
 

XVIII Петербургские  
чтения  по  проблемам  
прочности   
и  роста  кристаллов ,  
 
посвященные 100-летию  
со дня рождения  
члена-корреспондента АН СССР 
профессора А.В.Степанова 
 
21-24 октября 2008 г. 
Санкт-Петербург 

 
 
Сборник   
материалов 
 
Часть 2 

 
                   

Санкт-Петербург, 2008 



 3 

ПОРИСТОСТЬ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА  КЕРАМИЧЕСКИХ  
МАТЕРИАЛОВ 

 
Слуцкер А. И., Бетехтин В. И., Кадомцев А. Г.,  Синани А. Б.,  

Дамаскинская Е. Е. 
  

Физико-технический институт им.А.Ф.Иоффе , г. Санкт-Петербург, Россия 
Vladimir.Betekhtin@mail.ioffe.ru 

 
 

Исследованы микропористость, прочностные свойства и особенности микро-
разрушения двух типов керамик:  керамики на основе карбида кремния, приготов-
ленной методом спекания и силикатной керамики, приготовленной методом гидра-
тации окислов кремния и кальция. Подбор режимов спекания позволял изменять ин-
тегральную пористость Si-C керамики в 10 раз (1 – 10%), а обработка высоким дав-
лением пористость силикатной керамики в 5 раз (6 - 30%). 

Используя комплекс методов (малоугловое рентгеновское рассеяние, протон-
ный магнитный резонанс, электронную сканирующую и оптическую микроскопию и 
др.), были получены распределения микро и нанопор по размерам в диапазоне  от 3 
нм до десятков микрометров.  Для каждой из керамик выделено по 3 четко разде-
ляющиеся фракции нано и микропор, каждая из которых   привязана  к определен-
ным элементам структуры керамик – зернам и микрокристаллитам. 

Исследования механических свойств позволили определить значения динами-
ческой прочности, прочности на растяжение и сжатие, микротвердости, модуля уп-
ругости. На основании полученных данных проведен анализ связи  механических 
свойств  с параметрами пористости керамик. Привлечение данных о характере мик-
роразрушения материалов позволило выявить роль каждой фракции пор в этом про-
цессе и выявить механизмы возникновения локальных перенапряжений в их ансамб-
лях.  

Проведенный анализ процесса микроразрушения этих материалов базировался 
на предложенной модели возникновения перенапряжений на межпоровых проме-
жутках и результатов расчетов полей напряжений с использованием метода конеч-
ных элементов. Показано, что микроразрушение  керамик происходит за счет сило-
вого «разрыва» перемычек между порами, причем в Si - C керамике высокие перена-
пряжения возникают в границах зерен  за счет взаимодействия всех нано и микропор 
находящихся на границах. В силикатной керамике излом микрокристаллитов проис-
ходит по такой же схеме, но их “ослабление” связанно только с внутрикристаллит-
ными нанопорами,  роль межкристаллитных микропор сводится к созданию изги-
бающих нагрузок на самих кристаллитах. Выявлены особенности развития микро-
разрушения пористых керамик в зависимости от способа испытания (динамика, сжа-
тие, растяжение и т. д).    

Для исследованных керамик проведены оценки величины перенапряжений, ко-
торые зависят не только от параметров микропористости, но и от способа нагруже-
ния материала. Так, минимальные перенапряжения реализуются при динамических 
испытаниях, когда за разрушение ответственны средние значения параметров порис-
тости, а максимальные – при статическом растяжении, когда работают локальные 
значения этих параметров. 
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 Annotation 
The microscopic mechanism of appearance and evolution of micropore is proposed. 

In paper is analyzed evolution of morphology of micropore in brittle solid under external 
stress loading. It is determined that if value of external load is more than critical load value 
form of micropore becomes unstable and micropore can evolve transforming into crack 
germ. Also in paper is presented results of  finite-element simulation of  micropore growth.  

 
Introduction 
The process of fracture of solids as well known begins since nucleation and further 

crack growth. The fracture of solids is studied for a long time. Two main approaches exist. 
The first approach is based on classical solid mechanics and Griffit’s idea. It is supposed 
the assumption about initial crack existence before loading. It describes only the evolution 
of existent cracks and to say nothing about microcrack nucleation. The second approach 
which is used in this paper is based on microscopic mechanism of appearance and evolu-
tion of microcrack. It is assumed that sources of cracks can be micropores forming from 
diffusion of vacancies in brittle solids under the fixed loading. The “gas” vacancies and 
micropores can be considered as two different phases. The micropores are considered as 
“negative” crystals and the vacancies as “void atoms”. The nucleation of pores from a su-
persaturated solution of vacancies is similar to the crystal formation from supersaturated 
solution. An equilibrium concentration of vacancies exists in the solid. Additional vacan-
cies are formed in the crystal under an external loading. An excessive concentration of va-
cancies may initiate the process of micropore nucleation via fluctuation mechanism.  

The aim of the paper is to investigate stability criterion of morphology of micropore 
and evolution its form. 

 
Statement 
Consider elastic brittle solid in which there is micropore. It is supposed that initial 

forms of solid and micropore are spherical. Tractions are applied on external surface. For 
simplicity of analysis influence of only normal component of stress tensor is considered. 
Influence of  shear components of stress tensor is neglected.    

To define velocity of  micropore growth making use of formula which was defined in 
[1,2] and which is connected with normal component of stress tensor and concentration of 
vacancies 

                                   0

0
ln

В

с
k T с
σ ω

=                                                        (1)  

where  ω − vacancy volume, Bk – Boltzmann constant, T – temperature, с – concentration 
of vacancies arising in solid when loading applied, 0с – equilibrium concentration of va-
cancies on flat boundary subject to temperature is held fixed. Quantity 0 / Bk Tσ ω  is noth-
ing else than driving force of phase transformation of vacancies into micropore. This quan-
tity is analogue of supersaturation (

 
0ln /с с  ) in the first type of phase transitions. In papers 

[1,2] this quantity was called overstrain. On conditions that supersaturation is 
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0 0)( / 1с с с− <<  we can suppose that 0 0 0ln / ( ) /с с с с с≈ − . Hence relation (1) can be sim-
plified in view  

0 0

0В

с с
k T с
σ ω −

=                                                       (2) 

This relation lets us use analogue between micropore growth under the loading and 
growth of crystal from supersaturated solution which was analyzed in classical work of 
Mullins and Sekerka [3].  

In our case external mechanical stress evokes a flow of vacancies to micropore sur-
face. Then micropore surface can fluctuate. These fluctuations can lead to morphological 
unstability of micropore surface.  

Let’s consider spherical surface of micropore of radius R. Let external loading lead to 
small perturbation of micropore. These perturbations would be decomposed harmonics of 
spherical functions ),( ϕθlmY , i.e. 

0
( , ) ( , )l lm

l
r R Yθ ϕ δ θ ϕ

∞

=

= + ∑                                           (3) 

where Ylm – spherical harmonic, δl − small quantity in comparison with radius of micro-
pore, so second-order term to δl  can be omitted. 
 

Results 
It is discovered that if external loading satisfies this inequality  

0 0( 1)( 2) 2
2

D

R Rl l
Г
σ σ

γ
+ + + < =

%
           .                                          (4) 

then micropore morphology will be changed. Given value l corresponds definite radius of 
micropore Rcr(l). On reaching this radius Rcr(l) harmonic l becomes unstable.  Expression 
for critical radius can be written as follows 

0

( 1)( 2) 2( ) [ 1]
2

l lR lcr
γ

σ
+ +

= +                                                        (5) 

where 02 /Rcr γ σ= , according [4,5], - critical radius undisturbed micropore. 

In case uniform loading critical radius is independent of temperature. But velocity of 
perturbation growth depends on temperature. Such quantities as ),,(~

,0 ϕθσ RR  and DΓ   in-
crease due to decreasing of temperature. Thus if applied loading exceeds the critical value 
determined in (4), the form of micropore becomes unstable and can grow uncontrolled. As 
a result micropore can be changed into a branched dendrite similar to that which arises 
from supersaturated solutions or supercooled melts [5].  

Shown on figure 1 is result of numerical modeling using finite element method mak-
ing use of diffusive-temperature analogy. Values of parameters by the example of micro-
pore growth in silicon crystal were used. 

Presented on this figure is contours of circular component of displacement vector in 
points 1, 2, 3 which are shown on left picture and corresponding values of θ = 0, 90 and 45 
from time for the case (θ) ( ( ))r R P cos4ρ δ θ= = + ⋅  where P4(cos(θ)) – Legandr’s polyno-

mial.   In this case micropore growth is more vivid and it lets us to consider only quarter of 
region on account of symmetry of geometry and boundary conditions.  
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Fig. 3 Contours of circular component of displacement vector in points 1,2,3 which are shown on 
picture and corresponding values of θ = 0, 90 and 45 from time for the case 

(θ) ( ( ))r R P cos4ρ δ θ= = + ⋅
 

 
Figure 1 indicates that maximum velocity of micropore growth is in point 1, mini-

mum – in point 3. Thus tendency to evolution of micropore in crack appears with time. 
These tendencies appear in experiment too [2]. 
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В структуре закаленной стали практически всегда присутствует остаточный ау-

стенит как следствие неполноты мартенситного превращения. Количество остаточ-
ного аустенита может быть очень малым или достаточно большим.  
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Закалка из межкритического интервала (МКИ) температур малоуглеродистых 
легированных никелем или марганцем сталей обеспечивает получение в структуре 
большого количества остаточного (ревертированного) аустенита, и используется как 
операция термообработки для получения высоких значений ударной вязкости при 
низких температурах [1, 2]. Так как ревертированный аустенит является метаста-
бильной фазой, он может превращаться в мартенсит при внешних воздействиях – 
при понижении температуры, приложении напряжений или деформаций, что безус-
ловно отражается на механических свойства сталей. 
 В работе на мартенситностареющих сталях 03Х11Н8М2Ф, 03Х11Н10М2Т, 
03Х11Н8К10М5Т проведено исследование устойчивости ревертированного аустени-
та в зависимости от температуры нагрева и выдержки в межкритическом интервале 
температур, а также влияние различно рода внешних воздействий (термоцикличе-
ской обработки, длительного отпуска и пластической деформации) на стабильность 
мартенсито-аустенитной структуры и механические свойства. 
 В результате предварительной термообработки – закалки от 950 °С в воде, ис-
следуемые стали имели мартенситную структуру с небольшим (2-5 %) количеством 
остаточного аустенита, который обычно располагается в виде тонких прослоек вдоль 
границ реек мартенсита (рис. 1). 
 
 

          
 

Рис. 1. Структура стали 03Х11Н8М2Ф после закалки от 950°С, х 22 000. а – светлопольное 
изображение; б – темнопольное изображение в рефлексе аустенита (200)γ. 

 

 
После закалки от 950 °С образцы исследуемой стали нагревали в область МКИ 

на разные температуры от 580 до 740 °С. Структура стали после закалки из межкри-
тического интервала температур приведена на рис. 2. Она характеризуется наличием 
большого количества ревертированного аустенита, который хорошо виден на темно-
польном изображении (рис. 2 б) в рефлексе аустенита (200)γ. Кристаллы ревертиро-
ванного аустенита имеют полиэдрическую форму в отличие от межкристаллитных 
прослоек остаточного аустенита в закаленной стали, внутри аустенитных кристаллов 
видна дислокационная структура.  

Показано, что количество аустенита, образовавшегося при температуре аусте-
низации (А), с повышением температуры нагрева монотонно увеличивается (рис. 3). 
Количество ревертированного аустенита (сохранившегося в стали после охлаждения 
до комнатной температуры - а) изменяется по более сложной экстремальной зависи-
мости с максимумом около 640-660 °С, в зависимости от состава стали. Это связано 
как с устойчивостью образовавшегося аустенита, так и с его количеством. Установ-
лено, что количество и устойчивость ревертированного аустенита зависят от темпе-
ратуры его образования. Чем ниже температура закалки, тем ревертированный ау-
стенит более устойчив, а его количество имеет экстремальную зависимость от тем-
пературы. Определены режимы закалки, позволяющие получить достаточное коли-

а б 
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чество ревертируемого аустенита требуемой стабильности. При увеличении темпе-
ратуры закалки стабильность образовавшегося в межкристаллическом интервале 
температур аустенита уменьшается, поэтому значительная часть его при охлаждении 
испытывает превращение. 

 
 

    
 
 

Рис. 2. Структура стали 03Х11Н8М2Ф после закалки от 950 °С и нагрева в МКИ на 660 °С,  
х 22 000: а – светлопольное изображение; б – темнопольное изображение в рефлексе аусте-

нита (200)γ. 
  
Кинетика образования аустенита при нагреве и после закалки из МКИ качественно 
одинаковая во всех исследуемых сталях. В зависимости от состава меняется макси-
мальное количество ревертированного аустенита (рис. 3). В сталях 03Х11Н8М2Ф и 
03Х11Н8К10М5Т максимальное количество ревертированного аустенита удалось 
получить при нагреве сталей до 640-660 °С, оно составляет 65 %, а в 03Х11Н10М2Т 
- 30 % при 660 °С. Было установлено, что скорость охлаждения от температуры за-
калки влияет на количество остаточного аустенита и фазовый состав стали. Это в 
свою очередь создает определенные технологические трудности при термообработке 
деталей неодинаковой толщины в разных сечениях и, следовательно, приводит к не-
однородности свойств по сечению образца. 
 
 
 

         
  

Рис. 3. Зависимость количества остаточного аустенита от температуры нагрева в стали 
03Х11Н8М2Ф (а) и 03Х11Н10М2Т (б). 

  

а б 
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Образцы стали 03Х11Н8М2Ф, закаленные из межкритического интервала, под-
вергали кратковременному и длительному отпуску (до 100 ч) на температуру 450 °С, 
а также термоциклической обработке, заключающейся в нагреве на 450 °С и после-
дующему охлаждению до -196 °С или -269 °С (число циклов нагрева и охлаждения 
варьировали от 1 до 25), другую часть образцов деформировали на разную степень 
при комнатной и отрицательных температурах для определения устойчивости ревер-
тированного аустенита и ударной вязкости стали. 

В стали 03Х11Н8М2Ф с мартенситной структурой в результате многократного 
термоциклирования ударная вязкость уменьшается с 1,0 до 0,25 МДж/м2. В стали с 
мартенситно-аустенитной структурой после термоциклирования ударная вязкость 
снижается незначительно с 1,1 до 0,8 МДж/м2, и остается практически неизменной 
при увеличении числа циклов от 1 до 25.  

Показано, что при одинаковом уровне прочности ударная вязкость стали 
03Х11Н8М2Ф при комнатной и отрицательных температурах значительно выше по-
сле закалки из межкритического интервала по сравнению с ударной вязкостью после 
обычной закалки от 950 °С. Однократное или многократное циклическое охлажде-
ние до криогенных температур, а также длительный отпуск (до 100 ч) при Т= 450 °С 
не приводит к превращению ревертированного аустенита, полученного при опти-
мальном режиме термообработки, и понижению ударной вязкости стали. Ревертиро-
ванный аустенит стабилен при пластической деформации на 20 % при комнатной 
температуре и при деформации до 10 % при отрицательных температурах (-196 °С).  

Устойчивость ревертированного аустенита в стали 03Х11Н8М2Ф исследовали 
к многократно повторяющимся нагрузкам. Испытания на циклическую трещино-
стойкость стали в двух исходных состояниях - с мартенситной и мартенсито-
аустенитной структурой показали, что меньшая скорость роста трещины V при всех 
значениях коэффициента интенсивности напряжений ∆К наблюдалась в стали с ре-
вертированным аустенитом. Присутствие в стали наряду с мартенситом некоторого 
количества стабильного аустенита увеличивает циклическую трещиностойкость ста-
ли 03Х11Н8М2Ф, благоприятно влияет на сопротивление росту усталостной трещи-
ны, уменьшая скорость ее распространения. 

Таким образом, проведенные исследования показали, что в равнопрочном со-
стоянии (с σв∼1100 МПа) сталь 03Х11Н8М2Ф с двухфазной мартенсито-аустенитной 
структурой, содержащей до 40 % ревертированного аустенита, имеет более высокие 
значения ударной вязкости и циклической трещиностойкости, по сравнению со ста-
лью той же прочности с чисто мартенситной структурой. Отметим, что это реализу-
ется только при условии, что аустенит стабилен. Если ревертированный аустенит 
испытывает превращение при испытаниях, то вязкие свойства падают. 

  
Работа выполнена по плану РАН (тема № 01.2.006 13392) и при частичной 

поддержке РФФИ (грант № НШ-643.2008.3). 
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Для изготовления изделий с повышенными уровнями прочности, твердости и 
износостойкости, в частности, высокопрочной проволоки, рельсов и колес для же-
лезнодорожного транспорта применяются высокоуглеродистые перлитные стали [1]. 
Часто причиной выхода из строя таких изделий является усталостное разрушение. 
При циклическом нагружении металла наряду с изменениями дислокационной 
структуры могут протекать и другие структурные превращения. При усталостных 
испытаниях до начала развития главной трещины весь объем рабочей части образца 
испытывает циклические нагрузки, поэтому представляется важным исследование 
возможных структурных изменений в материале на значительном расстоянии от ус-
талостного излома. 

Методами сканирующей и просвечивающей (ПЭМ) микроскопии при нагруже-
нии в области многоцикловой усталости изучена эволюция перлитных структур раз-
личного типа, сформированных в заэвтектоидной стали У10 в процессе изотермиче-
ского распада при температурах 500 и 650 °С, а также при отжиге тонкопластинчато-
го перлита при температуре 650 °С в течение 10–300 мин. Структурные исследова-
ния проводили в рабочей части образцов на расстоянии 10 мм от усталостного изло-
ма, то есть до момента локализации развития усталостных трещин. Циклическое на-
гружение в области многоцикловой усталости проводили с контролируемой величи-
ной напряжения Δς = 2σа = 0,7σ0,2 (где σ0,2 – условный предел текучести при статиче-
ском растяжении), коэффициентом асимметрии цикла Rσ = 0 (знакопостоянное отну-
левое растяжение), изменением амплитуды напряжения цикла по синусоидальному 
закону, частотой нагружения 10 Гц. 

