降，暗示 GBs

L 减小或 c

L 增大。

若晶粒内结构不变，即 c

L 是常数，则L /
c

L 的下降说明 GBs

L 的降低。 

 

3.1.4.3 晶界焓变 

tm>20 h 时，纳米晶体 Fe 的ΔH 源于缺陷恢复，包括晶粒内部的非平衡点

阵的恢复和晶界上缺陷恢复。前者为晶粒内位错的弹性应变能，对于塑性变形

材料，单位体积位错的弹性应变能 EDS 为： 

E AGb R rDS e 2

0 ln( / ) ,           (3.2.4) 
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其中，对螺型位错，A=1/4；对刃型位错，A=1/(4(1-))；为泊松比，对于 Fe，

=0.291 [323]；G 是剪切模量，为 8.07×1010 N/m2 [324]；Re 和 r0 分别是位错的外

切半径和内切半径，通常取 r0=b；对纳米晶体，因 Re 远大于 D，故将 D 看作是

位错的外切半径。因每个纳米晶粒内通常只有数个位错[313]，故忽略其位错交

互作用能。设螺型位错与刃型位错数量相同，将milled 和annealed 代入式(3.2.4)中，

便可得到 DSC 退火后纳米晶体 Fe 的位错弹性应变能的释放值ΔEDS，如表 3.2.1

所列及图 3.2.13 所示。ΔEDS 在 tm=80 h 处亦有极大值，但ΔEED 仅占ΔH 的百分

之几。将ΔEDS 从ΔH 中分离出去，便可得到晶界释放焓EGBs，如图 3.2.13 中

虚线所示，EGBs 约占ΔH 的 80-90 %。 

tm>20 h时，因 DSC 退火后的 D 不变，故仅能将ΔEGBs 同单位摩尔的晶界

面积相联系来估算单位面积晶界焓的释放ΔGBs (= annealed

GBs

milled

GBs   ， milled

GBs 、

annealed

GBs 分别为 DSC 退火前后 Fe 的晶界焓)，如图 3.2.13 所示。随 tm 的增加，Δ

Fig. 3.2.12 A plot of L / L
c vs D-1 for the milled Fe samples. 

图 3.2.12 不同研磨时间 Fe 样品的L /
c

L 随 D-1 的变化关系图。 
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GBs 线性下降。若各纳米 Fe 的 annealed

GBs 相同，则 milled

GBs 随 tm 的增加而线性下降。 

 

Table 3.2.1 A list of the dislocation density of as-milled (milled) and as-annealed Fe 

samples (annealed), the elastic energy change of dislocations (EDS), the GB 

enthalpy change (EGBs) and the GB enthalpy change per area (GBs) for Fe. 

表 3.2.1 球磨态和退火态 Fe 样品的平均位错密度(milled、annealed)、位错应变能

和晶界焓的释放(EDS、EGBs)、单位面积晶界焓的释放(GBs)。 

Milling 

time (h) 

milled 

(1016 m-2) 

annealed 

(1016 m-2) 

EDS 

(10-2 kJ/mol) 

EGBs 

(10-2 kJ/mol) 

GBs 

(J/m2) 

0 0.01 0.00 0.06 20.05  

5 0.04 0.02 0.21 25.13  

10 0.05 0.03 0.11 22.34  

20 0.17 0.07 1.07 32.39  

40 0.45 0.14 3.16 57.52 0.16 

60 0.95 0.19 6.98 70.37 0.13 

80 1.17 0.22 8.93 73.38 0.13 

100 1.14 0.23 8.56 63.11 0.11 

120 1.05 0.27 7.71 44.34 0.08 

140 1.02 0.27 7.25 39.09 0.07 

 

文献中，Lu 等发现 CAM 法制备的纳米晶体 Ni-P 和 Se 的晶界焓随晶粒减

小而下降[148，149]，Terwilliger 等在 IGC 法制备的纳米晶体 TiO2 中亦发现了

相似的结果[325]。此外，本节结果还表明，即使 D 不变，纳米晶体 Fe 晶界焓亦

随研磨的进行减小，即晶界发生弛豫或软化。软化的晶界又会对晶粒内部的缺

陷(如位错和空位)产生影响，造成观察到的位错密度(微观应变)和德拜-瓦伦因子

在球磨后期的减小；同样，晶界的弛豫亦造成晶界膨胀系数的下降。此外，计

算机模拟也观察到纳米晶体材料的晶界软化行为[228]。 
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小结： 

1． 研磨初期，晶粒逐渐细化，晶体内缺陷不断增多，导致微观应变﹑德拜-瓦伦

因子﹑贮存焓和热膨胀系数的增大及特征温度的降低。 

2． 在晶粒尺寸不变的稳态研磨阶段，贮存焓和膨胀系数明显降低，微观应变和

德拜-瓦伦因子亦有所减小。 

3． 对纳米晶体 Fe 的晶界热膨胀系数和晶界焓的估算发现它们在稳态球磨阶段

随研磨时间的增加不断减小，暗示了晶界的弛豫。 
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Fig. 3.2.13 The stored enthalpy H, the GBs enthalpy change EGBs and the elastic 

energy change of dislocations EDS as well as the GBs enthalpy change per 

area GBs against the milling time. 

图 3.2.13 不同研磨时间Fe样品的贮存焓H、晶界焓和位错应变能的释放(EGBs、

EDS)及单位面积晶界焓的释放GBs。 
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3.3 机械研磨导致纳米晶体 Se 的固态非晶化 

 

摘要：本节利用 XRD﹑EXAFS﹑DSC 等研究纳米晶体 Se 在 MM 导致的非晶化过程中微观

结构(晶粒尺寸﹑微观应变﹑点阵参数)变化和原子局域结构(键长、无序度因子)变化，并从

热力学和动力学讨论纳米晶 Se 的非晶化机理。 

 

3.3.1 引言 

利用激冷技术(起始材料为液态或气态)和固态非晶化技术(SSA，起始材料

为固态)可获得非晶态固体[326]。迄今为止，在许多合金系中，用机械研磨、粒

子注入及多层膜扩散等方法都可实现 SSA[63，326]；此外，在一些单质元素中(如

Si﹑Ge﹑Se)，MM 和粒子轰击也可实现部分或全部的 SSA[158，159，327，328]。

从热力学观点看，SSA 是因晶体内缺陷积累到一定程度(晶体的吉布斯自由能高

于非晶相的自由能)而发生[326]。SSA 的动力学研究多集中在二元合金系中[329, 

330]，现有的 SSA 动力学模型是从扩散对的非晶化研究发展而来，即非晶相首

先在晶界或相界处非均匀形核，随后，通过扩散逐渐长大而消耗掉剩余的晶体。

这一动力学模型后来被成功地应用于 MM 导致的二元合金系的 SSA[45, 331]，

称“壳层(Shell)”模型。但这一模型不能解释纯组元的 SSA，因为在纯组元中，

没有不同元素间的相互扩散，因此，纯元素 SSA 动力学过程有待于深入研究。 

本节即从实验上研究纳米 Se 在 MM 导致的非晶化过程中的结构变化，并

从热力学、动力学讨论纯元素 SSA 的机理；选择元素 Se 是因为：(1) 迄今为止，

Se 是唯一可通过 MM 实现完全 SSA 的单质元素，(2) Se 的 SSA 只需数小时，从

而避免长时间机械研磨引入的杂质。 

3.3.2 实验过程 
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样品制备 

纯元素 Se (99.999 %)的 SSA 在高能振动式球磨机上完成。磨罐直径为 54.1 

mm，高为 35.3 mm；每次将 4.5 g Se 加入罐中研磨，磨球分别选择直径为 11.5 

mm(4 个)、10.3 mm(5 个)、5.5 mm(1 个)，球粉比为 10:1。为避免来自空气的污

染，将 3 atm的 Ar 充入磨罐中，并用 O-型橡皮圈密封。化学分析表明经 250 min

的研磨，样品中只引入 0.02 wt. % Fe，氧含量亦不超过 0.1 wt. %。 

X-射线衍射实验 

定量 XRD 实验在 Rigaku DMAX/2400 衍射仪上进行。管压为 50 kV，管流

为 100 mA。Cu 的 K辐射由(0002)石墨单色器选择；发散狭缝、散射狭缝及接

收狭缝分别选为 0.5、0.5及 0.15 mm。-2步进扫描在室温(2931 K)进行，步

长为 2=0.02，每步计数时间为 50 s。 

EXAFS 实验和近边结构谱(XANES) 

低温 EXAFS 测量在北京同步辐射中心 4W1B光束的 EXAFS 站上以透射方

式完成，束流强度为 50-80 mA，样品用液氮冷却，测量 Se 的 K 吸收边(详见 3.1.2

节)。EXAFS 数据处理用 EXCURV 92 (Daresbury)，k2 加权，在 2.6 Å-1-16.0 Å-1

范围内用 H-L 势函数全谱拟合。XANES 计算基于单电子近似的多重散射理论

[332]。通过中性原子电荷密度的叠加，利用 Mattheiss 规则构造团簇的电子密度

和库仑势；使用 Z+1 近似模拟空穴的电荷弛域过程，利用 H-L 势函数代表电子

交换相互势。考虑到空穴寿命和能量分辨率，计算谱由一个柯西函数卷积，全

宽度为 3.3 eV。 

热分析实验在 Perkin-Elmer 示差扫描量热卡计(DSC-7)上进行，将 Se 粉压

成薄片(10-25 mg)，封于 Al 坩埚中，在流动的 Ar 气氛下以 10 K/min 的升温速率

加热。 

 

3.3.3 实验结果 
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3.3.3.1 XRD 分析 

图 3.3.1(a)为不同球磨时间(tm)Se 的 XRD 谱。可见，原始 Se 样品为三角结

构(t-Se)，MM 大幅降低了 t-Se 的衍射峰强，同时形成了三个非晶 Se(a-Se)的散

射峰；tm=250 min 时，t-Se 完全非晶化。t-Se 的 SSA 在 DSC 分析中亦得到证实，

如图 3.3.1(b)，对应于 a-Se 的晶化放热峰在 tm=30 min 出现，之后随 tm 的增加不

断变强，并移向高温区。这一现象与 Guo et al.[333] 的报导一致。当 tm=250 min

时，a-Se的晶化焓为3.2 kJ/mol, 低于快淬非晶Se的晶化焓(4.9 kJ/mol), Guo [334]

分析此差别源于两种非晶态 Se 不同的分子结构。 

Fig. 3.3.1 The XRD profiles (a) and the DSC curves (b) for the unmilled Se and the 

as-milled Se samples with different milling times (as indicated). 

图 3.3.1 不同研磨时间 Se 样品的 X-射线衍射谱(a)和 DSC 扫描曲线(b)。 
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Fig. 3.3.2 (a) The mean grain size D and microstrain   2 1 2/ ; (b) the volume 

fraction xa
t of a-Se determined from XRD and DSC measurements, and the 

crystallization enthalpy of a-Se, t

aH , (c) the lattice parameters a and c, 

and (d) the unit-cell volume V of the crystallite Se against the milling time. 

图 3.3.2 纳米 Se 的(a)平均晶粒尺寸 D 和微观应变  2 1 2/ ，(b) a-Se 含量 xa
t 和

a-Se 晶化焓Ha
t，(c)点阵参数 a、c，(d)晶胞体积 V 随球磨时间的变化。 

 

Pseudo-Voigt 函数用来模拟测量的 t-Se 的衍射峰和 a-Se 的散射峰，然后用

近似函数法计算三角 Se 的平均晶粒尺寸 D 和微观应变<2>1/2 (详见 2.1.2.2 节)，

如图 3.3.2(a)所示。在球磨初期(1 区，tm<30 min)，D 不断下降，tm=30 min 时 D

达到稳定值(131 nm)，并在 30 min-150 min 之间保持不变; 当 tm>150 min 时，

进一步球磨使 D减至 9 nm(tm=200 min)。<2>1/2 在整个球磨过程中先从 0.200.02 

%(tm=0 min)增至最大值 0.390.02 %(tm=30min），随后逐渐降至 0。 

球磨 Se 样品中 a-Se 含量 xa
t 可通过 a-Se 的晶化焓Ha 与 100 % a-Se 的晶

化焓之比求得，亦可由晶体 Se 的 XRD 衍射峰的相对强度求出：xa
t=1-Ic

t/Ic100，

其中，Ic
t 和Ic100 分别是经过 tm 时间研磨的 Se样品和原始 Se样品的 XRD峰强。

图 3.3.2(b)为 xa
t 和Ha

t 随 tm 的变化，可见，a-Se 在 tm=30 min 时开始出现，且其

含量在区间 2 (30 min<tm<120 min)急剧升高，当 tm=120 min 时，xa
t 为 90 %。进

一步的球磨使 xa
t 缓慢趋于 100 %(xa

t=250 min)，即 3 区。 

三角 Se 的点阵参数用最小二乘法从 XRD 衍射峰的峰位计算，为减小系统

误差，峰位用标准 Si 样品来校正(详见 2.1.2.3 节)。t-Se 的点阵参数 a 和 c 随 tm

的变化如图 3.3.2(c)所示。在 1 区，a 从文献值 a0(=4.3655 Å[295])增至

4.37200.0011 Å (a=(a-a0)/a0=0.15 %)。在 2区，a在 4.37190.0009 Å(a=0.15 %)