После превращения при 650 °С сталь У10 имеет структуру грубопластинчатого 
перлита, состоящего из чередующихся пластин феррита и цементита, со средним 
межпластинчатым расстоянием λ = 0,20–0,28 мкм и размером колоний 10–30 мкм 
[2]. При температуре 500 °С в стали формируется значительно более дисперсная 
структура тонкопластинчатого перлита с межпластинчатым расстоянием λ = 0,08–
0,14 мкм и размерами колоний 5–15 мкм [2]. Кратковременный (10 мин) отжиг тон-
копластинчатого перлита при 650 °С не приводит к видимым изменениям в морфо-
логии карбидной фазы: отсутствует сфероидизация и коалесценция цементита. По-
сле длительного отжига (300 мин) при 650 °С сталь имеет структуру частично сфе-
роидизированного перлита. 

При многоцикловой усталости (растяжение с величиной напряжения в цикле 
ниже макроскопического предела текучести) в стали У10 с различными перлитными 
структурами протекают заметные структурные изменения даже на значительном 
удалении от зоны усталостного излома, когда исключено влияние циклической де-
формации, протекающей в процессе образования усталостной трещины.  

Наименее выражены структурные изменения после N = 399037 циклов нагру-
жения в образце со стабильной структурой грубопластинчатого перлита. В отдель-
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ных участках происходит вынос углерода из цементитных пластин, сопровождаю-
щийся изгибом и потерей их четкой огранки (рис. 1а, б). 

 

     
.   а      б 

    
   в      г 

    
   д      е 

    
   ж       з 

 

Рис. 1. Электронные микрофотографии структуры после циклического нагружения стали 
У10 с исходной структурой: а, б – грубопластинчатого перлита; в, г – тонкопластинчатого 
перлита; д, е – тонкопластинчатого перлита после кратковременного отжига 10 мин; ж, з – 
частично сфероидизированного перлита после отжига 300 мин; а, в, д, ж – РЭМ, б, г, е, з – 
ПЭМ 
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Число циклов до разрушения стали со структурой неотожженного тонкопла-
стинчатого перлита существенно меньше (N = 43270), чем у стали со структурой гру-
бопластинчатого перлита. Тем не менее, уже при числе циклов нагружения около 40 
тыс. в стали У10 с такой структурой в некоторых колониях наблюдается фрагмента-
ция и дробление цементитных пластин (указано стрелкой на рис. 1в), а также час-
тичная диссоциация (растворение) цементита (рис. 1г).  

Кратковременный (10 мин) отжиг тонкопластинчатого перлита приводит к рос-
ту циклической прочности стали (N = 706391). Циклическое нагружение отожженно-
го тонкопластинчатого перлита приводит к существенному изменению структуры: 
наблюдается сфероидизация цементита (рис. 1д, е), в ферритной составляющей пер-
лита прошла полигонизация. Только отдельные колонии отожженного перлита со-
храняют пластинчатое строение (указано стрелкой на рис. 1д). Сфероидизация раз-
вивается и в неотожженном тонкопластинчатом перлите (см. рис. 1в, г), хотя и в зна-
чительно меньшей степени, что может быть следствием малой продолжительности 
циклического нагружения до разрушения образца (N = 43270).  

Развитие процесса сфероидизации цементита свидетельствует об ускорении 
диффузии атомов углерода при циклическом нагружении перлитной стали. Этому 
могут способствовать упругие растягивающие напряжения, возникающие при испы-
таниях на циклическое растяжение, развитие микропластической деформации мате-
риала, возможно, очаговое тепловыделение в микрообъемах, подвергающихся мик-
родеформациям. 

Важно отметить, что усталостный излом образца со структурой кратковремен-
но (10 мин) отожженного перлита подобен излому отожженной в течение 300 мин 
стали, в которой в результате длительного циклического нагружения (N = 779514) 
практически завершается процесс сфероидизации цементита (рис. 1ж, з). В обоих 
случаях изломы содержат многочисленные характерные поры, связанные, очевидно, 
с преобладанием сфероидизированных цементитных частиц в структурах, сформи-
ровавшихся в отожженных образцах при усталостном растяжении до развития глав-
ной трещины. Таких пор не наблюдаются на поверхностях усталостного разрушения 
образцов с исходными структурами грубопластинчатого и неотожженного тонкопла-
стинчатого перлита.  

Таким образом, при циклическом растяжении в условиях многоцикловой уста-
лости в стали У10 на значительном (10 мм) удалении от усталостного излома в тон-
копластинчатом перлите обнаружена сфероидизация дисперсных цементитных пла-
стин. В грубопластинчатом перлите с его более низкой дефектностью сфероидиза-
ция при усталостных испытаниях не наблюдалась. В условиях действия циклических 
упругих растягивающих напряжений, микропластической деформации и локального 
нагрева материала сфероидизация при усталостном нагружении эффективно разви-
вается лишь при наличии повышенной дисперсности и дефектности структуры тон-
копластинчатого перлита. Сформировавшаяся в процессе усталостных испытаний 
структура определяет вид изломов, а, следовательно, и особенности разрушения 
перлитной стали.  

 

Работа выполнена по плану РАН (тема № г.р. 01.2.00613392) и при частичной 
финансовой поддержке гранта НШ 643.2008.3 и гранта № 370602 Фонда ОАО 
«ММК», ИТЦ «Аусферр» и ФНиО «Интелс». 
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Без учета развития пластической деформации на всех масштабных (структур-

ных) уровнях (микро, мезо и макроуровне) невозможно описать многие особенности 
пластической деформации. К числу явлений, принципиально несводимых к микро-
уровню, относятся неустойчивость и макролокализация деформации. Изучение этих 
явлений требует применение методов исследования и анализа достаточно высоких 
масштабных (структурных) уровнях. 

В настоящей работе представлены новые результаты  в исследовании неустой-
чивости и макролокализации пластической деформации с применением высокоско-
ростной видеосъемки и интерферометрии продеформированных поверхностей, ори-
гинальной методики фрактального анализа и акустической эмиссии (АЭ) с частот-
ным анализом сигналов АЭ. Прерывистую текучесть (ПТ) и образование полос де-
формации исследовали на алюминиево-магниевых сплавах АМг5 и АМг10, зуб те-
кучести и деформацию Людерса – на стали Ст3. Исследовали поведение кривой рас-
тяжения, акустической эмиссии и эволюции поверхности образцов в зависимости от 
их толщины (для АМг5 и Ст3), а также от размера зерна и исходного состояния по-
верхности (для АМг5). Испытания проводили при различных скоростях растяжения. 
Идентифицировали взаимосвязь изменений сигналов акустической эмиссии (АЭ) с 
характерными изменениями кривой растяжения.  

Для высокоскоростной видеосъемки использовали Систему Скоростной Циф-
ровой Видеосъемки на базе камеры VS-FAST. Для сплавов АМг5 и АМг10 применя-
ли съемку с частотой кадров 5000 Гц (интервал между кадрами 200 мкс, количество 
строк изображения – 100); для Ст3 – съемку с частотой кадров 500 Гц (интервал ме-
жду кадрами 2 мс, количество строк изображения – 1000).  Съемка с частотой кадров 
5000 Гц с сохранением в буфер памяти до 10 секунд фильма позволяет исследовать 
стохастические быстропротекающие процессы в отсутствие возможности синхрони-
зации начала съемки с началом процесса. Именно таким процессом является зарож-
дение и рост полосы деформации. 

Для регистрации и анализа сигналов АЭ применяли оригинальные АЭ-систему 
и программное обеспечение для спектрального анализа сигналов АЭ на основе быст-
рого преобразования Фурье и последующего анализа спектральных образов. При 
этом использовали оригинальные методики кластерного анализа спектральных обра-
зов сигналов акустической эмиссии, основанные на группировании спектральных 
образов по уровню взаимной корреляции и выявлении существенных отличий между 
различными группами сигналов, а также кластеризации по сходным параметрам 
спектра (энергия, медианная или центральная частота). Использовали широкополос-
ный датчик АЭ АЕ-900S-WВ (20 кГц – 1МГц). 

Частотный анализ сигналов АЭ позволяет проводить тонкую идентификацию 
сигналов АЭ с механизмами пластической деформации, в том числе с их разделени-
ем по масштабным уровням, на которых они реализуются. Современные методы ре-
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гистрации и анализа акустической эмиссии при синхронизации с диаграммой растя-
жения позволяют сопоставлять сигналы АЭ с различными особенностями кривой 
растяжения, связанными с быстропротекающими процессами, в том числе с перио-
дическими актами макролокализации деформации при ПТ. 

Состояние поверхности исследовали с помощью интерферометра 
NewView5000, позволяющего сканировать большие площади поверхности (5…10 мм 
по длине и ширине участка) с высоким разрешением по высоте (0,1 нм) при шаге в 
плоскости сканирования от 0,6 мкм с сохранением полученных данных в виде тек-
стовых таблиц – матриц значений высот. Изменения состояния поверхности иссле-
довали на отдельных образцах сплавов АМг5 и АМг10, испытанных до разных сте-
пеней деформации при начальной скорости растяжения 10–4 с–1, отвечающей макси-
мальной прерывистости течения. Также анализировали поверхность разрушенных 
образцов сплава АМг5 с различным исходным размером зерна. 

Кроме визуального анализа морфологии поверхности проводился количествен-
ный анализ с вычислением фрактальной размерности продеформированной поверх-
ности. Для этого был разработан оригинальный алгоритм и программное обеспече-
ние по определению фрактальной размерности по трехмерной развертке поверхно-
сти. Отличительная особенность разработанного алгоритма – возможность опреде-
ления фрактальной размерности D  самой поверхности, что всегда дает 2=> DtD  
(здесь 2=Dt – топологическая размерность поверхности) и, тем самым, облегчает 
физическую интерпретацию результатов. Применение современного высокоточного 
сканирующего интерферометра позволяет вычислять D  с точностью до 5 знака по-
сле запятой для площадей сканирования до десятков квадратных миллиметров. 

Основные результаты сводятся к следующему. 
1. С помощью скоростной видеосъемки с частотой кадров до 5000 Гц зарегист-

рирован процесс образования полос деформации (для АМг5 и АМг10) при прерыви-
стой текучести (ПТ) и полос Людерса (для Ст3). Выявлено 2 этапа образования по-
лос: рост полосы от ребра плоского образца через его широкую грань под углом 55° 
к оси растяжения и ее расширение вдоль направления растяжения. Для полос де-
формации расширение ограничено фиксированным размером, примерно равным 
толщине образца. Установлено, что время прорастания полос деформации через ши-
рокую грань образца составляет от 1 до 30 мс, а время их расширения – от 10 до 
200 мс (причем оба процесса удлиняются с ростом скорости растяжения). Время 
роста полосы Людерса через широкую часть образца достигает 10 с, а время расши-
рения – 100 с, то есть по длительности в 104 раз превышает соответствующие про-
цессы при образовании полос деформации. 

2. Реальная скорость деформации в полосе деформации при ПТ (также как вре-
мя образования полосы деформации) напрямую не связана с заданной скоростью 
растяжения, а обусловлена текущим состоянием материала и приложенным напря-
жением (запасенной энергией упругой деформации), задающими условия самопро-
извольного роста полосы деформации из некоторой зародышевой области. Установ-
лено, что значительное изменение заданной скорости растяжения (в 1670 раз) сопро-
вождается не столь значительным изменением скорости деформации в полосе (в 8,5 
раз). Причем с повышением скорости растяжения скорость деформации в полосе 
может снижаться. 

3. Для образцов сплавов АМг5 и АМг10, продеформированных с разной степе-
нью деформации, а также для образцов сплава АМг5 с различным размером зерна 
определены фрактальная размерность поверхности и критический размер ячейки, 
при превышении которого фрактальная размерность D  равна топологической. Пока-
зано, что пластическая деформация выявляет на продеформированной поверхности 
внутреннюю структуру материала и приводит к постепенному нарастанию искаже-
ний поверхности, фиксируемому по росту высоты рельефа, а также величины и диа-
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пазона проявления фрактальной размерности. При высоких степенях деформации 
перед разрушением фрактальность поверхности проявляется при размере базовой 
ячейки более 1 мм, что соответствует ширине полосы деформации. Это свидетельст-
вует о возрастании области корреляции деформационных процессов до макроуровня. 
Увеличение размера зерен приводит к увеличению фрактальной размерности при 
равных степенях деформации, однако, дальнейший рост зерен, сопровождаемый их 
огранкой, вызывает некоторое снижение фрактальной размерности. Пространствен-
ное расширение области проявления фрактальной размерности с ростом степени де-
формации, наряду с выявлением внутренней структуры на поверхности деформи-
руемых образцов, объясняется последовательными релаксационными актами в ие-
рархической структуре, которой является поликристаллический материал. 

4. С помощью метода акустической эмиссии (АЭ) впервые зафиксирован этап 
зарождения полосы деформации, выявляющийся по повышению энергии и смеще-
нию спектра сигналов АЭ в сторону низких частот. Этот результат наблюдается на 
сплавах АМг5 и АМг10, имеет хорошую повторяемость при различных скоростях 
растяжения, размерах зерна и состоянии поверхности и подтверждает гипотезу о 
смещении спектра сигналов АЭ в сторону низкочастотного диапазона при повыше-
нии масштабного уровня пластической деформации. Обнаружено, что зарождение 
полосы деформации начинается до сброса нагрузки, сопровождающего быстрый 
рост полосы деформации. При зарождении и развитии макролокализации деформа-
ции наряду с появлением низкочастотных сигналов сохраняются высокочастотные 
сигналы АЭ. Это объясняется тем, что высокочастотные сигналы АЭ отвечают от-
дельным дислокационным актам, проявляющимся во всем диапазоне степеней де-
формации (при макрооднородной и макронеоднородной деформации), а низкочас-
тотные – коллективным процессам (локализованная деформация).  

5. Рост размера зерен в результате длительного отжига при одинаковых усло-
виях деформирования значительно влияет на характеристики ПТ и АЭ: в целом сни-
жается размер зубцов ПТ; возрастает количество зубцов ПТ; снижается скорость де-
формации в полосе деформации; возрастает ширина полос деформации; возрастает 
энергия акустического излучения до начала ПТ и на участках нарастания нагрузки и 
ее сброса при формировании зубцов ПТ (при этом медианная частота сигналов АЭ 
не меняется); уменьшается энергия акустического излучения и повышается медиан-
ная частота сигналов АЭ, отвечающих зарождению полос деформации (на вершинах 
зубцов). 

6. Поверхностное упрочнение, вызывая значительное снижение энергии АЭ, не 
приводит к существенным изменениям медианной частоты сигналов АЭ. 

7. Уменьшение эффективного модуля упругости системы «образец–машина» 
вызывает снижение частоты зубцов ПТ и общего их количества, а также увеличение 
ширины полос деформации. При этом скорость деформации в полосе деформации и 
параметры АЭ практически не меняются. При этом изменение толщины образцов 
влияет на параметры ПТ непосредственно и через изменение эффективного модуля 
упругости системы «образец–машина». 

В целом полученные результаты расширяют представления о процессах появ-
ления и развития неустойчивости и макролокализации пластической деформации и 
подтверждают невозможность адекватного описания этих явлений на микроуровне. 
 

Работа выполнена при поддержке Гранта Президента РФ МД-2911.2005.2, 
гранта РФФИ 06-02-17225-а. и Губернского гранта в области науки и техники 
(г. Самара, 2007 г.). 
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 Известно, что при растяжении лент аморфных сплавов (АС) изменяются фрак-
тальные характеристики их поверхности. Поверхности разрыва металлов (в том чис-
ле АС) также фрактальны [1–3]. Мы предполагаем, что фрактальность поверхности 
разрыва  «закладывается» на боковой поверхности в области, где в дальнейшем 
сформируется магистральная трещина, а разрушение образца происходит по меха-
низму самоорганизованной критичности [3]. Целью настоящей работы является про-
верка этого предположения.  

 Методами сканирующей туннельной и электронной микроскопии (СТМ и 
СЭМ)  исследовали рельеф поверхности лент АС Fe77Ni1Si9B13 при растяжении in 
situ и рельеф поверхности разрыва. Механическое напряжение при растяжении, при-
ложенное вдоль направления спинингования, составляло 0÷3 GPa. При обработке 
изображений поверхности использовались методы вейвлет  преобразований и по-
крытий [1, 2, 6]. 

Характерные топограммы поверхности приведены на рис. 1(a,b). Видно, что 
рельефы различны. Перед «критическим событием» [2] поверхность становится мо-
нофрактальной с размерностью D = 2,4 (см. рис. 1а). После образования поверхност-
ной трещины поверхность разглаживается вблизи трещины, становится мультифрак-
тальной (см. рис. 1 b). 

                     
 

Рис. 1. Влияние одноосного растяжения на рельеф поверхности АС: a – рельеф перед крити-
ческим событием (фрактальная размерность  D = 2,4);  b – мультифрактальная поверхность 
после образования поверхностной трещины. 

 
Формирование монофрактальных структур перед критическим событием со-

провождается изменением в распределении дефектов по размерам – оно становится 
степенным. Степенными становятся также пространственные корреляторы (типа вы-
сота-высота). Это отражает общефизическую закономерность проявления степенных 

σ 

a 

σ 

 b 
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законов в критических событиях (типа фазовых переходов и самоорганизованной 
критичности [4, 5]). При этом происходит нарушение закона больших чисел, харак-
терного для экспоненциальных и гауссовых распределений, и существенно возраста-
ет роль крупномасштабных флуктуаций, приводящих к катастрофам. 

На рис. 2 показаны СЭМ изображения  различных участков поверхности раз-
рыва, которую сформировала магистральная трещина, приведшая к разрыву образца. 
Видно, что по мере продвижения магистральной трещины, рельеф образуемой по-
верхности становится более крупномасштабным.  

         Рис. 2. СЭМ изображения участков поверхности разрыва: с –  начальный уча-
сток роста магистральной трещины, d – средние участок. 

 

 
 

Рис. 3. СТМ топограммы разных участков поверхности разрыва. D – фрактальная размер-
ность, полученная методом покрытий. 
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Это явление хорошо известно [7], однако фрактальность отдельных частей по-
верхности разрыва ранее не исследовали. С этой целью нами были получены мето-
дом СТМ изображения в разных масштабах различных участков поверхности на 
сравнительно гладком, начальном участке распространения  трещины  и среднем 
участке, показанные на рис. 3. 