这一数值上保持不变。而在 3 区，a 又降至 a0。点阵参数 c 在 tm=0 min 时与

c0(=4.9576 Å[295])相近，之后，随球磨的进行逐渐减小。根据 a、c，可得到三
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角 Se 的晶胞体积 V，如图 3.3.2(d)所示。在 1 区，V 稍大于标准值 V0(=81.8220 Å)，

而在 2 区，V 保持在比 V0 大 0.3 %这一数值上不变，在 3 区，V 减小至 V0。 

上述结果表明: 在 1 区，研磨过程导致 t-Se 的晶粒细化和微观应变的增加，

及晶胞膨胀。tm=30 min 时，晶粒尺寸接近稳态值 Dmin(=13 nm)，<2>1/2 增大到

最大值，a=0.15 %，这些值对应着非晶化的起始点。2 区为 Se 的主要非晶化过

程，<2>1/2 逐渐减小，晶粒尺寸在 13 nm保持不变，晶胞膨胀也保持在 0.3 %左

右。进一步研磨至 250 min，使 Se 完全非晶化，在 3 区，D 降低到 9 nm，<2>1/2

降至 0，晶胞体积 V 亦接近 V0。 

 

3.3.3.2 XANES 分析 

 

Fig. 3.3.3 MS calculation of Se K-edge XANES in trigonal Se by using clusters with 

3, 9, 55, 97 atoms. 

图 3.3.3 由单电子多重散射理论计算的不同 Se 团簇原子数的理论 XANES 谱。 
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图 3.3.3 为由单电子多重散射理论计算的以吸收原子为中心，在不同团簇原

子数下的理论 XANES 谱，计算以螺旋形三角 Se(图 3.1.1)为模型，右图为左图

卷积的结果(3.3 eV)，几个特征峰在图中用 A、B、C 表示。当 Se 仅与链内的两

个最近邻原子配位时，产生较强的 A、C 特征峰，B 峰不明显；当团簇原子数增

加到 9 个，即包含链间的四个最近邻配位和链内的两个次近邻时，B 峰开始出

现，这说明 B 峰主要是由于[-Se-]n 链间的相互作用产生的。当团簇原子数进一

步增加时，B 峰分裂为两个峰，同时 C 位峰的强度增加，55 个原子的团簇已包

含一个中心 Se 原子，加上 2Se(0.2374 nm，链内最近邻)，4Se(0.3436 nm, 链间

最近邻)，2Se(0.3716 nm, 链内次近邻)，6Se(0.4366 nm, 链间次近邻)，…，

4Se(0.6765 nm, 链间)等多个不同键长的配位原子，涉及到几条 Se 链之间的相

互作用和多重散射效应，叠加的结果使得 B 位峰发生分裂。 

Fig.3.5.5 Experimental Se K-edge XANES for the milled Se samples. 

图 3.5.5 实验测量的球磨 Se 样品的 X-射线近边吸收谱。 
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图 3.3.4 为实验测量的初始样品及不同球磨时间 Se 样品的近边吸收谱。可

见，随 tm 的增加，B 峰变尖，同时 C 峰的强度略有减小。对照图 3.3.3 的计算结

果可知，球磨削弱了[-Se-]n 链间(特别是更远链间)的相互作用。 

 

3.3.3.3 EXAFS 分析 

为进一步研究球磨对[-Se-]n 链间的影响，对吸收谱的 EXAFS 部分进行了定

量分析。图 3.3.5 为原始样品及球磨 Se 样品的径向结构函数，宽化的 B 峰来自

于链间的最近邻和链内的次近邻的贡献，在 0.43 nm 附近的 C 峰可归结为链内

的次近邻。随 tm 的增加，主峰以外的配位峰强度降低很快，tm=250 min 的样品

已表现出非晶特有的短程序结构特征，而主峰的变化不明显。这表明在 MM 过

程中 Se 的最近邻配位结构没有明显的变化，但高配位层的强度明显减小，说明

中程序发生改变。 

Fig. 3.3.5 Fourier transformed spectra of the milled Se samples, dot line: the 

experimental data, solid line: the fitted results. 

图 3.3.5 球磨 Se 样品的径向结构函数，点线为实验值，实线为计算值。 
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为进一步说明问题，对实验结果作全谱拟合(图 3.3.5)。拟合时配位参数由

模型计算所得，相移和背散射振幅由理论计算。配位层限制在 4 层，将配位数

固定，所得结果列于表 3.3.1。 

 

Table 3.3.1 The fitted results for the first, second, third and fourth coordination shell 

of Se milled for various time, with coordination number 2, 4, 2, 6.  

表 3.3.1 不同研磨时间 Se 的 EXAFS 第一、二、三、四配位(配位数分别为 2、4、

2、6)的拟合结果。 

Milling time 
(min) 

Coordination 
number 

Bond length   
(Å) 

Debye-Waller factors 

(10-3, Å2) 

 

0 

2 2.374 2 

4 3.365 13 
2 3.727 9 
6 4.366 23 

 
40 

2 2.379 3 
4 3.390 15 

2 3.719 8 
6 4.381 26 

 

120 

2 2.369 3 

4 3.398 19 
2 3.704 10 

6 4.378 27 
 

250 

 

2 2.351 3 
4 3.405 35 

2 3.688 13 
6 4.359 38 

 

根据图 3.1.1 的结构模型，可知第一、第三配位层对应于链内原子的第一、

第二近邻，第二、第四配位层对应于链间原子的最近邻和次近邻。由表 3.3.1 可

看出，在 MM 过程中，[-Se-]n 链内配位结构变化不大，说明球磨过程并没有打

破链内的共价键结构。但链间结构却变化很大：无序度因子随研磨时间的增加

明显增大，说明 MM 使[-Se-]n 链之间的结构发生重排。 
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3.3.4 非晶化机理 

3.3.4.1 热力学讨论 

纳米晶态 Se 和非晶态 Se 的 Gibbs 自由能之差是导致非晶化的驱动力。假

设直径为 D 的球形晶粒从晶体转变为非晶，则其 Gibbs 自由能变化为： 

   gbcav
D

EEG
D

TG 


 







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


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


2

21

3

2
4

23

4
)( ，  (3.3.1) 

其中，Gv 是单位体积的晶态与非晶态标准吉布斯自由能之差[335]： 

m

mm
v

T

TTH
G

)( 



 ，              (3.3.2) 

其中，Hm 为晶体 Se 的熔化焓，为 6.694 kJ/mol，Tm 为晶体 Se 的熔点(490.2 K)； 

E1 为晶格膨胀与微观应变引起的单位体积弹性能[336]： 

  BB
V

VV
E

c

cnc 22/12
2

1 






 
  ，       (3.3.3) 

其中，(Vnc-Vc)/Vc 是晶格膨胀量，Vnc和 Vc 分别是纳米晶体 Se 和粗晶 Se 的晶胞

体积，B 是 Se 的体模量，为 9.1 GPa；E2 为由晶体转变为非晶时体积变化所引

起的应变能[337]: 

B

fB
E

34

 18 2

2






 ，            (3.3.4) 

其中，是剪切模量，对晶体 Se，=3.7 GPa。f 是自由表面对应变能的影响因子，

此处取 f=1.0, '是非晶化过程中的体积变化： 

c

ca

V

VV

3
 


 ，             (3.3.5) 

其中，Va 是非晶态 Se 的体积；gb 和ca 分别是纳米 Se 的晶界焓和晶体/非晶的界

面焓[338，339]。 

当G(T)=0 时，可推导出纳米晶体 Se 的临界晶粒尺寸 D*： 
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由上式计算的 D*(293K)为 15 nm,同观察到的 SSA 起始晶粒尺寸符合得很好，与

SSA 过程中的稳态晶粒尺寸(13 nm)也相符合。这说明六角 Se 的非晶化过程可以

很好地从热力学角度来理解。 

 

3.3.4.2 动力学讨论 

如引言所述，现有的 SSA 动力学模型为“shell”模型(图 3.4.6)，即非晶相

先在晶界处非均匀形核，随后不断长大而消耗掉剩余的晶体部分，这势必会导

致一个连续减小的晶粒尺寸。而在 Se 的主要非晶化过程中，却观察到了一个稳

定的晶粒尺寸，这说明在三角 Se 的 SSA 过程中存在一个临界尺寸 D*，当晶粒

尺寸大于 D*时，晶粒仍为晶体结构，当晶粒尺寸小于 D*时，晶粒内晶体结构

瞬间失稳而转变为非晶结构，即晶粒失稳模型，如图 3.3.6 所示。 

Fig. 3.3.6 Schematic representations of the "shell" model (upper) and the crystallite 

destabilization model (lower). 

图 3.3.6 非晶化“壳层”动力学模型和晶粒失稳动力学模型示意图。 
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首先支持“晶粒失稳”模型的是 SSA 过程中微观应变的变化。微观应变是

晶粒间交互作用的结构参量。当 xa
t=90 % 时，<2>1/2 仍为 0.1 %，说明一些晶粒

间仍存在相互作用，而不是如“shell”模型所描述的具有晶体结构的晶粒被非晶

基体所包围，因为若晶粒散布于非晶相中，晶粒微观应变应当被周围的非晶相

松弛掉。纳米晶体 Se 的晶格膨胀源于晶界与晶粒的交互作用。本实验在 Se 的

主要非晶化过程中(2 区)观察到的不变的晶格膨胀说明晶界与晶粒仍有相互作

用。当绝大部分晶体都转变为非晶态时(xa
t>90 %)，具有晶体结构的晶粒会孤立

地分布于非晶基体中，这时点参膨胀和微观应变将被松弛掉，如 3 区所示。 

如 3.3.3.3 节所分析，球磨导致三角 Se 的非晶化实际上是使有序排列的

[Se-]n 链发生重组。由图 3.3.2 和表 3.3.1 知，在 Se 的非晶过程中，最近邻链间

距不段增加(由 3.365 Å(0 min)增至 3.405 Å(250 min))，次近邻链间距 a 在非晶化

之前不断增大，在非晶化过程中保持不变。这暗示了 Se 的非晶化始于[Se-]n 链

间距离被增大到一定的程度，使有序的[Se-]n 链足以发生重排。 

 

小结： 

1． Se 的 SSA 在晶粒减小至临界尺寸(13 nm)、微观应变增至极大值(0.39 %)、晶

胞体积膨胀到临界值(0.30 %)时发生。在 Se 主要的非晶化过程中，晶体 Se

的晶粒尺寸和晶胞体积保持不变，微观应变逐渐减小至零。 

2． 在 Se 的非晶化过程中，[Se-]n 链发生重组，[Se-]n 链内配位结构不变。 

3． MM 导致 Se 的 SSA 是当晶粒尺寸小于临界值时，晶内结构的瞬间失稳(晶

粒失稳模型)，而不是由扩散控制的晶体/非晶界面的连续移动(“壳层”模型)。 
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3.4 磁控溅射沉积纳米 Ti3Al 薄膜的结构缺陷
[附注 1]

 

 

摘要：本节利用 XRD﹑TEM﹑EDX 等方法研究 MS 沉积的纳米 Ti3Al 薄膜的晶体取向﹑成

分及微观结构参数(XRD 线形﹑晶粒尺寸﹑微观应变﹑点阵参数﹑残余应力及德拜-瓦伦因

子)随晶体取向的变化关系。 

 

3.4.1 引言 

Ti-Al 合金 [附注 2]作为结构材料，在高温环境中有着广阔的应用前景[341，

342]。这是因为 Ti-Al合金具有非常高的比强度和比模量，且在高温下仍保持很

高的强度和模量及很好的抗蠕变性能等[343-346]。但 Ti-Al合金的高温抗氧化能

力很差。氧化实验[347-349]表明 Ti-Al合金的氧化过程实际上是氧化产物与合金

基体的界面扩散反应，因此，为理解此界面扩散反应，一些氧化物/金属双层膜(氧

化物=TiO2﹑Al2O3，金属=Al﹑ Ti﹑ -TiAl﹑2-Ti3Al)最近被用作模型材料

[350-352]。对氧化物/金属双层膜的研究表明，退火后氧化膜在界面处分解，并

生成一薄层新相[350-358]。但随研究的深入，在同一种氧化物/金属双层膜中观

察到的界面反应并不相同，如 Al2O3/Ti 系[353-359]；这源于制备态薄膜的结构

特性，包括不同数量的界面﹑位错﹑内应力﹑界面应力 [360-362] 及微孔等。

因此，有必要标征出制备态薄膜的结构特性。 

 