Видно,  что на поверхности  располагаются хребты и долины различных разме-
ров, с  характерными расстояниями между хребтами 100-200 nm, 10-15 nm, 2-4 nm. 
Рельефы поверхностей, измеренные в нанометровом диапазоне, качественно похо-
жи, о чём свидетельствует и совпадение фрактальных размерностей (D) участков по-
верхности.  

На СЭМ изображениях поверхности также наблюдается характерная ребри-
стость,  качественно похожая на систему долин и хребтов, измеренную методом 
СТМ. Интересно отметить, что наибольшие расстояния  между хребтами (100-200 
nm), измеренные методами СТМ и СЭМ, совпадают и  коррелируют с размерами 
микропор в АС [2, 8].  Можно предположить, что магистральная трещина, зародясь 
на поверхности, распространяется в полосе сдвига [9],  объединяя расположенные в 
ней микропоры. 

Зарождение критического события на поверхности мы связываем с повышен-
ной пористостью приповерхностных слоев АС. Как показано нами ранее [8], повы-
шенная пористость в приповерхностных слоях аморфного сплава ускоряет фазовый 
переход при низкотемпературном отжиге. Она же, по нашему мнению, играет боль-
шую роль при зарождении «критического» события при растяжении образца, и тем 
самым в формировании магистральной трещины. 

Итак, основываясь на характере зарождения поверхностной трещины, на сов-
падении фрактальных размеров боковой поверхности перед «критическим событи-
ем» и фрактальной размерности поверхности разрыва АС мы считаем, что эта фрак-
тальность поверхности разрыва  «закладывается» на боковой поверхности в области, 
где в дальнейшем сформируется магистральная трещина, а разрушение образца про-
исходит по механизму самоорганизованной критичности [4].  
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за образование микротрещин, сформулированные А.В. Степановым [1], в принципи-
альном отношении не претерпели изменений. 
Механизмы образования разрушающих микротрещин систематизированы В.М. 
Финкелем [2]. Среди рассмотренных механизмов в отдельную группу выделяются 
механизмы, связанные с механическим двойникованием. 

Влияние двойникования на механические свойства материалов носит двойст-
венный характер, зависящий, в существенной мере, от условий эксплуатации: темпе-
ратуры, динамического или статического нагружения. Двойникование может как 
пластифицировать материал, так и вызывать его разрушение. В последнем случае 
основной причиной разрушения является граница двойника, выступающая в роли 
барьера для развивающихся полос скольжения и двойников, и как область образова-
ния, непосредственно в границе двойника, дислокационных скоплений. 

Зарождение трещин при пересечении двойников в ОЦК металлах неоднократно 
рассматривалось чисто феноменологически. Автором с сотрудниками [3] с кристал-
лографических позиций, подробно проанализированы процессы микропластичности 
в зоне пересечения двойников различных систем для ряда ОЦК и ГПУ металлов. 
Описаны возможные дислокационные реакции, энергетическая выгодность которых 
оценивалась критерием Франка и возможностью образования зон рекомбинации, а 
активность систем скольжения или вторичного двойникования фактором Шмида. 
Показано, что дислокационные взаимодействия приводят к зарождению дислокаций 
типа  а[001]  и  а[0001]  в ОЦК и ГПУ металлах соответственно, отвечающих за об-
разование микротрещин. Появление дополнительных систем скольжения способно 
вызвать диссоциацию раскалывающих дислокаций и блокировать зарождение тре-
щин. 

В материалах с явно выраженной анизотропией свойств на границе двойника 
имеет место скачок значений коэффициента термического расширения, что приво-
дит к появлению на границе двойника, например при охлаждении, термических на-
пряжений. Величина этих напряжений зависит от степени некогерентности границ и 
в ряде случаев релаксирует скольжением, зарождением трещин и двойников на гра-
нице двойника. Подобное явление наблюдали и на границах бикристаллов в Zn. 

В рамках силового и термоактивированного [4] подходов проанализированы 
условия зарождения трещин в скоплениях двойникующих дислокаций. Учет геомет-
рического фактора (ступенчатое расположение дислокаций в скоплении) дает замет-
ный вклад в снижение  
значений nτ, определяющих зарождение трещин в дислокационных скоплениях (n – 
число дислокаций в скоплении, τ -касательные напряжения). Рассмотрены различ-
ные модели вершин двойника и оценены условия зарождения трещин в них для ряда 
ОЦК и ГЦК металлов при силовом и термоактивированном слиянии головных дис-
локаций. Показано, что на границе статического упругого двойника происходит рег-
ламентированное зарождение трещины, зависящее от времени выдержки и темпера-
туры.  

Найдены распределения дислокаций в силовом поле нагрузки и растягивающих 
напряжений вдоль границы упругого двойника, позволившие определить участок 
границы упругого двойника в кристаллах исландского шпата наиболее вероятного 
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зарождения трещины. Оценена аналитически и экспериментально энергия активации 
процесса. Экспериментально установлено, что граница упругого двойника содержит 
скопления трещин микро- и нанометрового размеров. Последние способны залечи-
ваться при выходе упругого двойника из кристалла. 

Особый интерес представляет зарождение трещин при бесконтактном взаимо-
действии упругих двойников, наблюдаемое в кристаллах исландского шпата. Тре-
щина зарождается в области перекрытия полей растягивающих напряжений границ 
двойников. Образующаяся трещина представляет собой вакуумированный «упру-
гий» канал Розе. Предложен механизм его образования и залечивания. Показано, что 
в процессе деформации двойникованием между границами полисинтетического 
двойника каналы Розе постоянно зарождаются и залечиваются, являясь, по сущест-
ву, органическим элементом формоизменения кристалла при двойниковании. 
 
Список литературы  
 

1. А.В. Степанов О причинах преждевременного разрыва// Известия АН СССР, отделения 
математики и естественных наук. 1937, №6, с.797-813. 

2. В.М. Финкель. Физика разрушения. М.: Металлургия, 1970. 376 с. 
3. В.А. Федоров, Ю.И. Тялин, В.А. Тялина. Дислокационные механизмы разрушения двой-

никующихся материалов. М.: Машиностроение-1, 2004. 336 с. 
4. В.И. Владимиров. Физическая природа разрушения металлов. М.: Металлургия, 1984, 

280 с. 
 
 
 
УДК 539.386 

 

СТРУКТУРНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В ВЫСОКОМАРГАНЦЕВЫХ СТАЛЯХ  
И СПЛАВАХ ПРИ ДЕФОРМАЦИИ ПОД ДАВЛЕНИЕМ 

 
Пилюгин В. П., Солодова И. Л., Коршунов Л. Г., Пацелов А. М., Чернышев Е. Г. 

 
Институт физики металлов УрО РАН, Екатеринбург, Россия 

pilyugin@imp.uran.ru 
 
Исследовали влияние пластических деформаций под высоким давлением на 

структурно-фазовое состояние высокомарганцевых аустенитных сталей – 110Г13 
(сталь Гадфильда), 70Г11, 120Г4 и сплавов Fe − (3−55) вес.% Mn.  Структурные ис-
следования проводили методами оптической металлографии, ПЭМ, ЯГРС, РСА в 
KαCr и в CИ-излучении. Деформирование дисковых образцов на степени е = 1−7 по 
шкале истинной деформации проводили на плоских твердосплавных и стальных на-
ковальнях Бриджмена при давлениях 6−14 ГПа и температурах 300 и 80 К. Ряд экс-
периментов ЯГР-спектроскопии выполнен in situ под давлением до 16 ГПа на нако-
вальнях из β-NB. Измерено напряжение сдвига железо-марганцевых сплавов и стали 
110Г13 от степени деформации при 300 К и установлена зависимость напряжения 
сдвига от температуры в диапазоне 80−350 К.  

После отжига и закалки от 1100 °С в воду стали имели поликристаллическую 
аустенитную структуру. Сталь 110Г13 различных плавок имела поли- или монокри-
сталлическое состояние.  Начальная деформация е < 2 вызывала появление в струк-
туре сталей  110Г13, 70Г11 двойников деформации (ДД) и дефектов упаковки (ДУ), 
в структуре стали 120Г4 ДД и ДУ не наблюдались, а происходило формирование 
ячеистой дислокационной структуры. Отсутствие ДД и ДУ в стали 120Г4 можно 
объяснить более высоким значением ее  ЭДУ по сравнению со сталями 110Г13 и 
70Г11.  
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Монотонная деформация, близкая к е ≥ 3,5−4, приводила к формированию на-
нокристаллической, диссипативной структуры с характерным  для каждой стали 
размером кристаллитов. Средний размер кристаллитов на стадии диссипативной 
структуры  в продолжение монотонной деформации при данных температурно-
скоростных условиях практически не менялся и в стали 110Г13 составлял 10 нм, в 
120Г4 – 10−15 нм,  в 70Г11 – 20 нм. Уровень твердости диссипативных структур 
стали Гадфильда  составил 10,3 ГПа (исходная твердость – 2 ГПа), стали 120Г4  – 
10,4 ГПа (2,8 ГПа), стали 70Г11 – 8,9 ГПа (2,6 ГПа). Анализ фазового состава аусте-
нитных  сталей, подвергнутых интенсивному деформационному воздействию, пока-
зал, что  стали 120Г4 и 70Г11, содержащие соответственно меньше марганца или уг-
лерода по сравнению с 110Г13, испытали фазовые переходы.  

После е ≥ 5,5−6 под давлением Р = 12 ГПа сталь 120Г4 имела в своем составе 
до 40% α-мартенсита, а сталь 70Г11 перешла в двухфазное состояние (80% ε + 20% 
α). Сталь Гадфильда после равных и бóльших деформаций по данным РСА, СИ и 
ПЭМ имела однофазное γ-состояние, но данные ЯГРС свидетельствуют о присутст-
вии в мессбауэровских спектрах синглет-пика, отвечающего парамагнитной ε-фазе. 
Это противоречие можно объяснить присутствием в деформированной стали Гад-
фильда многочисленных ДУ, которые метод ЯГРС, дающий информацию о бли-
жайшем окружении атомов Fe57, не отличает от ε-ГПУ фазы. Отметим, что локаль-
ный РСА в СИ-излучении, выполненный на обжатых давлением и разгруженных ли-
тых монокристаллических образцах стали Гадфильда, показал малое количество α-
мартенсита. Причем, мартенситная α-фаза обнаруживалась лишь в единичных слу-
чаях в устье трещин образца одной из выплавок стали, а в соседних с ними областях 
не обнаруживалась. Локальный химический анализ областей, содержащих α-фазу, 
показал меньшее содержание в них марганца по сравнению со средним составом. 
Можно предположить, что причинами единичного появления α-фазы  в стали 110Г13 
является ликвационное уменьшение содержания марганца по сравнению с классиче-
ским ее составом и растягивающие напряжения при обработке. 

 Большая деформация е = 5−7 сплавов Fe − (3−55) вес.% Mn привела к форми-
рованию нанокристаллических структур с размером кристаллитов 40−60 нм.  Конеч-
ный фазовый состав после деформации под давлением показал зависимость от кон-
центрации марганца в сплавах. Исходно ОЦК однофазные сплавы Г3 и Г7 сохранили 
фазовое состояние после обработки е = 7 при давлении 10 ГПа. Деформация исходно 
трехфазного сплава Г10 (65% α + 20% ε + 15% γ) перевела сплав в двухфазное со-
стояние (65% α + 35% ε). Количество ОЦК фазы осталось практически прежним, а 
количество ГПУ фазы возросло. Если начальное соотношение фаз в сплаве изменя-
ли, например охлаждением в жидком азоте, то после деформационной обработки ко-
личество ОЦК фазы также соответствовало начальному перед деформацией, а коли-
чество ГПУ фазы составляло начальное суммарное  ГЦК и ГПУ фаз. Можно заклю-
чить, что в сплаве Г10 при деформации под давлением прирост ГПУ фазы идет за 
счет γ−ε превращения. Сплав Г16, имевший (γ + ε) состояние с малым, не более  5%,  
содержанием  α-фазы после обработок  е = 4−4,8 при 8 ГПа испытал полное превра-
щение и после снижения давления имел 100% ε-фазы. Выявлено действие деформа-
ции под давлением на фазовый состав ГЦК стабильных сплавов Fe − (40−55) вес.% 
Mn. Известно, что Fe−Mn сплавы, содержащие более 36% Mn γ-стабильны к дейст-
вию деформации растяжением в области криогенных температур, различных термо-
механических обработок и гидроэкструзии, малое количество ε-фазы образуется в 
сплаве Г40 при ударном нагружении, а сплавы Г45−Г55 фазово устойчивы к дейст-
вию ударных волн. Мессбауэровские спектры всех исследованных сплавов, снятые 
при комнатной температуре, практически совпадают и описываются слабо разре-
шенным секстетом, обусловленным антиферромагнитным упорядочением.  
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После обработки квазигидростатическим сжатием Р = 10 ГПа изменений фазо-
вого состава сплавов Fe100Mnx (х = 45, 50, 55) по данным РСА и ЯГРС не обнаруже-
но. После такой же обработки сплава Fe60Mn40 на рентгеновских дифрактограммах, 
снятых как на просвет, так и на отражение, помимо рефлексов ГЦК фазы, присутст-
вует слабый рефлекс ГПУ ε-фазы. Наличие в образцах ε-фазы подтверждается и 
ЯГР-спектроскопией, спектр описывается суперпозицией слаборазрешенного сек-
стета антиферромагнитной ГЦК фазы и монолинии парамагнитной ГПУ фазы. Та-
ким образом, после обжатия (Р = 10 ГПа) в образцах сплава Fe60Mn40 присутствует 
около 5% ε-фазы. 

Сочетание квазигидростатического сжатия с деформацией относительным по-
воротом наковален изменяет фазовый состав сплавов Fe100-xMnx (х = 40, 45,50, 55). 
Согласно данным ЯГР-спектроскопии и рентгеновской дифракции, во всех образцах 
после деформации е = 6,2 при Р = 10 ГПа, наряду с антиферромагнитной ГЦК γ-
фазой, присутствует парамагнитная ГПУ ε-фаза (таблица). Количественный фазовый 
анализ ЯГР-спектров показывает, что одна и та же обработка позволяет получить в 
рассматриваемых сплавах неодинаковую долю ε-фазы (таблица). С ростом концен-
трации Mn от 40% до 55% ее количество уменьшается от 74 до 11%. Можно конста-
тировать, что деформация под давлением (е = 6,2, Р = 10 ГПа) приводит к расшире-
нию концентрационного интервала существования метастабильной ГПУ ε-фазы при 
нормальных условиях. 
 
Таблица. Фазовый состав и параметры структуры сплавов после деформации под 
давлением (P = 10 ГПа, е = 6,2) 

 

 Фазовый состав Параметры решетки Изомерный сдвиг 
Сплавы ГПУ     ГЦК ГПУ ГЦК  
 ε, % γ, % a, A c, A c/a a, A δε, мм/с δγ, мм/с 
Fe60Mn40 74 26 2,5551 4,1228 1,61 3,6245 -0,1178 -0,0699 
Fe55Mn45 48 52 2,5565 4,1118 1,61 3,6296 -0,1329 -0,0986 
Fe50Mn50 23 77 2,5510 4,1320 1,62 3,6279 -0,1331 -0,0991 
Fe45Mn55 11 89 2,5490 4,2050 1,65 3,6425 -0,1334 -0,1018 

 
Чтобы понять причины появления метастабильной ГПУ ε-фазы в аустенитных 

сплавах Fe–Mn после деформации под давлением, необходимо рассмотреть харак-
терные структурные изменения, вызываемые в материале данной обработкой. В пер-
вую очередь, это сильное измельчение, приводящее к формированию ультрадис-
персной микрокристаллической структуры. Кроме того, деформирование такой 
структуры сопровождается возникновением внутренних напряжений, уровень кото-
рых может составлять до 0,1 модуля сдвига материала. Оба этих фактора в значи-
тельной степени определяют характерное структурное состояние материала, форми-
рующееся в процессе деформирования при высоком давлении. Выбранная величина 
деформации е = 6,2 позволяет получить субмикрокристаллическую структуру во 
всех исследованных в работе сплавах. Образование такой структуры происходит при 
деформировании  под давлением Р = 10 ГПа, то есть в области стабильности ГПУ ε-
фазы, согласно расчетной Р−С диаграмме системы Fe–Mn. Мелкое зерно и высокие 
остаточные напряжения стабилизируют ε-фазу по отношению к ε−γ превращению 
при разгрузке. Смещение критических точек обратного мартенситного превращения 
столь велико, что ГПУ−ГЦК переход не завершается при снижении давления до ат-
мосферного. В результате во всех образцах сплавов Fe100Mnx (х = 40, 45, 50, 55), под-
вергавшихся деформации под давлением, при нормальных условиях наряду с γ-
фазой присутствует ε-фаза (см. таблицу). С ростом концентрации Mn, доля ГПУ фа-
зы в сплавах уменьшается, что определяется, по-видимому, либо снижением степени 
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γ−ε превращения при нагружении до 10 ГПа, либо повышением степени обратного 
превращения ε−γ при разгрузке. А, возможно, обоими факторами одновременно. Это 
означает, что с ростом концентрации марганца в первом случае наблюдается повы-
шение давления начала прямого ГЦК−ГПУ превращения ( εγ →

нP ), а во втором – по-
нижение давления начала обратного ГПУ−ГЦК перехода ( γε →

нP ). Следовательно, 
можно утверждать, что для Р−С диаграммы системы Fe−Mn в интервале составов от 
40 до 55% Mn наблюдается рост Ро – давления равновесия между γ- и ε-фазами 
(∂Ро/∂С > 0). 
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В настоящее время на практике широко применяются твердорастворные спла-
вы и интерметаллиды на основе систем элементов ограниченной растворимости. Из-
вестно, что равновесные и неравновесные твердые растворы элементов ограничен-
ной растворимости могут быть получены в соответствии с их диаграммами состоя-
ния. Ускорение процессов механодиффузии при высоком давлении приводит к по-
лучению широкого ряда неравновесных твердых растворов используемых элемен-
тов. Для получения необходимых свойств твердорастворных сплавов важно иссле-
довать их тонкую структуру, дефектность, условия формирования, а также термиче-
скую стабильность. 