附注 1：本节工作是在 1999 年 7 月至 2000 年 5 月于德国马普金属所与 Prof. Dr. Ir. Eric Jan 

Mittemeijer 合作完成。 

附注 2：主要包括金属间化合物-TiAl (面心四方 L10 结构, CuAu 型)和2-Ti3Al (密排六方

D019 结构, Ni3Sn 型, Pearson 符号：hP8, 空间群：P63/mmc [340]) 及其合金。 
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本节即利用 XRD 等技术系统研究 MS 制备 Ti3Al薄膜的结构特性，包括择

尤取向﹑晶粒尺寸﹑微观应变﹑点阵参数﹑宏观应力及德拜-瓦伦因子等。 

 

3.4.2 实验过程 

TiO2/Ti3Al双层膜的制备 

TiO2/Ti3Al 双层膜在 Sputron 磁控溅射仪上制备，如图 3.4.1 所示。将真空

室加热至 473 K，以提高真空度(2×10-5 Pa)，并充入 2×10-1 Pa 的 Ar 作为工作气

体。溅射前，靶和基片(Si (111)面)先溅射清洗 5-10 min，然后充入 4.5×10-2 Pa

的 N2 作为反应气体，在 Si(111)面上反应溅射一层 50 nm厚的 TiN 阻挡层，为使

TiN 层致密，采用-40 V 的偏压；再将约 250 nm厚的 Ti3Al薄膜沉积在 TiN 层上，

最后在 Ti3Al膜上溅射 50 nm厚的 TiO2 膜。表 3.4.1 为薄膜的制备参数。 

Ta 

 

图 3.4.1 Sputron 溅射仪示意图: 1.Ar+束 2.靶 3.6 kV 加热装置 4.基片 5.基片。 

Fig. 3.4.1 Schematic diagram of SPUTRON apparatus: 1-argon beam 2-target 3-6 

kV heater 4-substrate on planetary drive 5-substrate on vertical holder. 
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Table 3.4.1 Deposition parameters for the TiO2/Ti3Al/TiN/Si layers. 

表 3.4.1 TiO2/Ti3Al/TiN/Si薄膜的沉积参数。 

Deposition parameters TiN Ti3Al TiO2 

Partial pressure of O2 (Pa) - - 5.7  10-2 

Partial pressure of N2 (Pa) 4.5  10-2 - - 

Deposition temperature (K) < 393 < 373 < 373 

Deposition rate (nm/min) 13 9.1 8.3 

Power on target (kVA) 1.9  0.9 1.7  0.6 1.7  0.6 

Bias (V) -40 - - 

Deposition time (min) 4 28 8 

 

Ti3Al XRD 标样的制备如下：将 Ti (99.99 %)和 Al (99.999 %)按成分配比在

Ar (99.999 %)保护下熔炼成 Ti3Al合金，再将 Ti3Al 封于真空管中在 1273 K 退火

两天，使其成分均匀。将退火后的 Ti3Al 研磨成粒度低于 50 m 的粉末，为消除

研磨引入的应力和缺陷，将 Ti3Al 粉末密封于充有 Ar 的石英管中在 1273 K 退火

6 h, 最后缓慢冷至室温而得到 XRD 标样。 

 

X-射线衍射实验 

TiO2/Ti3Al薄膜的物相分析在 Philips - MPD 衍射仪上完成，具体实验参

数详见表 3.4.2。Ti3Al薄膜和标样的{002}和{004}布拉格峰在 Philips X'pert MPD 

K1 衍射仪上测量，Cu 1 Refl.单色器置于入射 X-束用以仅选择 K1；为获得最

大衍射强度，先在基片 Si 的(111)衍射峰处进行 (定义见图 3.4.2)扫描，以确

定样品的最佳初始位置；然后对 Ti3Al的{002}和{004}进行-2 精细步进扫描。

Ti3Al 薄膜的{201}、{202}、{203}等其它布拉格峰的精细 X-射线测量在 Philips 

X'pert MRD 衍射仪上完成，样品台为开式尤拉环， 样品可作任意方向的移动或

转动；准直仪(Collimator 0.18)和 X-射线透镜置于入射线光路上以产生平行 X-

射线束；在不同下，测量 Ti3Al薄膜的布拉格峰；Ti3Al标样在=0 进行 
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Table 3.4.2 Measurement parameters of different x-ray diffraction diffractometers. 

表 3.4.2 不同 X-射线衍射仪的测试参数。 

Diffractometers Philips - 
MPD 

Philips X'Pert MPD 

K1 

Philips X'Pert 
MRD 

Scan mode - continuous 2- step scan -2,   step scans 

Scan range 10<2<125 {002} {004} {201}, etc. 

Step size ()         
Time per step (s) 

0.15        
60 

0.02    
30 

0.05  
300 

0.02        1   
20         0.2 

X-ray tube PW3373/00 Cu LFF 

Tube focus Line Point 

Generator tension (kV) 
Generator current (mA) 

45                                                   
40 

Used radiation K1=1.54056 Å, K2=1.54439 Å, K1/K2=0.5 

Incident beam filter 

(Monochromator) 

Filter nickel Monochromator 1 

refl. 

 

Incident beam mask 
width (mm) 

5 10  

Incident beam 

anti-scatter slit angle () 

0.25   

Incident beam soller slit Soller 0.04 rad.  

Divergence slit   

angle () 

0.25 0.25  

Sample stage  PW1774/X0 spinner MRD cradle 

Receiving slit height 
(mm) 

0.10 0.15  

Diffracted beam 
anti-scatter slit 

 0.25  

Diffracted beam 
monochromator 

  Diff. beam flat 
graphite 

Diffracted beam  
soller slit 

 Soller 0.04 rad.  
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Fig. 3.4.2 Principles of X-ray diffraction in symmetrical Bragg-Brentano geometry. 

图 3.4.2 对称 Bragg Brentano 衍射几何的 X-射线测试原理。 

 

相同条件的扫描。为研究 Ti3Al薄膜的织构状态，在 Philips X'pert MRD 衍射仪

上对 Ti3Al{002}衍射峰进行不同倾角(从 0到 90，每隔 2)下的步进扫描，步

长为 1，每步计数时间为 0.2 s. 