В данной работе проведено комплексное исследование  особенностей форми-
рования при механосплавлении под высоким давлением неравновесных твердых 
растворов из бинарных порошковых смесей, их структуры и свойств. Объектами ис-
следования являлись системы с отрицательными и положительными энтальпиями 
смешения: взаиморастворимые (Fe–Ni, Ni–Cu, Cu–Zn, Ni–Mn), имеющие ограничен-
ную растворимость  (Fe–Cu, Cu–Ag, Cu–Co) и практически нерастворимые (Cu–C, 
Fe–Bi, Fe–Cd, Fe–Ag, Mo–Sn, Mo–Sb).  Состав исходных смесей охватывал весь кон-
центрационный диапазон системы с шагом второго элемента  5−10 ат.%, смеси обра-
батывали под давлением 5−12 ГПа при температурах 80 и 300 К при больших де-
формациях (до 7−9 ед. истинной шкалы деформации). Структурные исследования 
механосинтезированных объектов на различных масштабных уровнях проводили 
методами оптической металлографии, рентгеновской дифрактометрии в геометриях 
на отражение и на просвет в различных характеристических излучениях (Mo-Kα, Co-
Kα, Cu-Kα) и  монохроматизированном синхротронном излучении (λ = 0,368 Å), 
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просвечивающей электронной микроскопии на JEM-200CX, ЯГР-спектроскопии в 
излучении 14,4 Кэв Co(Cr).  

Установлено, что на начальных стадиях при ε = 0,4−1 деформация порошковых 
компонентов происходит за счет формоизменения − вытягивания частиц исходных 
порошков и образования языков – наростов в исходно слоистых образцах (рис.1а). С 
увеличением степени деформации до ε = 4−5 характер течения частиц и слоев изме-
няется (рис.1б). На граничных поверхностях частиц и слоев образцов наблюдается 
активное образование гребней волнообразного вида на разных масштабных уровнях. 
Процесс формирования гребней в порошковых смесях происходит на меньших мас-
штабных уровнях. Характер течения при этом меняется от ламинарного к турбу-
лентному. Наблюдается возрастание контактных поверхностей прослоек и частиц 
элементов, формирование нанокристаллических структур, что приводит к образова-
нию вакансий, концентрация которых существенно превышает равновесную, и рез-
кому ускорению механодиффузии. 

В результате протекания и развития комплекса сложных процессов пластиче-
ского течения без разрушения материала под давлением и индуцируемой при этом 
механодиффузии происходит образование нанокристаллических неравновесных 
твердых растворов с размером кристаллитов 20−40 нм.  Проведенные исследования 
показали, что в  системах как ограниченной растворимости (например, Cu–Ag, Fe–
Cu), так и неограниченной растворимости (Fe–Ni, Fe–Mn, Ni–Cu, Cu–Zn) формиро-
вание деформационных неравновесных твердых растворов происходит в условиях  
близких к комнатной температуре.  

 

   
    а      б 
 

Рис. 1. Образец Cu50Ag50, р = 5 ГПа: а − ϕ = 0°, × 500;  б − ϕ = 90°, × 500. 
 

Элементы с одинаковой кристаллической структурой образуют однофазные 
растворы. При различных исходных структурах элементов происходит формирова-
ние раствора с кристаллической структурой элемента, доминирующего по концен-
трации. В промежуточных концентрациях, в концентрационных интервалах близких 
к эквиатомным, наблюдали двухфазные состояния растворов.  

Зависимость параметра решетки неравновесных растворов (Сu-Ag, Cu-Co, Fe-
Cu) от концентрации второго элемента имеет положительное отклонение от линей-
ного закона Вегарда, максимальное отклонение наблюдается в эквиатомных соста-
вах.  

Исследование тонкой структуры механосинтезированных растворов показало 
их высокую гомогенность. Например, для системы Fe-Cu по данным ЯГР- спектро-
скопии количество атомов в 1-ой и 2-ой координационных сферах вокруг резонанс-
ного атома Fe57  соответствует соотношению исходной шихты.  

Проведенные в работе измерения напряжения сдвига  τ от степени деформации 
ε показали, что начальная (предварительная) стадия деформации соответствует 
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подъему с относительно малым ростом напряжения сдвига τ, обусловленному де-
формационным упрочнением частиц порошковых компонентов, их формоизмене-
нию, в основном, вытягиванию. Переход к турбулентному перемешиванию заметно 
ускоряет рост сопротивлению сдвига. При формировании неравновесных нанокри-
сталлических твердых растворов происходит резкое увеличение роста напряжения 
сдвига, что определяется сильным диспергированием и твердорастворным упрочне-
нием сплава. По завершении формирования твердого раствора рост напряжения 
сдвига при увеличении степени деформации прекращается – напряжение сдвига 
практически выходит на насыщение. Данное поведение напряжения сдвига от степе-
ни деформации типично для всех исследованных изначально порошковых систем, с 
некоторыми особенностями поведения для конкретных систем. Следует отметить, 
что переход от одной стадии к другой оказывается «размыт», так как методически 
степень деформации материалов зависит от радиуса образцов. Это также является 
причиной сглаживания переходов на кривой зависимости напряжения сдвига τ от 
степени деформации ε. 

Критерием концентрационного ограничения образования твердого раствора 
при деформации сдвигом под давлением является соотношение модулей сдвига ис-
ходных порошковых компонент. В случае большой разницы в модулях сдвига ком-
понент имеется критическая концентрация «мягкой» компоненты с меньшим значе-
нием модуля сдвига, когда взаимного измельчения компонент и их растворения при 
сдвиге под давлением не происходит. Система концентрационно расслаивается, мяг-
кая фракция перемещается в центр образца и играет роль смазки, а твердые частицы 
перемещаются на боковые поверхности образца, залипают на поверхность накова-
лен. При этом процесс взаимодействия компонент существенно замедляется. Экспе-
риментально установлено, что для образования твердого раствора исходно должно 
быть не более 8−12 ат.% мягкой компоненты (сплавы Fe–Pb, Fe–Cd,  Fe–Bi), Более 
жестким ограничением по исходной концентрации этот критерий является в систе-
мах с еще большей разницей модулей сдвига, например, в системах  Mo–Sn, Mo–Te, 
W–Cu. Для получения в таких системах растворов большей концентрации приходит-
ся применять многоступенчатую обработку, добавляя к полученным образцам рас-
творов при повторной обработке деформацией под давлением дополнительное коли-
чество мягкой компоненты. 

Проведенные исследования показали, что концентрационные зависимости 
микротвердости и предела текучести неравновесных растворов нерастворимых эле-
ментов или элементов ограниченной растворимости имеют, в основном, куполооб-
разный вид. Для растворов элементов неограниченной растворимости встречаются 
также концентрационные зависимости микротвердости, близкие к линейной.  

Необходимо отметить, что системы, имеющие глубокие эвтектики (Zr–Nb, Ni–
V, Cu–Zr, Ni–Ti), при сильной деформации испытывают полную или частичную 
аморфизацию. Причем сплавы, закаливающиеся на аморфное состояние, аморфизу-
ются при сдвиге под давлением, а сплавы, термически не закаливающиеся (напри-
мер, никелид титана), также аморфизуются в процессе большой деформации под 
давлением. 

Исследование термической стабильности полученных твердых растворов пока-
зало, что неравновесные пересыщенные твердые растворы (Fe–Cu, Fe–Co, Cu–Ag) 
термически нестабильны и при отжиге испытывают распад, тогда как равновесные 
твердые растворы (имеющие равновесные диаграммы) при отжиге гомогенизируют-
ся (Fe–Ni, Ni–Cu, Cu–Zn). 

 
Работа выполнена по плану РАН (тема № 01.2.006 13394), при частичной фи-

нансовой поддержке гранта НШ-643.2008.3 и Программы Президиума РАН П-9.  
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Современные технологии пластической деформации, разработанные более по-
лувека назад, представляют собой высокоэффективные и высокоинтенсивные про-
цессы с сокращением до минимума длительности операций за счет интенсификации 
силового воздействия. Такие технологии и оборудование для их реализации позво-
ляют обеспечивать максимальную производительность производства и минималь-
ную себестоимость продукции.   

В металлургии, в частности, при прокатке и волочении металлов и сплавов 
обычными являются скорости движения полуфабрикатов на выходе 15 – 30 м/с с 
суммарной степенью деформации 70 – 98 %. При получении катанки используется 
скорость 80 – 100 м/с и даже 150 м/с. Скорость деформации при прокатке достигает 
300 – 400 с-1 и более, при волочении – 1000 – 2000 с-1 и более.  Оценка показывает, 
что длительность пребывания металла в очаге деформации (в зоне контакта с валка-
ми прокатных станов или с рабочей поверхностью волок) при этом составляет ты-
сячные и десятитысячные доли секунды и даже стотысячные. За это время, то есть за 
десятитысячные доли секунды, напряжение под воздействием внешней силы в ме-
талле  достигает максимального значения, а затем снижается за еще более короткое 
время. 

Возможность осуществления высокоскоростной деформации и создания таких 
технологических процессов была установлена при экспериментальных исследовани-
ях. Еще в 40–50-х годах прошлого века было показано, что 1) пределы прочности и 
текучести при высокоскоростной деформации увеличиваются с увеличением скоро-
сти деформации, начиная с некоторого ее значения. Степень увеличения может дос-
тигать 2 – 3 раз и более. Характер зависимости этих величин от скорости деформа-
ции является близким к асимптотическому. 2) при увеличении прочностных харак-
теристик в 2 – 3 раза длительность деформирования уменьшается в 104 – 105 раз. 3) с 
увеличением скорости деформации возрастает способность металлов к пластической 
деформации. Теоретическое объяснение этих эффектов отсутствует.  

В 1952 году была издана монография П.Бриджмена [1], в которой изложены ре-
зультаты исследования деформации материалов при больших гидростатических дав-
лениях. Было показано, что пластичность металлов и сплавов резко возрастает с по-
вышением гидростатического давления. Для стали установлено линейное возраста-
ние деформационного упрочнения с давлением. Выявлена линейная зависимость де-
формации при разрыве от давления. Два последних соотношения являются незави-
симыми друг от друга. Получен ряд других очень важных особенностей поведения 
материалов в процессе пластической деформации в условиях больших гидростатиче-
ских давлений. Теоретического объяснения этих экспериментальных результатов до 
сих пор нет. 

Практически единственным источником информации о процессах, протекаю-
щих в металлах и сплавах при упругой и пластической деформации во время воздей-
ствия внешней нагрузки является кривая напряжение – деформация. Во всех осталь-
ных экспериментальных методах исследования материал рассматривается уже после 
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снятия нагрузки. Установлено наличие деформационного упрочнения металлов и 
сплавов в процессе пластической деформации. На основе дислокационной теории 
предложено несколько качественных и полуколичественных теорий для объяснения 
этого явления. Наиболее распространенная теория основывается на увеличении 
плотности образующихся с увеличением степени деформации дислокаций и непре-
рывном возрастании сопротивления для их перемещения под воздействием внешней 
силы. Однако более глубокое понимание  физической природы деформационного 
упрочнения отсутствует.  

Приведенными примерами перечень результатов экспериментальных исследо-
ваний, не получивших теоретического объяснения, далеко не исчерпывается.  

Общепринятой моделью пластической деформации до настоящего времени яв-
ляется сдвиговая. Первоначально согласно ей принималось, что при достаточно 
большом внешнем воздействии одновременно обрываются связи между всеми ато-
мами двух соседних параллельных плотноупакованных плоскостей кристаллографи-
ческой решетки. Происходит сдвиг этих плоскостей на одно межатомное расстояние 
и восстановление связей между атомами уже в новом положении. В результате одна 
часть деформируемого тела смещается относительно другой с изменением геомет-
рической формы и размеров. Однако оказалось согласно проведенной оценке, что 
для этого требуются напряжения (так называемая теоретическая прочность), практи-
чески на порядок превышающие определяемые экспериментальным путем. 

Тогда для сохранения этой модели было введено представление о наличии в 
кристаллографической решетке дефектов, дислокаций. В результате при их наличии 
для осуществления сдвига не требуется обрыва связей между всеми атомами двух 
плоскостей, между которыми происходит сдвиг. Достаточно чтобы связи обрыва-
лись только вдоль линии дислокации, сдвигалась одна полуплоскость дислокации и 
связи восстанавливались в новом положении атомов, что, естественно, значительно 
снижает требуемый уровень действующих напряжений. Последовательное переме-
щение линии дислокации по кристаллу приводит к выходу на его поверхность сту-
пеньки, что соответствует сдвигу одной части кристалла относительно другой. 
Множественный направленный выход дислокаций на свободную поверхность дает 
суммарное пластическое формоизменение. 

Развитие дислокационной теории позволило значительно развить представле-
ния о процессах, протекающих в металлах и сплавах при пластической деформации, 
а также разработать математический аппарат, на основе которого были решены мно-
гие теоретические и практические задачи. Однако      подавляющее большинство ра-
бот, посвященных дислокациям, выполнено в изотропном приближении, для упру-
гой среды, при температуре близкой к абсолютному нулю, для единичной дислока-
ции, которая при наличии движения может пересекаться и взаимодействовать также 
с отдельными дислокациями или дислокациями леса. При наличии большого коли-
чества дислокаций их плотность задается таким образом, что между ними существу-
ет среднее расстояние, определяемое из этой плотности [2]. 

Отмечается, что переход к группам дислокаций и рассмотрение взаимодействия  
между  ними является очень сложной и трудной для анализа задачей [2]. Математи-
ческие выкладки в случае криволинейных дислокаций или даже в случае взаимодей-
ствия между прямолинейными, но непараллельными дислокациями становятся весь-
ма громоздкими. Кроме того, деформированный кристалл содержит большое число 
(до 1012 см-2 или 1016 м-2) дислокаций в виде сложных спутанных и искривленных 
образований. Таким образом, существует большой разрыв между теорией, развитой 
для взаимодействия нескольких дислокаций простой геометрии, и действительным 
состоянием после макроскопической деформации. Работа детального дислокацион-
ного описания макроскопической деформации далека еще от завершения [2].    
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Большим недостатком теории дислокаций, как и многих других теорий и физи-
ческих моделей, является отсутствие в ней такого параметра как время.  Это означа-
ет, что, во-первых, из рассмотрения полностью исключаются стадии, во время кото-
рых энергетические и/или силовые факторы воздействия являются переменными, и 
рассматриваются только установившиеся процессы. Во-вторых, получаемые оценки 
влияния этих факторов являются, вероятно, максимально достижимыми из-за невоз-
можности получить зависимость степени развития данного процесса от времени да-
же при их постоянных значениях.  

Очень актуальной в настоящее время является проблема создания металличе-
ских материалов с наноразмерной структурой. Проведенные экспериментальные ис-
следования показали, что порошковые частицы таких размеров обладают очень вы-
сокой поверхностной активностью. Установлено также, что имеет место высокая не-
стабильность формы таких частиц во времени в свободном состоянии. Оба эти явле-
ния не получили теоретического объяснения. 

Элементарный расчет показывает, что наличие одной дислокации в наночасти-
це диаметром 100 нм соответствует плотности дислокаций в обычном металле по-
рядка 1014 м-2 (1010 см-2) (при равномерном распределении). Металл с такой плотно-
стью дислокаций должен характеризоваться большими внутренними напряжениями, 
высокими значениями пределов прочности и пластичности и пониженной склонно-
стью к пластической деформации.   

 Оценка минимальной протяженности дислокации из расчета, что ее длина на 
фотографиях при увеличении х40000 составляет 1 – 2 мм, дает значение 25 – 50 нм. 
То есть в наночастицах диаметром до 25 – 50 нм дислокации образовываться не мо-
гут из-за своих размеров. В наночастицах диаметром до 100 нм могут существовать 
только от одной до нескольких дислокаций. Естественно, ни о каком множественном 
выходе на поверхность частицы дислокаций под действием внешней силы не может 
быть и речи. Скорее всего, в этом случае дислокационная модель сдвиговой пласти-
ческой деформации для наноразмерных структур является несправедливой. 

Даже приведенных необъясненных явлений представляется достаточным, что-
бы предположить, что возможности сдвиговой модели и дислокационной теории 
пластической деформации исчерпаны. Очевидной необходимостью является созда-
ние теории, не связанной со сдвиговым характером течения и коллективным обры-
вом связей между определенным количеством атомов. Она должна объяснять пове-
дение  сплавов (и вообще конденсированных систем) при кратковременных воздей-
ствиях с непрерывно изменяющейся во времени интенсивностью, то есть при очень 
неравновесных процессах. Отсутствие понимания физической природы развиваю-
щихся при непрерывно изменяющемся интенсивном воздействии процессов сдержи-
вает дальнейшую работу как в направлении создания новых материалов с повышен-
ными эксплуатационными характеристиками, так и в направлении разработки новых 
технологических процессов для более полного использования потенциальных воз-
можностей существующих.  Именно наличие достаточно адекватных теорий предо-
пределили, на наш взгляд, огромные успехи в создании, в частности, полупроводни-
ковых приборов и устройств. 
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Общепринятая стандартная методика определения прочности материалов по 

результатам испытаний разрушающей нагрузкой, основанная на упрощении пред-
ставлений о характере работы материала под нагрузкой не удовлетворяет требовани-
ям современной инженерной практики. Необходимость получения достоверной ин-
формации о прочности материалов в изделиях является стимулом разработки новых 
методов её определения, в частности неразрушающих.    

Известно, что прочность – это свойство твердых тел сопротивляться разруше-
нию, а также пластической деформации под действием внешних нагрузок, является  
очень широким понятием даже в сфере материаловедческих наук и её оценка произ-
водится на основе анализа напряженно-деформированного состояния [ 1].  

Для современной инженерной практики необходимо получение более досто-
верной информации о прочности, пусть даже в определенном классе материалов, где 
напряженно-деформированное состояние близко к однородному. Поэтому оценка 
прочности должна быть основана на более исчерпывающих критериях, а в связи с 
практической целесообразностью неразрушающего контроля, желательно их иметь 
еще и неразрушающими [2-4]. Для этого в качестве основного показателя прочности 
материалов и изделий вместо предела прочности следует использовать то значение 
механических напряжений Т, которое лишь предшествует пластической деформации  
S – предел упругости. 

Факт сочетания упругих и вязких свойств материа-
лами известен ещё со времен Максвелла, который пред-
ложил наиболее простую модель (есть и другие модели) 
такого сочетания, которое описывается дифференциаль-
ным уравнением. 

  1d d
dt E dt
ε σ σ

= +
µ

,                               (1) 

где  σ – механическое напряжение; µ – вязкость, Ε – мо-
дуль упругости; ε – деформация/ 

 Выражение 1/Е ⋅ dσ/dt уравнения (1) описывает уп-
ругие свойства, а σ/µ – вязкие. 

Анализируя данную модель напряжённо-деформиро-
ванного состояния тела, можно  отметить следующее. Уп-
ругая деформация ε возникает мгновенно при каждом 
данном значении напряжения σ, поэтому скорость изме-
нения деформации определяется скоростью изменения на-
пряжения:  

1d dT
dt dt
ε

=
Ε

. 

При постоянном действующем напряжении (σ = const) dσ/dt = 0. И уравнение 
(1) принимает вид dε/dt = σ/µ. Пусть мы имеем дело с процессом релаксации напря-
жения при сохранении постоянного удлинения (растяжения) образца материала 

 
Рис. 1.  Модель  
Максвелла 
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de/dt= 0. По понятным причинам, напряжение в конце концов упадет до нуля. При 
этом уравнение (1) примет вид: 

1 d E
dt
σ

= −
σ µ

 

Откуда следует, что напряжение и скорость изменения напряжения определя-
ются модулем упругости и  коэффициентом вязкости. Эти характеристики являются 
отображением, соответственно, упругих и пластических свойств материалов и не за-
висят от характера деформаций, зависящих в  свою  очередь от условий  эксплуата-
ции .  

Поскольку модули упругости и вязкости являются константами, их можно рас-
сматривать в качестве физических характеристик материала. Следовательно, эти ха-
рактеристики являются не условными, а исчерпывающими, когда речь не идет о раз-
рушении материала при оценке прочности.. 

Напряженное состояние в этом случае целесообразно аттестовать путем изме-
рения напряжений измерительными пьезоэлектрическими преобразователями, 
имеющими высокие эксплутационные характеристики. Используя зависимость меж-
ду нагрузкой и напряженностью электрического поля  пьезоэлектриков, разработаны 
пьезопреобразователи для контроля постоянных механических напряжений, кото-
рые, находясь внутри контролируемой среды, не изменяет своих размеров при воз-
буждении в них пьезоэффекта  (рис. 2). Эти процессы описываются уравнениями 
пьезоэффекта: 

   Рj
E = dij ⋅ σj ,  Sj

T = dtij ⋅ Ei ,                                         (2) 
где РЕ, ST – соответственно, поляризация, измеряемая при постоянном электриче-
ском поле E  и деформация, измеряемая при постоянном механическом напряжении 
σ, t – операция транспонирования матрицы; i, j – индексы, принимающие следующие 
значения: i = 1...3; j = 1...6. 

Вязкость − характеристика мате-
риала в жидкой фазе. Однако на осно-
ве вязкости можно прогнозировать 
некоторые физико-механические ха-
рактеристики твердой фазы данного 
материала, в том числе и модуля уп-
ругости – показателя прочности. В 
предлагаемом методе [5, 6] вязкость 
контролируется  зависимостью мо-
мента вращения вала электропривода 
смесителя (экструдера) от величины 
потребляемой мощности из электро-
сети. Функциональная схема лабора-
торного устройства, реализующего 
предлагаемый метод, приведена на 
рис.3. 

Взаимосвязь вязкости и момента 
вращения на бесконечно длинном ци-
линдре, вращающемся в трубе с жид-
костью, определяется соотношением µ 
= Мс⋅К/ω, где µ – коэффициент вязко-

сти; Мс – момент сил сопротивления вращению цилиндра (момент вращения); K – 
коэффициент, учитывающий геометрические размеры цилиндра; ω – частота враще-
ния.  

Сущность метода обоснована  в работах [4-6]. Установлено, что 

 
Рис. 2. Схема работы преобразователя механи-

ческих напряжений. 
 

 
 

Рис. 3. Функциональная схема устройства кон-
троля вязкости.1 – источник  питания (элек-
трическая сеть); 2 – электродвигатель; 3 – ре-
дуктор с передаточным числом 24:1; 4 – смеси-
тель с подогревателем; 5 – устройство измере-
ния момента вращения. 
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9.55 3 cos
вала

U IM
n

⋅ ⋅ ⋅ ⋅ ϕ
= ⋅η  , 

где U, I, cosϕ – соответственно, напряжение, ток и коэффициент мощности питаю-
щей  электрической сети; n – число оборотов электродвигателя; η – коэффициент 
полезного действия электродвигателя. 

Таким образом, Мвала = К⋅Ι, где K – ко-
эффициент, учитывающий паспортные дан-
ные электродвигателя. Для определения мо-
дуля упругости конструкционных материалов 
часто используют корреляционные зависимо-
сти между параметрами, полученными мно-
гочисленными экспериментами. Эти методы 
контроля трудоемки и продолжительны [7]. 
Очевидно, что целесообразно разработать  
оперативный метод  контроля модуля упруго-
сти. 

Предложенный метод контроля модуля 
упругости конструкционных материалов [4, 
8] основан на явлении механического резо-
нанса. На рис.4 приведена схема ультразву-
кового преобразователя для случая продоль-
ных колебаний в образце конечной ширины. 
В случае, продольных упругих колебаний в 
образце определенной длины (конечной ши-
рины) резонансная частота равна: 

1/ 2 /pf l Е= ⋅ ρ , где l – длина образца; E 
– модуль упругости материала; ρ – плотность 
материала.  
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Рис. 4.  Схема  пьезопреобразователя 
контроля модуля упругости. 1 – гене-
ратор синусоидальных колебаний; 2 – 
излучатель упругих колебаний; обра-
зец контролируемого материала; 3 – 
приемник упругих колебаний; 4 – час-
тотомер; 5 – вольтметр 
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ВОЛЬФРАМА НА ЭФФЕКТ А. Ф. ИОФФЕ 

 
Баранов Ю. В. 

 
Институт машиноведения Российской академии наук, Москва 

 
 
Деформирование монокристаллов вольфрама основных кристаллографических 

ориентаций [001], [101], [111] осуществляли на испытательной машине Инстрон ТТ-
Д-10Т, в специальных полировочных ваннах. Полировка монокристаллов в процессе 
деформирования осуществлялась непрерывно и кратковременно.   Скорость дефор-
мации при растяжении составляла 4⋅10-4с-1. На рис.1 в координатах – истинное на-
пряжение S – относительное суждение ψ, представлены графики, характеризующие 
поведение монокристаллов вольфрама, деформируемых вдоль оси [001] при дейст-
вии электрополировки (кривые 2–5) и без нее (кривая 1).  

 
Рис. 1. Истинные кривые деформации монокристаллов вольфрама, растягиваемых 
вдоль оси [001] в процессе полировки (2–5) и без нее (2 – включение и выключение 

21,2,3, см ( 3,6,9 )j а J а= =  
 
Графики 3,4,5 соответствуют монокристаллам, растягиваемым при непрерыв-

ном удалении металла с поверхности деформируемого образца. Скорость полировки 
составляет, соответственно 0,08; 0,16; 0,24 мкм/с. Кривая 1 получена при растяжении 
монокристаллов обычным образом, без полировки. График 2 характеризует поведе-
ние образца при периодическом включении и выключении полировки (скорости 
удаления металла с поверхности соответствуют 0,08; 0,16; 0,24 мкм/с. 

Из рисунков следует, что как непрерывная, так и кратковременная полировка в 
процессе растяжения монокристаллов приводит к значительным изменениям дефор-
мационной кривой. Электрополировка снижает напряжения течения и увеличивает, 
более чем в 6 раз, относительное сужение при разрушении.  

Увеличение скорости удаления металла с поверхности растягиваемых вдоль 
оси [001] монокристаллов от 0 до 0,24 мкм/сек приводит к снижению Sп.п. от 25,0 
кг/мм2 до 16,8 кг/мм2 и Sв – от 126 кг/мм2 до 77 кг/мм2. При этом резко возрастают 
характеристики пластичности. Относительное сужение увеличивается, например, с 
15,1% при скорости полировки, равной 0, до 90% при скорости полировки 0,24мкм/с, 
а величина истинного относительного удлинения возрастает при этом с 16,6 % до 
230%. 
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1 2 3 
 
Рис. 2. Монокристаллы вольфрама [001], деформированные растяжением в процессе поли-

ровки  (1, 3) и без нее (2) 
 

 
 

Рис. 3. Истинные кривые деформации монокристаллов W, растягиваемых вдоль оси  [111] 
без полировки (1) и с полировкой в процессе деформирования (2,3).  Vпол.

(2) = 0.08 мкм/с;  
Vпол(3) = 0.16 мкм/с 

 
На рис.4 представлены графические зависимости истинных напряжений от от-

носительных сужений при электрополировке и без нее для монокристаллов, растяги-
ваемых вдоль оси [101], на графике виден "зуб текучести". Непрерывная полировка 
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образца в процессе нагружения уничтожает    "зуб текучести" и делает кривую де-
формации более плавной.  

 
Рис. 4. Истинные кривые деформации монокристаллов вольфрама растягиваемых вдоль оси 

[101] без электрополировки (1), (2) и в процессе электрополировки (3), (4); Vпол (3) = 
0.08 мкм/сек,  Vпол (4) = 0,16 мкм/сек 

 
Таблица. Влияние электрополировки в процессе растяжения на механические свойства мо-

нокристаллов вольфрама различных ориентаций 
 

Кристаллографические  
ориентировки кристаллов 
(ось растяжения) 

[001] [101] [111] 

V пол,  мкм/с 0 0,16 0,24 0 0,08 0,16 0 0,08 0,16 

S п.п., кгс/мм2 25,0 17,5 16,8 72,9  55,6 45,2 50,7 36,2 34,2 

Sв, кгс/мм2 126,0 85,0 77,0 91,5 62,2 60,1 123,0 87,8 81,8 

pε  , % 16,6 172,0 231,0 42,2 462,2 123,0 15,5 30,5 44,5 

ψP , % 15,1 82,5 90,0 42,2 99,0 70,7 14,2 26,0 35,4 

j, а/см2 0 2 3 0 1 2 0 1 2 

 
 
ВЫВОДЫ: 
1. Ось растяжения кристалла  100  имеет симметрию четвертого порядка,   111   

–  третьего порядка,   101   –  второго порядка.  Из полученных данных хорошо вид-
но, что максимальный эффект пластификации имеет место на кристаллах, растяги-
ваемых вдоль оси четвертого порядка, у которой  меняется даже характер разруше-
ния – с хрупкого на пластичный, с образованием шейки. 

2. При растяжении кристаллов вдоль осей  111    и   101    проявление эффекта  
Иоффе   (пластификации в полирующей среде – меньше; у кристаллов с 101, эффект 
проявляется только в снижении напряжения течения, деформация при разрушении 
не меняется). 

 

4 
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Приводятся экспериментальные данные о температурных зависимостях модуля 

Юнга Е, внутреннего трения (логарифмического декремента δ) и ударной вязкости 
образцов ОЦК сплавов (ферритно-мартенситная сталь, сплавы системы V–Ti–Cr) в 
интервале температур ~77–300 K. Наблюдается коррелированное изменение акусти-
ческих и ударных зависимостей. Показано, что вязкое торможение краевых дислока-
ций является основным механизмом, контролирующим хрупко-вязкий переход в 
ОЦК металлических конструкционных материалах. 

Многокомпонентные с объемно-центрированными кубическими (ОЦК) решет-
ками ферритно-мартенситные 12%-ые хромистые стали и сплавы системы V–Ti–Cr 
являются перспективными конструкционными материалами для активных зон быст-
рых реакторов деления и реакторов термоядерного синтеза [1-3]. Использование та-
ких материалов сдерживается типичным для ОЦК металлов низкотемпературным 
охрупчиванием в исходном состоянии и повышением температуры хрупко-вязкого 
перехода Тхв при радиационных воздействиях [2, 4–5]. 

Данная работа представляет оценку температуры Тхв двумя способами – по из-
мерениям ударной вязкости (разрушающий метод) и по данным неразрушающих 
акустических измерений амплитудно-независимого внутреннего трения на образцах 
ферритно-мартенситной стали ЭК-181 состава Fe–12Cr–W–V–Ta–B [4] и сплава V–
4Ti–4Cr [6]. Для сравнения приводятся результаты акустических исследований ГЦК 
аустенитной стали ЭК-164 (Fe–16Cr–19Ni–2Mn–2Mo–Nb–Ti–Sc). В работе также ис-
следовались ванадиевые сплавы, приготовленные в США и Японии. 

Акустические измерения проводились резонансным методом составного пьезо-
электрического вибратора [7]. Частота продольных колебаний образцов была вблизи 
100 kHz. Для оценки влияния деформационной предыстории на акустические свой-
ства образцы деформировались в испытательной машине  «Instron». Данные были 
получены для отожженных (недеформированных), пластически изогнутых и согну-
тых, а затем выпрямленных образцов. 

На рис. 1 в качестве примера показаны температурные зависимости модуля 
Юнга Е(Т) и декремента δ(Т) для сплава V–4Ti–4Cr с различной деформационной 
предысторией. Рис. 2 представляет результаты, полученные на стальных образцах. 
Здесь показаны данные для приращений модуля Юнга ∆Е и декремента ∆δ, вызван-
ных пластическим изгибом. Видно, что на изогнутых образцах наблюдается харак-
терный излом на кривых δ(Т) или ∆δ(Т) в области температур 200–250 К, где имеет 
место вязко-хрупкий переход при ударных испытаниях ОЦК сплавов (рис. 3 и 4). На 
рис. 3 и 4 видно, что приращение декремента ∆δ для деформированных образцов и 
ударная вязкость явно коррелируют друг с другом. Температуры Тхв отмечены на 
рис. 1–4 вертикальными линиями. Подобной корреляции для модуля Юнга не на-
блюдается: Е(Т) – это монотонно возрастающие (при охлаждении) примерно по ли-

mailto:b.kardashev@mail.ioffe.ru
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нейному закону  зависимости; приращение модуля ∆E, вызванное пластической де-
формацией, оказывается не зависящим от температуры. 
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Рис. 1. Температурные зависимости модуля Юнга Е и декремента δ для сплава V–4Ti–4Cr. 
 
Рис. 2. Температурные зависимости приращений модуля Юнга ∆Е и декремента ∆δ, вызван-
ных пластическим изгибом, для ферритно-мартенситной стали ЭК-181 с высоким (1) и низ-
ким (2) пределом текучести σc и для аустенитной стали ЭК-164 (3). 
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Рис. 3. Температурные зависимости ударной вязкости W (1) и приращений декремента упру-
гих колебаний ∆δ (2) и модуля Юнга ∆E, вызванных предварительной пластической дефор-
мацией изгиба для сплава V–4Ti–4Cr. 
 
Рис. 4. То же для ферритно-мартенситной стали ЭК-181 с высоким уровнем предела текуче-
сти. 
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Если считать, что характерные особенности кривых δ(Т) при охлаждении свя-
заны с переходом материала из вязкого состояния в хрупкое, то можно отметить 
следующее. 

1. Для того чтобы наблюдать ярко выраженный излом на кривой δ(Т) или ∆δ(Т) 
необходимо, чтобы в материале присутствовал избыток краевых дислокаций одного 
механического знака. Этот избыток создается благодаря пластическому изгибу. 

2. Из-за неоднородности деформации в изогнутом образце могут возникать 
значительные дальнодействующие поля внутренних напряжений, если их релакса-
ция по каким-либо причинам затруднена. О росте внутренних напряжений в изогну-
тых образцах свидетельствует увеличение после изгиба абсолютного значения моду-
ля Юнга как для сплавов V–Ti–Cr [8] (рис.1, 3), так и для сталей (рис. 2, 4). Здесь 
следует обратить внимание на то, что характерный излом на кривой δ(–) для образца 
ферритно-мартенситной стали с низким пределом текучести σc наблюдается при 
температуре более низкой, чем для образца с высоким значением σc (рис. 2). Это 
подчеркивает важную роль внутренних напряжений в формировании Тхв. 

2. На переход материала в хрупкое состояние должно оказывать влияние вязкое 
торможение краевых дислокаций. Об этом свидетельствует отсутствие каких бы то 
ни было особенностей на температурных зависимостях модуля Юнга, а также дефек-
та модуля ∆E(Т), вызванного предварительной деформацией (рис. 1–4). Действи-
тельно, с точки зрения теории амплитудно-независимого дислокационного внутрен-
него трения на частотах порядка 100 кГц вязкое торможение дислокаций вносит 
свой вклад в декремент и не влияет на дислокационный амплитудно-независимый 
дефект модуля упругости [9]. Кроме того,  на порядок более высокий уровень дек-
ремента (вязкого торможения), наблюдаемый на образцах аустенитной стали (ср. за-
висимости 1 и 2 с кривой 3 на рис. 2), объясняет, почему в ГЦК материалах не на-
блюдается низкотемпературного охрупчивания, несмотря на наличие аналогичного 
излома на кривой ∆δ(Т). 

Таким образом, в итоге данной работы удалось экспериментально обосновать 
возможность применения неразрушающей акустической методики для изучения фи-
зических механизмов хрупко-вязкого перехода в ОЦК металлических материалах. 
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 Перспективным направлением увеличения несущей способности конструкци-
онных материалов является упрочнение их поверхностных слоев или нанесение уп-
рочняющих покрытий. Метод электроискровой обработки (ЭИО) поверхности ме-
таллов, созданный акад. Б.Р.Лазаренко, вполне соответствует требованиям этого на-
правления и представляет собой перспективный способ модифицирования поверх-
ностных слоев конструкционных материалов. Существенное упрочнение поверхно-
сти металлических деталей при ЭИО обусловлено мощной пластической деформа-
цией поверхностного слоя обрабатываемого материала, вызванной скоротечным им-
пульсным электрическим разрядом между электродом и деталью (=10-4–10-5с.) и вы-
сокой скоростью охлаждения (~10-4 0/сек) микрорасплавов, формирующихся на дета-
ли. Такие условия обработки приводят к термопластической деформации с образо-
ванием высокой плотности линейных дефектов в сформированном слое, которая 
достигает в ряде случаев величины 1011–1012см-2. При такой плотности дислокаций и 
температурно-временной специфике пластической деформации в процессе ЭИО соз-
даются условия для процессов полигонизации дислокаций и формирования трехмер-
ной ячеистой структуры (рис.1а).      