TEM 等实验 

溅射膜的截面 TEM 分析在 Joel 2000FX 电镜上完成，操作电压为 200 kV，

将一小块样品磨成厚度低于 100 m 的薄片，然后用聚焦 Ga+ 束减薄，使其厚

度低于 100 nm，用于截面 TEM 观察。TiO2/Ti3Al/TiN/Si 样品的成分用 EDX 和

卢瑟福背散射谱( RBS)来确定。 

 

3.4.3 结果及讨论 

3.4.3.1 物相分析 

TiO2/Ti3Al/TiN/Si 双层膜的截面 TEM 照片如图 3.4.3 所示。TiO2 膜厚约 80 

nm, 大部分由非晶相组成；Ti3Al 膜厚为 245 nm，由较密实的柱状晶组成，且在

柱状晶内存在一些明暗相间的条纹，说明晶粒内存在较大的应力或缺陷。TiN 阻

挡层的厚度约为 47 nm，由小而密实的柱状晶组成。 

 

 

S 

  

 

Incident x-ray  Diffracted x-ray 
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Fig. 3.4.3 A TEM bright-field cross-section image of TiO2/Ti3Al/TiN/Si. 

图 3.4.3 TiO2/Ti3Al/TiN/Si薄膜的明场截面透射电子显微照片。 

Fig. 3.4.4 The XRD pattern of TiO2/Ti3Al/TiN/Si layers. 

图 3.4.4 TiO2/Ti3Al/TiN/Si薄膜的连续-扫描 X-射线衍射谱。 
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图 3.4.4 为 TiO2/Ti3Al/TiN/Si薄膜的 XRD 谱。除单晶 Si的(111)、(222)、(333)

衍射峰外，只有 Ti3Al 的{002}和{004}衍射峰被观察到；没有来自 TiO2 和 TiN

薄膜的衍射。由图 3.4.3 知 TiO2 为非晶相，故 XRD 谱线上无其晶体衍射。上述

结果表明 Ti3Al 的{002}密排面平行于基片 Si(111)的表面，MS 制备的 hcp AlN

薄膜亦发现了相似的结构[289]。 

 

3.4.3.2 Ti3Al 薄膜的择尤取向 

由图 3.4.4 知，Ti3Al 薄膜存在{002}织构，为分析织构强度，在不同对{002}

衍射峰进行扫描。从而可得到{002}的极图，如图 3.4.5 所示。{002}衍射峰强

随变化不大，而随的增大，{002}衍射峰强迅速减至零，即典型的丝织构。 

Fig. 3.4.5 Pole figure of {002} reflection in the Ti3Al layer. 

图 3.4.5 Ti3Al薄膜的{002}衍射面极图。 
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Fig. 3.4.6 Energy-dispersive x-ray spectrometry of TiO2/Ti3Al/TiN/Si. 

图 3.4.6 TiO2/Ti3Al/TiN/Si薄膜的能量损失 X-射线谱。 

 

3.4.3.3 成分分析 

图 3.4.6 为 TiO2/Ti3Al/TiN/Si 薄膜的 EDX 谱。可见，除基片 Si 外，薄膜中

还存在一定数量的 In；各元素的原子百分比列于表 3.4.3 中。由于 Ti3Al和 Ti3In

具有相同密堆六角结构且可以任意成分固溶[363]，所以 In 以置换固溶体的形式

存在于 Ti3Al的点阵中。由表 3.4.3可算出 Ti3Al薄膜中 In的原子百分数为 6.32 at. 

%，Ti-Al-In 固溶体的分子式为 Ti3Al0.75In0.25；此外，RBS 分析亦表明约 6 at. % In

均匀分布于 Ti3Al薄膜中，与 EDX 分析相符。 

 

Table 3.4.3 Atomic weights of TiO2/Ti3Al/TiN/Si layers by EDX analysis. 

表 3.4.3 EDX-分析 TiO2/Ti3Al/TiN/Si 薄膜的各元素的原子百分比。 

 

Elements Ti (at.%) Al (at.%) Si (at.%) In (at.%) 

Atomic concentration 69.70  11.65  14.67  3.98  
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3.4.3.4 Ti3Al 薄膜的微观结构 

图 3.4.7为 Philip X'pert MPD K1衍射仪精细扫描 Ti3Al薄膜和 Ti3Al标样的

{002}和{004}衍射峰，可见，同粗晶 Ti3Al 标样相比较，Ti3Al 薄膜的衍射峰被

大大宽化，暗示 Ti3Al薄膜中存在大量的结构缺陷。 

Fig. 3.4.7 The {002} and {004} Bragg reflections of the Ti3Al layer (a, b) and the 

Ti3Al reference sample (c, d) which were performed on the Philips X'Pert 

MPD K1 diffractometer. 

图 3.4.7 Ti3Al薄膜(a, b)和 Ti3Al标准样品(c, d)的{002}、{004}衍射峰。 

 

对具有{002}丝织构的 Ti3Al薄膜，除{002}和{004}晶面的衍射峰能被探测

到(=0)，其它晶面{hkl}的衍射只在特定的角度下才能发生。为{hkl}与织构

面{002}之间的夹角，可根据 Ti3Al 晶胞的结构参数(见图 3.4.8)算出。这样，将

样品倾转角后，即可探测到晶面{hkl}的衍射峰，如图 3.4.9 所示。图 3.4.10 为

Ti3Al标样的 XRD 谱，可见，Ti3Al薄膜的衍射峰与标样的比大大变宽。 
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Fig. 3.4.8 The ideal D019 structure of the compound Ti3Al. 

图 3.4.8 金属间化合物 Ti3Al晶胞结构示意图，实心点为 Al，空心点为 Ti。 

Fig. 3.4.9 Bragg peaks of the Ti3Al layer ({201}, {202}, etc.), performed on the 

Philips X'pert MRD diffractometer under the corresponding . 

图 3.4.9 Ti3Al薄膜的{201}、{202}、{203}、{222}、{401}等晶面的 XRD 峰。 
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Fig. 3.4.10 The XRD profile of the reference Ti3Al sample, which was done on the 

Philips X'pert MRD diffractometer. 