 Исследования, проведенные авторами с использованием методов рентгеност-
руктурного анализа и электронной микроскопии показали, что размерные парамет-
ры, характеризующие ячеистую  субструктуру покрытия, сформированного в про-
цессе ЭИО, находятся в пределах 20–200нм. Металлографический анализ слоев арм-
ко-железа и различных сталей, подвергнутых ЭИО, показал, что при  мягких режи-
мах обработки (W = 0,4 – 0,9Дж) величина зерна многофазного белого слоя находит-
ся в пределах 0.1–10 мкм. Оценка параметров субструктуры  поверхностей трения 
различных металлов, упрочненных ЭИО, с их износостойкостью позволила выявить, 
что более оптимальными при испытаниях в условиях трения скольжения были по-
крытия, величина блоков мозаики которых составляла: для Fe–17, Cu–130 и Ti–
20 нм.  

Таким образом, было выявлено, что при определенных условиях ЭИО в по-
верхностном слое металлов формируются субструктуры наноразмерной величины, 
которым свойственны новые физико-механические свойства. Например, поверхно-
сти трения, сформированные ЭИО, приводят к заметному увеличению износостой-
кости металлических конструкций.  

Интересные результаты были получены при изучении влияния предваритель-
ной пластической деформации (ППД) на прочностные свойства слоев, сформиро-
ванных ЭИО. При этом исследовалась эволюция субструктуры  электроискровых 
покрытий в процессе деформации и измерялась микротвердость. Были определены 
режимы ППД, при которых в поверхностном слое образуются микронапряжения 
сжатия (табл.1). При этом повышается усталостная прочность и формируется шеро-
ховатость поверхности, наиболее благоприятная для условий трения. 

Воздействие ППД приводило к смене знака напряжений – вместо растягиваю-
щих возникали сжимающие напряжения, табл.1.  
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Таблица 1.  Напряжения I рода в поверхностных слоях ст.45 и ст.40, обработанных ЭИО и 
ЭИО+ ППД 

 

№ п/п Материал 
образца 

Материал 
злектрода 

Нагрузка об-
катки при 
ППД, Р,кгс 

ЭИО ЭИО+ППД 

1 Сталь 45 Cталь 45 40 150 - 770 

2 -     “    - -      “      - 80 150 - 840 

3 -     “    - -      “      - 120 150 - 910 

4 Сталь 40Х Сталь 45 40 240 - 630 

5 -     «    - -      “      - 80 240 - 770 

6 -     “    - -      “      - 120 240 - 980 

7 ВТ- 1 ВТ- 1 - 980 - 

8 ВТ- 1 ВТ- 1 40 980 780 

O9 ВТ-1 ВТ-1 80 980 590 

10 ВТ-1 ВТ-1 120 980 200 

11 ВТ-1 ВТ-1 150 980 - 210 

 
 
      Рентгеноструктурные исследования показали, что значение параметра β для сло-
ев, сформированных ЭИО, до ППД и после неё практически совпадают. Измерения 
микротвердости свидетельствуют, что дополнительное воздействие ППД на слои, 
сформированные ЭИО, практически не    изменяет  ее   величины. 
 Электронно-микроскопические исследования выявили трансформацию дислокаци-
онной субструктуры электроискровых покрытий в процессе  воздействия ППД: ячеи-
стая стала соответствовать полосовой, ячеисто-сетчатой разориентированной суб-
структуре (рис.b) . При этом размер ячеек практически не изменился. Плотность ли-
нейных дефектов также не изменилась, все это свидетельствует о том, что основным 
механизмом деформации является зернограничное проскальзование, вызывающее 
взаимный поворот микрофрагментов материала, т.е.наблюдается переход от дисло-
кационно-трансляционных к поворотным модам деформации, т.е. к ротационным, 
что ведет к повышению пластических свойств поверхностных слоев, при сохранении 
их прочностных свойств. 
        Таким образом, было установлено, что в процессе электроискровой обработки 
металлов формируется покрытие с высокой степенью деформационного упрочнения. 
При этом дислокационная структура представляет собой ячеистую субструктуру с 
наноразмерной величиной ячеек. Показано, что последующее деформирование по-
крытий трением происходит не только за счет трансляционного движения дислока-
ций с изменением их плотности  и дисперсности ячеистой субструктуры, а в основ-
ном  посредством зернограничного проскальзывания, т.е. ротационным механизмом. 
Разворот фрагментов и нанозерен и возникновение мезоскопических сдвигов, разви-
вающихся вдоль границ фрагментов, и является, по-видимому, реальным механиз-
мом деформации электроискровых покрытий.    
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Однако, формирование определенного вида субструктуры возможно не при любых  
режимах ЭИО, а лишь при некоторых. Выяснение условий ЭИО, при которых фор-
мируется стабильная, мелкодисперсная, ячеистая субструктура является задачей 
дальнейших исследований.   
    Итак, в результате проведенных исследований было установлено, что параметры 
кристаллической структуры и субструктуры сформированного методом ЭИО слоя 
металлов лежат в пределах наноразмерных величин (20–103нм). Методами рентгено-
структурного  анализа и электронной микроскопии установлено, что плотность ли-
нейных дефектов после ЭИО и ЭИО+ ППД практически равна, и  размеры фрагмен-
тов субструктуры электроискровых покрытий после ППД не превышают размеров 
ячеек до ППД. Это позволило  предположить, что основу механизма пластической 
деформации электроискровых покрытий составляют коллективные движения дисло-
каций, т.е. ротационные процессы   
 

 
a) 
 

   
б) 

 
 
Рис. 1.  Дислокационная  субтруктура поверхностного слоя стали после обработки ЭИО  (а)  
и после ЭИО и ППД (б). Увеличение: а)  33500: б) 11000. 
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До настоящего времени отсутствует общепризнанное объяснение зависимости 
микротвердости (H) от величины нагрузки (P) на индентор. Это связано с тем, что 
имеющиеся данные не дают однозначного ответа на вопрос о характере такой зави-
симости. Многие авторы  утверждают независимость микротвердости от величины, 
применяемой при измерениях нагрузки. Ряд авторов, наоборот, наблюдали возраста-
ние микротвердости с ростом нагрузки, которое  после достижения максимума  на-
чинает медленно убывать или остается постоянным. Особое разнообразие данных 
получено при использовании малых нагрузок: обнаружены отклонения величины 
микротвердости в обе стороны. Возможно выявленное разнообразие закономерно-
стей связано с тем,.что они отображают  не столько   зависимость Н(Р), сколько за-
висимость  величины микротвердости  от свойств того слоя металла, в пределах ко-
торого нанесен отпечаток. Поверхностные слои даже одного и того же материала 
могут отличаться величиной поверхностного наклепа, трещиностойкостью, твердо-
стью. Причем эти качества изменяются по мере углубления от поверхности. По по-
воду физической природы зависимости Н(Р) также существуют различные мнения. 

Приведенное свидетельствует о том, что природа зависимости Н(Р) еще недос-
таточно ясна. Учитывая широкое использование микротвердости при исследовании 
механических свойств разнообразных по составу и размерам (от нано- до макрораз-
мерных) материалов, важно понимать физическую природу процесса  микроинден-
тирования и эволюцию этого процесса с изменением внешней деформирующей силы 
и силы трения при  внедрении индентора в материал.  

Одним из значимых направлений процесса микроиндентирования является 
изучение влияния фрикционной обработки (смазки) поверхности на величину мик-
ротвердости и дефектную структуру, возникающую на разных  глубинах внедрения 
индентора. Это важно, так как подбор оптимальных условий трения способствует в 
ряде случаев улучшению эксплуатационных характеристик стальных поверхностей.  

В связи с этим в данной работе изучены: зависимость микротвердости от вели-
чины силы индентирования и влияние смазки поверхности металлов на величину 
микротвердости, соответствующую различной глубине внедрения индентора. Экспе-
рименты выполнялись на стали 45 (незакаленная и закаленная). Микротвердость из-
мерялась на приборе ПМТ-3, индентор – пирамида Виккерса. Использовали сле-
дующие смазки: polialphaolefine oil, petrolatum oil and pentacrythritol еster. Исследо-
вания проводились при комнатной температуре.  

В результате закалки величина микротвердости значительно увеличилась (в 2–
3 раза), при этом увеличение выше, чем больше деформирующее усилие Р. Получе-
но, что упрочненная сталь 45 проявляет другие закономерности деформирования 
при микроиндентировании, иной ход зависимости микротвердости от нагрузки на 
индентор по сравнению с незакаленной. Зависимость Н(Р) слабо выражена (практи-
чески отсутствует) для незакаленных образцов и представляет линейную зависи-
мость для закаленных. Данные свидетельствуют, что микротвердость является  
структурно-чувствительным параметром и ее величина отражает изменения дефект-
ного и напряженного состояния стали  при закалке.  
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Известно, что с ростом нагрузки на индентор  структурное состояние деформи-
рованной зоны вблизи индентора претерпевает значительные изменения, степень ко-
торых зависит от жесткости материала. При малых внешних воздействиях на мягких 
материалах деформирование, в основном, определяется рождением, движением и 
взаимодействием дислокаций, но по мере увеличения усилий на индентор, плотность 
дислокаций и внутренние напряжения существенно увеличиваются. При этом меня-
ются состояние структуры деформированной зоны  и механизм деформирования - 
наблюдается постепенный переход от дислокационного к сдвигу по границам ячеек 
(зернограничное проскальзывание), ощутимую роль начинают играть ротационные 
процессы. С учетом этого, можно считать, что в слое около индентора имеют место 
аналогичные процессы, которые и определяют модификацию величины микротвер-
дости с ростом Р. Поэтому можно заключить, что масштабный эффект величины 
микротвердости определяют эволюция дислокационной структуры и постепенная 
смена механизма деформации по мере роста нагрузки.    Влияние фрикционного воз-
действия на зависимость Н(Р) одного и того же материала, но обладающего различ-
ной исходной микроструктурой исследовали путем изменения силы трения между 
индентором и материалом, нанося для этого на поверхность образцов  стали 45 (за-
каленных и незакаленных) ровным слоем различные масла. Главный результат для 
этих образцов проявился в том, что за счет использования смазок микротвердость 
уменьшается при всех исследуемых нагрузках. Эффект наиболее ярко выражен при 
малых нагрузках на незакаленных и, противоположно этому – при больших Р на за-
каленных, рис. 1.                                                                                                                                            

Этот факт свидетельствует о том, что исходная внутренняя структура (внут-
ренняя энергия) материала играет существенную роль в определении величины мик-
ротвердости, а следовательно, и зависимости Н(Р). Эффект подтверждается и дан-
ными оценки коэффициента деформационного упрочнения ∆Н/∆Р, табл. 1. 

 
 

Таблица 1. Коэффициент упрочнения (Ө = ΔН⁄ΔР) для стали 45  
 
Интервал нагрузок 10÷50 г 50÷200 г 
Тип обработки ста-
лей 

Незакаленная Закаленная Незакаленная Закален-
ная 

Без смазки 0.28 2.72 0.08 2.85 
:polialphaolefine oil 1.0 3.0 0.2 1.05 
petrolatum oil 1.2 2.6 0.15 1.0 
pentacrythritol еster 0.93 3.2 0.13 0.73 

 
 

Видно, что смазка, используемая в работе, повышает Ө во всем диапазоне на-
грузок индентирования для незакаленных образцов стали и, наоборот, для закален-
ных практически не изменяет Ө в интервале 10–50 г и значительно понижает ( в 3 и 
более раз) в интервале 50–200 г. Известно, что закаленные образцы по сравнению с 
незакаленными являются более дефектными, упруго напряженными и значительно 
упрочненными, что и составляет основу различия закономерностей, проявляемых 
при микроиндентировании. Итак, показано, что совместное влияние нагрузки и сма-
зочных сред на структуру и величину напряжений поверхностного слоя металла в 
области контакта с индентором определяют величину микротвердости. Описанные 
явления имеют место при внедрении индентора, т.е. при нагружении. Однако изме-
рения отпечатков проводятся, как правило, после удаления пирамиды, т.е. после раз-
гружения, в процессе которого величина отпечатка может измениться за счет упру-
гого восстановления напряженного состояния структуры, сформированной при на-
гружении. При этом упругое восстановление является одним из дополнительных 
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эффектов, влияющим на зависимость микротвердости от нагрузки. Изменения, вы-
зываемые смазкой, сопровождаются в процессе внедрения индентора модификацией 
структуры и внутренних напряжений и поэтому регулируют восстановление мате-
риала при разгрузке.  

Таким образом, увеличение микротвердости или ее уменьшение при использо-
вании  смазочной среды определяются двумя факторами: микроструктурой поверх-
ностного слоя металла, сформированной при внедрении индентора при определен-
ной нагрузке и упругим восстановлением, возникающим при разгрузке.  

Масштабный эффект величины микротвердости в основном обусловлен эво-
люцией дислокационной структуры в зоне индентирования и постепенной сменой по 
мере увеличения силы внедрения индентора дислокационного механизма деформа-
ции ротационным. Определенный вклад вносит  упругое восстановление размера от-
печатка при разгрузке. 
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Рис. 1. Зависимость микротвердости от нагрузки на индентор для стали 45 незакаленной (а) 

и закаленной (б). Кривые 1 – без смазки; (2, 3 и 4) с использованием смазок 
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Термодеформационная прокатка в валках и калибрах – наиболее распростра-

ненные технологии производства деформированных полуфабрикатов (полос, листов, 
плит, прутков) из алюминиевых сплавов. На основе многолетнего практического 
опыта считается, что прокатка наиболее эффективна при высоких температурах 
(~0,6 Тплавления). Разработка новых марок конструкционных высокопрочных свари-
ваемых и коррозионно-стойких алюминиевых сплавов с измельченным зерном, ред-
коземельными модификаторами (цирконий, скандий) и фазами наноразмерного 
масштаба требует изыскания путей совершенствования действующих и поиска наи-
лучших условий пластической деформации литого металла. 

Цель выполненной 
работы – оценка возмож-
ностей теплой и горячей 
(180 < T < 4500C) прокат-
ки перспективных алюми-
ниевых сплавов с моди-
фицированной структу-
рой. 

 
Методика исследований 

В работе исследова-
лось структурно-механи-
ческое состояние алюми-
ниевого сплава системы 
Al–Mg–Sc (типа 1575-1). 
Условия горячей дефор-
мации моделировались в 
камере высокотемператур-
ного дилатометра «DIL 
805». В интервалах темпе-
ратур Т = 200 – 4400С и 
скоростей деформирова-
ния έ = 10-2–102 мм/с при-
бор обеспечивал сжатие 
цилиндрических образцов 
высотой 10 мм и диамет-
ром 5 мм до значений ε = 
0,3 с записью результатов 
в координатах «истинные 
напряжения – истинные 
деформации» (рис.1). 

 
 

 
 

 
 

Рис.1. Пример диаграмм «истинные напряжения-истинные 
деформации» после сжатия при 4000С (вверху) и карта из-
менения критерия диссипации механической энергии (вни-
зу), построенная по результатам экспериментов для пре-

дельной деформации ε = 0,3. 
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По результатам пластометрических испытаний строились карты изменения 
критерия диссипации механической энергии η, который определяется отношением 
[1]: 

η = 2 m / m + 1 
где m – параметр скоростной чувствительности деформации m = Δ(ln σ) / Δ(ln έ). 

Считается, что этот критерий выражает структурную часть рассеяния механи-
ческой энергии и может служить параметром оптимизации температурно-
скоростных режимов горячего деформирования. Идея использования критерия η за-
ключается в создании в деформируемом металле структуры, которая при заданных 
технологических параметрах обеспечивает наилучшие аккомодационные способно-
сти материала и приводит к наименьшему накоплению в нем запасенной упругой 
энергии. Полагают, что чем выше значения η = η(έ, T), тем лучше должна быть тех-
нологическая пластичность. 

После операций горячего сжатия образцы разрезались алмазным диском вдоль 
оси. На образовавшихся сечениях подготавливались металлографические шлифы, 
которые после химического травления в горячем (+700 С) растворе 10% азотной ки-
слоты рассматривались в световом микроскопе «Аксиоверт» и растровом электрон-
ном РЭМ 535. Изображения структур обрабатывались с помощью программы «Экс-
перт Про»  

 
Результаты исследований 
Результаты пластометрических испытаний не противоречили известным дан-

ным [2, 3] о поведении металлических материалов с высокой энергией дефектов упа-
ковки в условиях горячей деформации. Так, при разных температурах и скоростях 
деформации на зависимостях σmax(έ) и σmax(T) (рис.2) выявлены участки линейного 
соответствия, характеризующие проявление ведущей роли упрочнения или разу-
прочнения, обусловленных работой разных термически активируемых механизмов. 
Например, упрочнению металла способствует активная пластическая деформация, 
которая сопровождается образованием микро- и мезо- зон концентрации упругих 
напряжений, накоплением избыточной упругой энергии, а также диффузия химиче-
ских элементов, приводящая к образованию ликваций, зон с различающимся хими-
ческим потенциалом, кластеров, фаз и отдельных упрочняющих частиц разного хи-
мического состава, морфологии, размеров и структуры. С другой стороны к разу-
прочнению приводит аккомодационная пластическая деформация, которая происхо-
дит под воздействием возникших внутренних напряжений и сопровождается их ре-
лаксацией, снижением уровня запасенной упругой энергии, а также полигонизация, 
благодаря которой в деформированных зернах происходит перераспределение дис-
локаций с формированием преимущественно малоугловых границ.  

Поскольку нарушение линейных корреляций указывает на смену ведущего ме-
ханизма структурообразования, на зависимостях σmax(έ) и σmax(T) наличие экстрему-
ма или точки перегиба свидетельствует о динамическом равновесии процессов уп-
рочнения и разупрочнения. Для пластической деформации ε = 0,3 положение экс-
тремума совпало с оптимальным режимом горячей прокатки сплава 1575-1 (Al–Mg–
Sc), найденным по данным механических испытаний образцов посредством отноше-
ния σ0.2/σВ в зависимости от температуры деформации [4].  

На диаграммах σ(ε) зафиксировано, что сжатие образцов со скоростью 10 мм/с 
сопровождается осцилляциями истинных напряжений, особенно заметными при 
температурах 300–4400С. Данная особенность указывает на явление самоорганиза-
ции в структуре металла с участием структурных объектов разной подвижности.  

Сравнивая данные пластометрических испытаний σ(ε, έ, Т) с картой эффектив-
ности диссипации механической энергии η(έ, Т), можно видеть, что максимум вели-
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чины η совпадает с режимом структурной самоорганизации только по температур-
ному параметру (350–4000С). 

 

  
 

Рис. 2. Максимальные истинные напряжения σmax в зависимости от скорости έ (слева) и тем-
пературы T (справа) в условиях сжатия. Границы линейных диапазонов обозначены пункти-

ром. 
 
При сжатии со скоростью έ = 10 мм/с значения η практически нулевые во всем 

исследованном температурном интервале. При этом металлографические исследова-
ния показали (рис. 3), что при 4000С процессы самоорганизации, соответствующие 
нулевым значениям коэффициента η, реализуются вдоль границ зерен в каналах пла-
стической деформации шириной до 7 мкм. Здесь можно видеть следы диссипатив-
ных структур в виде частично сохранившихся групп мелких (~5 мкм) новых зерен, 
образовавшихся механизмом динамической рекристаллизации. Наибольшим значе-
ниям величины η отвечают стабильные перекристаллизованные зерна размером 
30±15 мкм, разделенные совершенными большеугловыми границами.  

 

 
а) 

 
б) 

 
Рис. 3. После сжатия при 4000С метастабильная структура динамической рекристаллизации 

(έ = 10 мм/с) – а) и стабильные зерна перекристаллизации (έ = 10-1 мм/с) –б). 
 

Выводы 
Полученные данные свидетельствуют о том, что в конструкционных модифи-

цированных алюминиевых сплавах в условиях горячего сжатия аккомодационные 
способности структуры реализуются как диссипативные состояния дислокационных 
ансамблей, инициирующих зарождение мелких зерен механизмом динамической 
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рекристаллизации практически без затрат подводимой механической энергии. Наи-
большие значения коэффициента диссипации соответствуют режимам горячей де-
формации, приводящей к формированию стабильной однородной структуры зерен. 
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Ранее было установлено [1], что после операций термомеханической обработки 

(ТМО) закалка листов с ускоренным охлаждением приводит к возрастанию ком-
плекса механических свойств стали. При этом структурные изменения сосредотачи-
вались вдоль границ зерен и поверхностей упругопластической аккомодации мезо-
фаз мартенситного превращения как результат неравновесного состояния и самоор-
ганизации ансамблей дефектов [2]. Это послужило основой в объяснении немоно-
тонной корреляции параметров KCV-40 и σ0,2, обнаруженной в малоуглеродистых 
высокопрочных сталях после закалки с разной скоростью охлаждения [3]. Полагая, 
что в этом состоит дополнительный резерв металла в увеличении прочности, целью 
работы явилась мультифрактальная параметризация границ бейнито – мартенситных 
кристаллов, которая используется для анализа структур в неравновесных и неупоря-
доченных состояниях [4]. 

 
Методика исследований 
Работу проводили на образцах сталей типа 09ХН3МД промышленной выплав-

ки. После термомеханической обработки пробы закаливались в воде или масле, что 
соответствовало разным скоростям охлаждения: 2000/c в первом случае и 0,70/c во 
втором. После закалки образцы подвергались штатному отпуску. 

Структурные исследования1 выполнены с использованием просвечивающего 
электронного микроскопа «Джейм 200». Полученные полутоновые изображения 
представляли наиболее характерные особенности строения металла и соответствова-
                                                

1 В работе принимала участие Е.В.Нестерова. 
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ли наилучшим условиям дифракции в образце. В дальнейшем снимки оцифровыва-
лись с помощью сканера и преобразовывались в черно-белые отображения, которые 
являлись их статистически - геометрической моделью, пригодной для последующей 
компьютерной обработки. Алгоритм мультифрактальной параметризации построен 
на представлениях введения меры [5] в аппроксимирующее множество в форме 
обобщенной статистической суммы. В итоге статистический массив импульсов, ко-
торый соответствовал черно-белому отображению полутонового изображения, ха-
рактеризовался спектром размерностей D(q), пригодным для анализа неравновесных 
и неупорядоченных систем [6]. Использованная методика компьютерной обработки 
снимков позволяет выделять нужный объект анализа и получать о нем дополнитель-
ную информацию, характеризующую его статистические свойства в неравновесных 
состояниях. 

 
Полученные результаты  
Как и ожидалось, внутреннее строение листового проката сталей типа 

09ХН3МД представляет собой смесь продуктов бейнито - мартенситного превраще-
ния, в которой соотношение мезофаз и вид границ зависят от скорости охлаждения. 
Скалярная плотность дислокаций оценена в ~1014 м-2, что вполне достаточно для 
проявления коллективных эффектов и возможной самоорганизации структур. 

На электронно-микроскопических снимках бейнито – мартенситных фаз внутри 
и вдоль границ кристаллов в ряде случаев зафиксирован дифракционный контраст в 
виде чередующихся сгущений интенсивностей. Максимумы интенсивности 
свидетельствуют о концентрации латентной энергии и высоких уровнях 
напряжений, вызванных полями изгиба - кручения в кристаллической решетке. 
Повторяемость с шагом ~50 нм и локализация на участках размером около 0,1 мкм 
соответствуют плавным изменениям разориентировок в пределах нескольких 
градусов. Из периодичности в расположении интерференций следует, что между 
энергетическими зонами присутствуют также области микропластической 
релаксации. Локализация контраста у границ свидетельствует о неполной 
компенсации напряжений и частичном сохранении неравновесного состояния. 

В зависимости от места наблюдения бинарные картины характеризовались 
спектрами как канонического, так и псевдомультифрактального вида. Строгое 
теоретическое обоснование появления спектров разного вида отсутствует, но 
полагают, что эффект их возникновения вызван собственными свойствами носителя 
меры, связанными с нарушением симметрии геометрической фигуры. Наглядной 
иллюстрацией этого объяснения являются спектры с острыми максимумами D(q = 
0), которые удалось зарегистрировать для изображений бейнитных и мартенситных 
структур (рис.1.). Можно предположить, что спектр размерностей с острым 
максимумом D(q = 0) свидетельствует о возможном соответствии анализируемого 
участка бинарной картины его статистически - геометрической модели в форме 
регулярного фрактала. В качестве примера, для приведенного изображения 
бейнитного кристалла с D0 = 1,68 близкой геометрической моделью его границы 
явится регулярный фрактал Коха с D0 = lg36 / lg12 = 1,64. Следует отметить, что 
мультифрактальные спектры с острыми максимумами были зарегистрированы и для 
кристаллов мартенситной структуры с D0 = 1,62.  

При компьютерной обработке и мультифрактальной параметризации изобра-
жений тонкой структуры замечено, что для бейнитных кристаллов границы «более 
рельефны», чем для мартенситных. На это указывали значения фрактальных размер-
ностей: D0 бейнита > D0 мартенсита. Хотя результаты расчетов мультифрактальных спек-
тров имели заметный разброс, для усредненных значений D0 представилось возмож-
ным установить корреляцию со скоростью охлаждения образцов в виде: 

D0 = - 3•10-4 V + 1,68; 
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где D0 – размерность отображений бинарных картин для полутоновых изображений 
границ кристаллов с периодическим контрастом, V – скорость охлаждения образца 
после термомеханической обработки и закалки. 

 

 
а) 

Кристалл бейнита, у которого граница ха-
рактеризуется размерностью D0 = 1,68. 
 

       
 

  
 

в) 

 

 
б) 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Рис. 1. Пример полутонового изо-
бражения бейнитной структуры – а), 
бинарного отображения границ с 
мультифрактальным спектром – б) и 
вид регулярного фрактала Коха с  
D0 = lg36 / lg12 = 1,64 – в). 

 

С помощью полученного соотношения путем интерполяции можно указать ре-
жимы охлаждения металла, при которых упругопластическая аккомодация мезофаз 
превращения будет локально сопровождаться фрагментацией по алгоритму регуляр-
ного фрактала. 

На дифракционных изображениях наличие локальных участков размером до 
0,5х1 мкм с границами кристаллов, допускающих моделирование с помощью регу-
лярных фракталов, позволяет предположить, что в таких «исключительных» местах 
возможна продолжительная фрагментация объема реальной структуры в направле-
нии наноразмерного масштаба. С другой стороны явление интенсивного дробления 
объема можно интерпретировать как локально неустойчивое (в термодинамическом 
смысле) состояние структуры накануне фазового превращения, при котором проис-
ходит интенсивное перемешивание атомов, и реализуются условия самоорганизации 
и самосборки с участием примесей, например, углерода. Возможный сценарий 
структурных перестроек будет развиваться в последовательности: 
«исключительное» место на границе → кластер из атомов примеси → зародыш ме-
тастабильной фазы переменного состава → зародыш фазы стехиометрического со-
става → мелкодисперсная упрочняющая частица (преципитат). 
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Одной из особенностей описанного сценария является взаимодействие между 
атомами на квантовом уровне в объемах наноразмерного масштаба. И, наконец, по-
сле подтверждения возможной инвариантности контуров границ кристаллов мас-
штабное соответствие можно перенести на кинетические, динамические и другие 
характеристики упругопластической аккомодации мезофаз. 

 

Выводы 
1. По данным мультифрактального анализа контуров границ бейнито-мартенситных 

кристаллов, образующихся в стали типа 09ХН3МД после различных режимов за-
калки с прокатного нагрева, обнаружены условия упругопластической аккомода-
ции фаз путем фрактальной фрагментации локальных объемов. 

2. Предложена схема образования мелкодисперсных упрочняющих частиц (преци-
питатов) в местах локальной фрагментации границ кристаллов. 
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 В процессе пластического деформирования и разрушения механические ха-
рактеристики материалов обычно характеризуются монотонными функциями време-
ни нагружения. Однако к настоящему времени имеется достаточное количество экс-
периментальных фактов, свидетельствующих о возможности немонотонного изме-
нения физико-механических характеристик деформируемых или разрушаемых мате-
риалов [1, 2], в частности, динамической вязкости разрушения, микротвердости, 
дисперсии упругой деформации и др. 
 В работе приведены экспериментальные данные по немонотонному измене-
нию динамических характеристик металлических материалов (стали 12Х18Н10Т, 
никелевого сплава ХН75ВМЮ, меди марки М2): откольной прочности и динамиче-
ской вязкости разрушения при ударном нагружении плоских образцов, а также 
предложена модель, объясняющая немонотонности. 
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 В процессе проведения ударных испытаний плоских металлических образцов, 
методика которых описана в [3], определялись: откольная прочность (σР) (без учета 
упругопластических свойств материалов), дисперсия скоростей частиц материала 
(uI) на I-м мезомасштабном уровне деформирования и разрушения («пульсационная» 
скорость) и колебания скорости (uII) на II- м мезомасштабном уровне. После нагру-
жения ударом образец подвергался металлографическому анализу с целью извлече-
ния геометрических параметров дефектов (несплошностей), образующихся по зако-
ну мгновенного импульса растяжения  
                                                     КId =P·φ(с1, с2)/(πt)0,5,                                                    (1) 
где Р = 0,5ρo СoVТ – импульс растяжения; ρo – плотность материала образца, Сo – 
объемная скорость звука; V – скорость удара; Т – длительность импульса; φ(с1, с2) – 
функция продольной (с1) и поперечной (с2) скорости звука [4]; t = lm/cR – время дви-
жения трещины максимальной длины (lm) (определена с помощью металлографиче-
ского анализа); cR – скорость волны Рэлея. С помощью этих параметров рассчитыва-
лась динамическая вязкость разрушения КId.  
 Все полученные результаты представлены на рис. 1-3. Они показывают, что 
откольная прочность испытанных материалов имеет немонотонную зависимость от 
скорости удара, которая связана с временем нагружения соотношением tn=2h/V (h – 
толщина ударника), а безразмерный коэффициент трещиностойкости (КIв/ КIС) немо-
нотонно зависит от безразмерного времени (t/T). Подчеркнем, что uI  и uII являются 
параметрами процесса, а не характеристиками материала. 
 Полученный эффект немонотонного изменения свойств рассмотрен с точки 
зрения влияния на σР и КId скорости деформации в зоне разрушения. Для  «трещино-
ватой» среды, каковым является материал в зоне разрушения, сопротивление от-
кольному разрушению определяется по соотношению, полученному в [5] и адапти-
рованному для целей настоящего исследования:  
                                               σР = К V/2cp + (4/3)τо – 0,5ρuI uII α,                                    (2) 
где К – модуль объемного сжатия; cр – скорость пластической волны; τо – статиче-
ская составляющая сопротивления сдвигу; ρ – плотность материала образца; α – по-
стоянная процесса. 
 Таким образом, значения откольной прочности будут определяться зависимо-
стью дисперсии и пульсациями скоростей частиц (uI и uII) от времени. Поскольку для 
всех трех представленных металлов зависимость uII от V имеет немонотонный вид 
(рис. 3) (в отличии от uI), то аналогичный вид имеет и кривая откольной прочности 
(рис. 1), при этом, в соответствии с формулой (2) максимуму σр соответствует мини-
мум uII, что и показывают экспериментальные результаты. 
 Представляя процесс раскрытия трещины как результат достижения критиче-
ских деформаций в области, примыкающей к поверхности трещины, динамическую 
вязкость разрушения можно представить в следующем виде: 
                                                           КId ≈ 2 σтдr0,5,                                                            (3) 
где σтд – динамический предел текучести материала; r – ширина зоны пластической 
деформации у вершины трещины. 

Далее динамический предел текучести определим в виде: 
                                                σтд = σт + 4μτė,                                                          (4) 

здесь σт – статический предел текучести; μτ – коэффициент динамической вязкости 
материала при сдвиге; ė –  скорость деформации. 

Исходя из гидродинамических аналогий [6], для турбулентного потока частиц 
коэффициент динамической вязкости введем как: 
                                                              μτ = ρ uIIh,                                                             (5) 
где h – ширина мезопотока частиц (для испытанных материалов h = 75÷100 мкм). 
Подставляя (4) и (5) в (3), получим:  
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                                                          КId ≈ КIС + uIIВ/t.                                                       (8) 
Здесь В = ρuIIhr0,5е; е – критическая деформация; КIС – статический критический ко-
эффициент интенсивности напряжений при нормальном отрыве. 

Из соотношения (8) следует, что монотонность зависимости КId (t) определя-
ется характером изменения uII, о котором говорилось выше. 

 
Uр 
м/с 

о – сталь 
12Х18Н10Т 

K1d/K1c * – сплав 
ХН75ВМЮ 

UII 
м/с 

□ – медь марки М2 

   
 1,25  
150  150 
 1,0  
100  100 
 0,75  
50  50 
  

    
  50   150    250      V,м/с  0,02  0,07  0,12  0,17  t/T   50     150     250    V,м/с 
 Рис. 1.  Рис. 2.  Рис. 3. 

 
Up=W1 – W2 – откольная скорость; W1 – максимальная скорость свободной поверхно-
сти образца; W2 – скорость свободной поверхности в первом минимуме зависимости 
W(t); t – время процесса реверберации свободной поверхности образца; σР=0,5·ρСо·Uр 
– зависимость для определения откольной прочности в квазиакустическом прибли-
жении).  
 
Выводы: 
1. В условиях высоких скоростей нагружения для ряда материалов наблюдается не-
монотонное изменение откольной прочности и динамической вязкости разрушения 
во времени. 
2. Представленные модели скоростного поведения материала предсказывают харак-
тер изменения указанных параметров в зависимости от условий нагружения или раз-
рушения. 
3. Вычисленные значения КId количественно и качественно удовлетворительно со-
гласуются с результатами по измерению этой характеристики для сталей, приведен-
ных в сборнике [7]. 
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 При электронно-лучевой обработке (ЭЛО) можно сформировать на поверхно-
сти изделий быстрозатвердевший слой. Исследовано влияние таких слоев на устало-
стную долговечность сплава Д16. Из прессованного прутка изготавливались образцы  
для усталостных испытаний, затем реализовывались два варианта термической об-
работки: 1 – однократная закалка (ОЗ) и естественное старение (ЕС); 2 – ТЦО (трех-
кратная закалка) и ЕС. Далее образцы подвергались поверхностной ЭЛО на установ-
ке "Leybold Heraeus". 

Усталостные испытания дали следующие результаты числа циклов до разру-
шения :ОЗ+ЕС-7,0⋅107, ТЦО+ЕС-27,0⋅107; 03+ЕС+ЭЛО-0,5⋅106; ТЦО+ЕС+ЭЛО-
1,6⋅106. 

Наилучшие результаты характерны для образцов с ТЦО. Прирост по числу 
циклов до разрушения по сравнению с типовой обработкой составил 20⋅107 циклов. 
В то же время, образцы с ЭЛО показали значительное снижение усталостной долго-
вечности, хотя и в этом случае образцы с ТЦО проявили себя несколько лучше. Та-
кой результат довольно неожиданен. Как показано выше, при быстрой кристаллиза-
ции   (а она реализуется в поверхностном слое) формируется структура с измельчен-
ным зерном и повышенной микротвердостью (после ЕС), что позволяло ожидать 
благоприятного влияния на сопротивление усталости. Тем более известно, что уста-
лостное разрушение начинается с поверхности, и в этом плане поверхностное уп-
рочнение приводит, как правило, к положительным результатам. Для выяснения 
причин снижения усталостной долговечности при ЭЛО выполнен фрактографиче-
ский анализ усталостных изломов. На поверхности разрушения образцов после их 
типовой термической обработки на общей картине излома можно выделить две ха-
рактерные области: зона развития усталостной трещины (имеет преимущественно 
светлый вид) и зона долома (темные участки поверхности излома). Анализ структу-
ры  при большем увеличении показывает, что зона долома имеет типичное вязкое 
строение. В усталостной зоне хорошо видны усталостные бороздки, четкая направ-
ленность которых говорит о наличии явно выраженного направления развития уста-
лостной трещины. Дополнительно была исследована поверхность разрушения, при-
легающая к краю образца. Излом края образца имеет очень неровный рельеф, кото-
рый характерен для мгновенного отрыва тонкой поверхностной зоны на завершаю-
щей стадии разрушения. Так как разрушение в этой зоне идет очень быстро, без пла-
стической деформации, то излом имеет характерное хрупкое строение. 