图 3.4.10 Ti3Al标样的 X-射线衍射谱。 

 

A 布拉格衍射峰形 

用 Pseudo-Voigt 函数拟合 Ti3Al 薄膜和标样的衍射峰，得到柯西分数 随

散射失量(=4sin/)的变化关系，如图 3.4.11 所示和表 3.4.4 所列。Ti3Al 薄膜

的 XRD 衍射峰具有较大的柯西分数(>0.5)，Ti3Al 标样则具有较大的高斯分数

(<0.4)。随的增加，Ti3Al薄膜的从 0.77({201})减至 0.47({224})，而 Ti3Al 标

样的却从 0 增至 0.36({421})。文献报导 SPD 法制备的纳米晶体 Cu[166]﹑CAM

法制备的纳米晶体 Se[157]及 IGC 法制备的纳米晶体 Pd[168]的 XRD 峰都具有较

高的柯西分数，而相应的粗晶却具有较低的柯西分数，同本实验的结果相符。

对于标样，随增大而增加的柯西分数在文献中也有报导[53]，这是因为随衍射

角 2的增大，衍射峰会变宽。 

 

{0

02

} 
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B 晶粒尺寸及微观应变 

由图 3.4.11 知，仪器宽化峰和 Ti3Al薄膜宽化峰可用 Voigt 函数表示。因此

可用 Voigt 方法(见 2.1.2.2 节)计算 Ti3Al薄膜的晶粒尺寸及微观应变，如表 3.4.4

所列，Ti3Al 薄膜的晶粒尺寸及微观应变具有明显的各向异性：沿<002>方向的

晶粒尺寸要远大于沿其它方向的尺寸值，而沿<002>的微观应变却远小于沿其它

方向的应变值。因由 XRD 峰宽算出的晶粒尺寸实际是亚晶(亦称嵌镶块﹑衍射

单元等)的尺寸，故 XRD 计算的晶粒尺寸通常比 TEM 观察到的尺寸要小。实际

上，从图 3.4.3 的 TEM 照片也可看出，各柱状晶又包含更小的亚晶单元。 

 

 

Fig. 3.4.11 The Cauchy fraction of the Ti3Al layer and reference sample against 

the scattering vector  (=4sin/). 

图 3.4.11 Ti3Al薄膜及标样的柯西分数随散射矢量的变化。 
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Table 3.4.4 The Cauchy fraction , grain size D and microstrain <2>1/2 of different 

{hkl} planes for the Ti3Al layer. 

表 3.4.4 Ti3Al各晶面的 XRD 柯西分数、晶粒尺寸 D 和微观应变<2>1/2。 

{hkl}  D (nm) <2>1/2 (%) 

002 0.62 52.2 0.24 

201 0.77 9.3 0.64 

202 0.73 8.9 0.94 

203 0.71 12.4 0.49 

222 0.58 9.3 0.75 

401 0.62 7.3 0.77 

004 0.56 40.0 0.26 

402 0.72 4.5 0.79 

403 0.55 6.0 0.55 

421 0.49 9.6 0.85 

224 0.47 8.6 0.32 

205 0.55 16.1 0.40 

422 0.65 8.1 0.74 

 

 

为理解 Ti3Al薄膜各晶面晶粒尺寸及微观应变的各向异性，以为横座标作

图，如图 3.4.12 及 3.4.13 所示，随着从 80减小到 0，晶粒尺寸从 6 nm 增至

50 nm，考虑 TEM 观察到的柱状晶粒，晶粒尺寸的这一变化可用图 3.4.12 中的

插图来理解：随的增大，沿测试方向上的柱状晶的尺寸迅速以 6/sin减小。图

3.4.12 中的虚线为函数 D=6/sin；可见，实验点与虚线符合得很好。从图 3.4.13

可看出，随增加，微观应变<2>1/2 线性增大，这一变化可由 Ti3Al 薄膜随增

加而增大的缺陷密度来理解：随的增大，晶界分数迅速增加。 
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Fig. 3.4.12 The grain size of the Ti3Al layer against . 

图 3.4.12 Ti3Al薄膜的晶粒尺寸随的变化。 
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Fig 3.4.13 The microstrain of the Ti3Al layer against . 

图 3.4.13 Ti3Al薄膜的微观应变随的变化。 
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C．点阵参数及宏观应力 

根 据 公 式 (2.13) ， 用 最 小 二 乘 法 计 算 Ti3Al 标 样 的 点 阵 参 数 为

a0=5.79410.0007 Å, c0=4.65020.0009 Å，与文献报导的多晶 Ti3Al 的点参相符

[364，365]，如表 3.4.5 所列。Ti3Al 薄膜的点参为 a=5.80800.0011 Å，

c=4.69670,0023 Å, 分别比 Ti3Al标样的点参大 0.24 % 和 1.0 %。固溶原子 In

可导致 Ti3Al薄膜的点参增大，根据 Vagard 定律，Ti3Al1-xInx 的点参为： 

AlTiAlTiInTiInAlTi axaaa
xx 33313

)( 


，      (3.4.1) 

其中，Ti3In 的点参为 aTi3In=5.890 Å，cTi3In=4.760 Å [363]，aTi3Al 和 cTi3Al 取测得的

Ti3Al标样值。由式(3.4.1)计算的 Ti3Al0.75In0.25 的点阵参数 a 比测量到的 Ti3Al 薄

膜(实为 Ti3Al0.75In0.25 薄膜，以下简称 Ti3Al薄膜)的值大，而 c 比 Ti3Al 薄膜的值

小，如表 3.4.5 所列。并且测量的 Ti3Al 薄膜的轴比(2c/a)比计算的 Ti3Al0.75In0.25

的轴比大 0.53 %，即 Ti3Al薄膜的点阵参数沿 c 轴方向被拉长或者沿 a 轴方向被

压缩。这一应变规律暗示 Ti3Al薄膜受到平面压应力的作用。 

 

Table 3.4.5. Lists of the lattice parameters (a, c) and the axis ratio (2c/a) of the Ti3Al 

layer, the Ti3Al reference sample and the literature values[364，365]. 

图 3.4.5 Ti3Al薄膜和标样及文献报导的点阵参数(a、 c)和轴比(2c/a)。 

Sample a (Å) c (Å) 2c/a 

Ti3Al [364] 5.793 4.649 1.6050 

Ti3Al [365] 5.797 4.648 1.6036 

Ti3Al Reference 5.79410.0007 4.65020.0009 1.6052 

Ti3In [363] 5.890 4.760 1.6163 

Ti3Al0.75In0.25 5.8185 4.6782 1.6080 

Ti3Al Layer 5.80800.0011 4.69670.0023 1.6165 
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D．徳拜-瓦伦因子 

德拜-瓦伦因子可由 XRD 峰强算出(见 2.1.2.4 节)。图 3.4.15 为 Ti3Al 薄膜

和标样的 ln(I/m|F|2 LP())和 sin2/2 的变化关系。各实验点可用最小二乘法来

线性模拟。由直线的斜率可计算出德拜-瓦伦因子(见表 3.4.6)。Ti3Al薄膜的平均

德拜-瓦伦因子 B 比 Ti3Al 标样的值要大得多。由二级衍射峰{002}-{004}和

{201}-{402}，也可算出沿<002>和<201>方向的德拜-瓦伦因子 B201 和 B002，如

表 3.4.6 所列，Ti3Al 薄膜的 B201(0.9655 Å2)远小于 B002(2.8721 Å2)，而 Ti3Al标样

的 B201 和 B002 及 B 相差不大。 

 

Table 3.4.6. Lists of the Debye-Waller parameters B, the Debye-Waller parameters 

along <002> and <201> directions of Ti3Al layer and the reference sample. 

表 3.4.6 Ti3Al薄膜和标样的平均德拜-瓦伦因子 B和沿<002> 和 <201>方向的德

拜-瓦伦因子 B201、B002。
 

Sample Ti3Al layer Ti3Al Reference  

B002 (Å
2) 2.87 0.49 

B201 (Å
2) 0.97 0.59 

B (Å2) 2.51 0.68 

 

Ti3Al 薄膜增大的德拜-瓦伦因子可从其大量的结构缺陷来定性地理解。由

于约 6 at. % In固溶于 Ti3Al薄膜中，In的键合半径(1.44 Å)较 Al(1.18 Å)和 Ti(1.32 

Å)的值大，因此，In 的固溶会使其周围的 Ti、Al原子偏离各自的平衡位置而产

生局部的静态原子位移；此外，因薄膜沿 c-轴方向处于拉压力状态，故有产生

空位的倾向，空位亦会使原子偏离其平衡点阵；且逸留于薄膜中少量的溅射气

体原子也会使原子产生静态位移。Ti3Al 薄膜的 B002 远大于 B201 可从其受力状态

来理解：因沿<201>方向的原子受压，而沿于<002>方向的原子面受拉，故沿<002>

方向上的空位、较大原子半径的 In 及杂质原子要比沿<201>方向上的多。 
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小结： 

1. MS 沉积的 Ti3Al薄膜由 c-轴取向的柱状晶构成，薄膜中固溶约 6 at. % In。 

2. Ti3Al薄膜的微观应变、晶粒尺寸因晶体取向而异：随衍射面与织构面{002}

间夹角的增大，晶粒尺寸急剧下降，微观应变线性增加。 

3. Ti3Al薄膜中存在很大压应力(-3.48 GPa)，导致点参 a 减小和 c 增大。 

4. Ti3Al 薄膜的德拜-瓦伦因子比其标样值大很多，且因晶向而异。这些结果

表明溅射沉积薄膜内存有大量与晶向密切相关的结构缺陷。 

 

 

Fig. 3.4.17 Plot of ln(I/m|F|2 LP()) vs sin2/2 for Ti3Al layer and reference sample. 

图 3.4.17 Ti3Al薄膜和标样的 ln(I/m| F |2 LP())和 sin2/2 的对应关系。 
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第四章 总结、展望 

 

本论文利用XRD和 EXAFS等研究了非晶晶化法制备的纳米晶体Se﹑机械

研磨法制备的纳米晶体 Se 和 Fe﹑磁控溅射法沉积的纳米 Ti3Al 薄膜的结构特

征，得到如下结论： 

1. 非晶晶化法制备纳米晶体 Se 的 [-Se-]n 链内原子结构(最近邻配位距离、

配位数等)随晶粒尺寸(D)减小而保持不变，表明前期观察到的纳米晶体 Se 的微

观结构和热学参量的变化(赵永好硕士学位论文)源于[-Se-]n 链间结构的变化。纳

米晶体硒的晶界处于低能态，非“类气态”结构。 

2. 在晶粒细化的研磨阶段，纳米晶体 Fe 的微观应变、德拜-瓦伦因子、贮

存焓、膨胀系数明显增大，表明晶体内缺陷的增多；在 D 不变(8 nm)的研磨阶

段，贮存焓、膨胀系数明显减小，微观应变、德拜-瓦伦因子亦有所降低。对纳

米晶体 Fe 的晶界膨胀系数和晶界焓估算发现，它们在稳态研磨阶段随研磨时间

的增加不断减小，暗示了晶界的驰豫。 

3. 在晶粒细化的研磨阶段，纳米晶体 Se 的微观应变、晶胞体积不断增加；

在 D 减至临界值(13 nm)、微观应变增至极大值(0.39 %)、晶胞体积增至临界值

(0.30 %)时，固态非晶化发生；在随后的非晶化过程中，微观应变逐渐降至零，

晶胞体积和 D 保持不变。[-Se-]n 链在非晶化过程中发生重组，链内原子结构不

变。由此提出新的“晶粒失稳”非晶化动力学模型。 

4. 磁控溅射法沉积的纳米 Ti3Al 薄膜由 c-轴取向的柱状晶构成。薄膜中固

溶了 6 at. % 的 In。Ti3Al薄膜的微观应变、晶粒尺寸因晶体取向而异：随衍射

面与织构面{002}间夹角的增大，晶粒尺寸急剧下降，微观应变线性增加。Ti3Al

薄膜中存在很大的残余压应力(-3.48 GPa)，导致晶面间距沿 c-轴被拉大，沿 a-

轴被压缩。Ti3Al薄膜的德拜-瓦伦因子比其标样值大很多，且因晶向而异。这些
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结果表明溅射沉积的薄膜内存有大量与晶向有关的结构缺陷。 

迄今为止，尽管对纳米晶体材料结构已经开展了大量研究，但仍存在许多

启待解决的问题，主要有： 

1．纳米晶体材料的“类气态”晶界结构模型和传统晶界结构模型是两个完

全不同的结构模型，孰是孰非仍需大量的研究来证实。 

2．纳米晶体材料的点阵参数变化的本质原因迄今仍无定量解释。 

3．纳米晶体材料的点阵静畸变的研究甚少，且其产生的本质原因亦不清楚。 

4．尽管纳米晶体材料的宏观残余缺陷对其理化、力学等性能有着重要的影

响，但极少有人研究宏观残余缺陷的产生、特性等，因此，对其缺少系统的认

识。 

5．不同方法制备的纳米晶体材料结构上的异同及其本征结构特性仍需要大

量的研究工作来揭示。 
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附  录 

 

Split Pseudo-Voigt 函数仍是柯西函数 L(x)和高斯函数 G(x)的线形组合： 

 )()()()( 0 xGxLIxIxVP  .        (1) 

当 xx0 时，  
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其中，2L
L 和 2G

L、2L
R 和 2G

R 分别为左半部分、右半部分衍射峰的 L(x)和

G(x)的半高宽。 

Split PearsonVII 函数当 xx0 时为： 
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12
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R
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 ，2L 和 2R 分别为左半部分和右半部分衍

射峰的半高宽。 
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