После ТЦО сохраняются те же характерные зоны излома, однако протяжен-
ность зоны роста усталостной трещины значительно больше. Зона вязкого разруше-
ния представлена ямками более мелкого размера, что говорит о повышенной энерго-
емкости процесса и более высоком запасе пластичности материала. В зоне усталост-
ного разрушения усталостные бороздки имеют более сложный рельеф, нет четкой их 
направленности, что свидетельствует о более сложном развитии трещин, которая 
может разветвляться, менять свое направление.  
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Более сложный рельеф усталостных бороздок свидетельствует о том, что тре-
буется большее накопление поврежденности материала в устье трещины прежде, 
чем она совершит скачок в новое положение. На общем виде излома образца, про-
шедшего после термической обработки поверхностную ЭЛО, обнаруживается узкая 
поверхностная зона, которая является зоной расплавления металла при ЭЛО. Тол-
щина этой зоны колеблется в пределах 100–150 мкм. Интересен микрорельеф изло-
ма, получаемого в этой зоне, для него характерно наличие каплевидных элементов и 
гребней, что является характерным признаком излома областей материала, подверг-
нутых оплавлению. 

Возвращаясь к общему строению излома следует отметить, что после ЭЛО зна-
чительно меньшую протяженность имеет зона развития трещины, а большую часть 
сечения образца  имеет зона долома. Такая же картина характерна и для образцов, 
подвергнутых ЭЛО после ТЦО. Данный факт говорит о том, что к концу периода 
своего усталостного роста трещина в образцах с ЭЛО настолько развита, что ее дос-
таточно для долома образца на довольно большой его площади. Естественно пред-
положить, что появление такой грубой трещины весьма проблематично в ходе уста-
лостного нагружения и поверхностные микротрещины присутствуют в образце до 
начала усталостных испытаний. Выполненный анализ поверхности на РЭМ показал, 
что при отсутствии ЭЛО после завершения усталостных испытаний на поверхности 
видны риски, оставшиеся после шлифовки и полировки образца , а также локальные 
образования поперек этих рисок, которые можно трактовать либо как следы неболь-
шого пережога при шлифовании, либо как следы экструзии. При этом трещин на по-
верхности образца не обнаруживается. 

Иная картина наблюдается в случае образцов после ЭЛО. После завершения 
усталостных испытаний на поверхности видны грубые трещины, наряду с затвер-
девшими каплями металла. Непосредственно после ЭЛО (до начала циклического 
нагружения) на поверхности также обнаруживаются трещины. Причинами появле-
ния таких трещин можно считать высокий уровень напряжений, возникающий в по-
верхностном слое при нагреве и охлаждении, а также усадку металла при затверде-
вании. При приложении циклической нагрузки трещины быстро развиваются, вызы-
вая разрушение образца при малом числе циклов нагружения. 

С целью уменьшения опасности появления трещин нами использован предва-
рительный подогрев образцов перед ЭЛО до температуры 2000С. В этом случае тре-
щины на поверхности образцов не обнаруживаются. При усталостных испытаниях 
таких образцов с ТЦО получена усталостная долговечность - 28,6⋅107 циклов, а при 
03 - 14,2⋅107 циклов. Таким образом, ЭЛО позволила повысить число циклов до раз-
рушения ~ в 2 раза. 

Выполненные исследования позволили установить влияние сверхвысоких ско-
ростей кристаллизации на особенности формирования структуры и свойств в  тер-
мически обработанных алюминиевых сплавах. Прежде всего, это закономерности, 
связанные с влиянием быстрой кристаллизацией на процессы затвердевания и пре-
вращения при термической обработке. 
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Особенности деформирования и разрушения поликристаллических материалов 

в различных условиях температур и скоростей деформирования представляют прак-
тический интерес. Одним из основных факторов влияющих на процесс разрушения 
поликристаллов является размер и ориентация зерен. Малоизученным является по-
ведение поликристаллического материала при уменьшении размера зерна. В таких 
материалах деформация двойникованием мало изучена, поэтому исследование двой-
никования в поликристалле является полезным для более полного понятия физики 
деформации и разрушения. При деформировании в условиях пониженных темпера-
тур и высоких скоростей относительной деформации механическое двойникование 
является одним из ведущих механизмов деформации кристаллов с различными ти-
пами решеток. В металлах наряду с двойникованием имеет место скольжение. Эти 
процессы, как правило, протекают одновременно, а в поликристаллических сплавах 
связаны с ориентацией отдельных зерен в деформируемой области, и с размерами 
самих зерен. 

Цель работы: исследовать влияние размера зерна поликристаллического сплава 
Fe+3,25%Si в широком температурно-скоростном интервале деформирования на ин-
тенсивность двойникования. Под интенсивностью двойникования понимали общее 
число двойников образовавшихся в рабочей зоне. В качестве материала для исследо-
ваний был выбран поликристаллический ОЦК сплав Fe+3,25%Si, который подвер-
жен деформацией двойникованием в исследуемом интервале скоростей деформиро-
вания ε& ≈0,002÷0,66 с-1 и температур T=183÷373 К. 

Образцы ОЦК сплава, вырезанные в форме двойной лопатки с размером рабо-
чей зоны 40×9,5×0,35 мм и приготовленные как металлографический шлиф, предва-
рительно травили для выявления зёренной структуры. Порядка 80 % всех зерен име-
ли размеры в пределе 0,025÷0,175 мм и среднестатистический размер зерна 
dср=0,12 мм. После испытаний на разрыв определялись размеры и число сдвойнико-
ванных зерен, а также число образовавшихся в них двойников. На рис.1. представле-
ны гистограммы распределения зерен по размерам: 1 – общего числа зерен, 2 – числа 
сдвойникованных зерен при заданной температуре и скорости деформирования. 
Кривые на графике аппроксимация распределением Гаусса. 

По распределениям (рис.1) видно, что максимум сдвойникованных зерен сме-
щен в сторону более крупного размера зерна. Дальнейшие исследования показали, 
что при постоянной скорости относительной деформации характерное повышение 
среднего числа двойников происходит с увеличением размера зерна и понижением 
температуры (рис.2.а). Интенсивность двойникования неоднозначно ведет себя с 
ростом скорости деформирования: среднее число двойников в зерне возрастает до 
определенного предела при повышенных температурах, а при низких температурах 
снижается. Данное изменение можно объяснить сменами конкурирующих механиз-
мов деформации: при повышении температур переход от двойникования к скольже-
нию, а при снижении температур осуществление хрупкого разрушения. 
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Рис. 1. Гистограммы распределения относи-
тельной частоты зерна:   
по размерам зёрен – 1;  
гистограмма сдвойникованных зёрен – 2 
 

  
а)      б) 

Рис.2. а) Зависимость среднего числа двойников в зерне от размера зерна при ε& =0,19 с-1;  
б) Влияние температуры испытаний и размера зерна на количество двойников в зерне при 

ε& =0,19 с-1; 1, 2, 3, … – число двойников в зерне 
 
Прямые зависимости на рис.2.a. могут быть описаны соотношением Холла-

Петча, если принять, что стартовые напряжения двойникования обратно пропорцио-
нальны среднему числу двойников в зерне. Увеличение размера зерна приводит к 
снижению напряжений двойникования, следовательно, к росту среднего числа двой-
ников. Построены зависимости влияния температуры испытаний и размера зерна 
при постоянной скорости деформирования на число двойников в зерне (рис.2.б). По 
точке пересечения прямых на графике сделано предположение, что при превышении 
некоторой “критической” температуры ~500 К двойникование в этом сплаве при 
данной скорости деформирования наблюдаться не будет.  

При высоких температурах снижение скоростей деформирования до некоторых 
“критических” сопровождается исчезновением двойников. Существование мини-
мальной скорости деформирования, при которой еще есть двойникование, связано с 
динамической устойчивостью зародышей двойникования, формирующихся по меха-
низму Пристнера-Лесли. При малых скоростях деформирования зародыши двойника 
диссоциируют на скользящие дислокации, тогда как при больших скоростях дефор-
мирования диссоциация пройти не успевает, т.к. мал промежуток времени деформи-
рования в сравнении с инкубационным периодом активации диссоциации зародыша 
двойника, и релаксация напряженного состояния происходит преимущественно 
двойникованием. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант №06-01-

96320_р_центр_а.) 
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В последние годы большое внимание уделяют взаимодействию водорода с 

конструкционными материалами. Это связано, с одной стороны, с реализацией кон-
струкционных проектов и программой альтернативной энергетики, а с другой – с 
попыткой создать научные основы устранения факторов, которые приводят к водо-
родной деградации металлов. Проникновение водорода в металл часто приводит к 
ухудшению эксплуатационных свойств. Особенно сильно уменьшает сопротивление 
механическим напряжениям из-за снижения пластичности. Водород способен обра-
зовывать с металлом новую фазу – гидриды. При взаимодействии с углеродом воз-
никает метан, что ведет к обезуглероживанию сталей и дополнительному повыше-
нию внутренних напряжений. Конечным результатом накопления водорода является 
резкое снижение прочности и долговечности металла и хрупкое катастрофическое 
их разрушение (водородная хрупкость). 

Несмотря на многолетние исследования, до сих пор не сформулированы требо-
вания к экспериментам в водородной среде, даже для таких широко используемых 
испытаний, как кратковременное растяжение и малоцикловая усталость. Это ослож-
няет сравнение водородостойкости разных конструкционных материалов и разра-
ботку путей ее повышения. В реальных условиях конструкционные стали находятся 
не только под действием сероводородсодержащей среды, но и подвержены действию 
внешних механических нагружений, которые еще более усугубляют процесс разру-
шения.  

Цель работы: исследовать влияние сероводорода на механические характери-
стики стали в условиях механического нагружения. 

Материалом для исследований выбрали широко применяемую в строительстве 
резервуаров и трубопроводов углеродистую сталь Ст3 (Fe – 98,36%, C – 0,2%, Mn – 
0,5%, Si – 0,15%, P – 0,04%, S – 0,05%, Cr – 0,3%, Ni – 0,2%, Cu – 0,2%). 

Испытания на разрыв проводились на образцах из углеродистой стали Ст3 
предварительно отполированных, обезжиренных, высушенных, отшлифованных, 
выполненных в соответствии с ГОСТом 11150-84 с длиной образца 150 мм, рабочая 
площадь 40 × 10 мм и площадью поперечного сечения 4 мм.  

Во второй серии использовались образцы, имеющие надрез глубиной l = 2 мм и 
радиусом закругления при вершине R = 0,15 мм, который является концентратором 
напряжений. Дополнительные напряжения, созданные таким концентратором 2,4 . 

В качестве ингибиторов использованы гомологические смеси оксиэтилирован-
ных аминов ОЭА С17-С20 n = 2. Концентрация ингибиторов составляла 100 мг/л. Ис-
пытания  на разрыв проводились на установке INSTRON 5565 при постоянной ско-
рости движения траверсы, равной 10 мм/мин. Данные обрабатывались программным 
пакетом Instron Bluehill. Дополнительное механическое нагружение в условиях на-
водороживания создавалось грузом массой 64 кг, что создавало дополнительное на-
пряжение σ = 20 МПа. Образец находился в нагруженном состоянии 24 часа. 

Установлено, что коррозия стали Ст3 носит равномерный характер, без замет-
ных следов локальных поражений. В присутствии H2S на поверхности образцов об-
разуется пленка темного цвета, предположительно FeS. Параллельное с H2S введе-
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ние CO2 не изменяло морфологии поражения поверхности стали. Известно, что в 
присутствии H2S наблюдается усиление защитной эффективности азотсодержащих 
органических соединений. Предполагается, что это обусловлено химическим взаи-
модействием H2S и HS- с аминами, продукты которого участвуют в образовании за-
щитных пленок. В присутствии же CO2 в растворе образуется ионы НCO3

- и CO3
2 -, 

которые, будучи поверхностно-активными, адсорбируясь на поверхности металла, 
вызывают ее перезарядку, что способствует усилению адсорбции аминов и увеличе-
нию их защитного действия. 

Отмечено, что предел прочности исследуемого материала сильно зависит от 
растворов, ингибиторов и их концентрации. Разрыв образцов происходит при отно-
сительной деформации для образцов без надреза 3–4 %, а для образцов с надрезом 
2,5%. Рассчитан коэффициент потери прочности стали при 24-часовой обработке об-
разцов в неингибированных и ингибированных растворах.  

 Кр,% = 100⋅(σ0- σ)/σ0, (1) 
где σ0 и σ – соответственно, предел прочности углеродистой стали, необработанной 
коррозионной средой и после её выдержки в ней 24 часа. 

При испытании необработанной стали, без воздействия на нее ингибитора, по-
лучили среднее значение напряжения Ст3 равное 944 МРа. При испытании образцов 
в растворе NaCl(50 г/л) + H2S(100 мг/л), без ингибитора, прочность стали уменьши-
лась (Кр = 25%). Добавления нагрузки снижает предел прочности (Кр = 27%). 

Введение ингибитора, в концентрации 100 мг/л, улучшает прочностные харак-
теристики (Кр = 24%). Совместное действие ингибитора и дополнительной механи-
ческой нагрузки в процессе наводороживания снижает предел прочности (Кр = 28%). 
Введение ингибитора в раствор чуть замедляет этот процесс (Кр = 27%). 

Для образцов, имеющих концентратор напряжений (надрез): экспозиция сталь-
ного образца в сероводородном растворе приводит к снижению прочностных харак-
теристик стали на 7%, введение ингибиторов увеличивают прочность стали (Кр = 
3%), предел прочности снижается при дополнительном механическом напряжении 
(Кр = 9%).  

Экспериментально обнаружено, что действие Н2S – серосодержащей среды 
снижает значения микротвердости в среднем на 45%. При приложении дополни-
тельного напряжения микротвердость снижается на 60%. Введение в раствор инги-
битора приближает значение микротвердости к значению для необработанного об-
разца. При приложении дополнительного механического напряжения в растворе с 
ингибитором микротвердость падает на 46%. 

Таким образом, установлено, что экспозиция стального образца в сероводород-
ном растворе приводит к снижению прочностных характеристик стали; отмечено, 
что предел прочности стали снижается при дополнительном механическом напряже-
нии. 

 
 

Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант №06-01-
96320_р_центр_а.) 
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Целью данной работы стало исследование квазиупругой стадии деформации 

при одноосном динамическом растяжении. Эксперименты производились методом 
молекулярной динамики при температуре 300 К и скорости деформации 20 м/с. Ре-
зультатом стало построение графиков «напряжение-деформация», проведение экс-
периментов с восстановлением структуры после снятия напряжения. В качестве объ-
екта исследования взят модельный сплав Ni3Al. Структура сплава представлена в 
виде кубической г.ц.к. решетки, что соответствует сверхструктуре L12.  

В работе для расчета динамики атомной структуры применяется метод молеку-
лярной динамики с использованием парных потенциальных функций Морзе [1], 
подходящих с точки зрения соотношения затрат машинного времени и качества по-
лучаемых результатов. Математическая модель метода молекулярной динамики [2] 
описывается системой обыкновенных дифференциальных уравнений движения 
Ньютона.  

При расчете общего напряжения в кристалле используется формула напряже-
ния, приходящееся на атом [3], для площадки перпендикулярной осям ОX и ОY, ко-
торая записывается в виде:  

1XY X Y
i ij ij

ji

F rσ = ⋅
Ω ∑ ,  i, j = 1..N                         (1)  

где iΩ – локальный объем i-го атома, X
ijF – проекция на ось oX силы взаимодействия 

между i–м и j–м атомами, Y
ijr  – проекция вектора расстояний между i–м и j–м атома-

ми на ось oY (векторная величина). 
Локальный объем iΩ  является объемом полиэдра Вронского, расчет которого 

описан в [4]. Вследствие сложностей расчетов, локальный объем вычислялся в пер-
вом приближении [5], в виде:  
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Так как при расчетах проекций напряжения на оси координат учтено изменение 
объема, можно считать рассчитанное по формуле (1) напряжение – истинным на-
пряжением с учетом первого приближения [6]. 

Для расчета напряжения в кристалле производилось вычисление среднего на-
пряжения по формуле: 

N
i

XY
i

XY










= ∑σσ ,                                (3) 

где N – число атомов расчетного блока. 
Для анализа использовалось среднее гидростатическое напряжение, рассчитан-

ное по формуле:  
( )ZZYYXX σσσσ ++=

3
1 .                             (4). 
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Одноосная деформация растяжения расчетного блока кристалла производится 
по следующему алгоритму. Инициализируется блок в виде прямоугольного паралле-
лепипеда с основанием в виде квадрата в плоскости {001}, высота соответствует на-
правлению <001>. К расчетному блоку кристалла прикладываются свободные гра-
ничные условия в направлениях <100> (ось oX), <010> (ось oY) и жесткие в направ-
лении <001> (ось oZ).  

Динамическая одноосная деформация растяжения задавалась посредством по-
ступательного смещения всех атомов, составляющих жесткие границы, вдоль оси 
<001> на 0.02 нм через 10-13 с, что соответствует скорости деформации 20 м/c. Ком-
пьютерный эксперимент выполняется при температуре, соответствующей 300 К, ко-
торая корректируется через каждые 10-13 с. 

На любом этапе деформации предполагалась возможность последующего ох-
лаждения расчетного блока с целью детального анализа структурных изменений 
произошедших в нем. Размер расчетного блока кристалла составлял 10368 атомов, 
что соответствовало упаковке 24 атомов вдоль граней в напрвлениях <100>,<010> в 
основании прямоугольного параллелепипеда и 36 атомов по его высоте. 

При постановке экспериментов с восстановлением формы после снятия напря-
жения производилась остановка движения жестких границ на интересующем этапе 
деформации, и «отпускание» захвата. После чего длина кристалла по оси растяжения 
начинала уменьшаться. Температура при этом поддерживалась равной 300 К. Через 
20 Пс включалось импульсное охлаждение в течение 10 Пс. 

По результатам экспериментов [7], было выделено четыре основные области: 
область квазиупругой деформации, пластической деформации, область начала раз-
рыва (течение), разрушение.  

Эксперименты с расчетными блоками различного размера показали, что время 
первого этапа прямо пропорционально длине блока по оси растяжения. Однако, ве-
личина относительной деформации остается неизменной и составляет 15-16 %.  

На этапе квазиупругой деформации происходят только относительные смеще-
ния атомов и отсутствуют какие-либо дефекты. Поэтому в данной области запасен-
ная энергия меняется по параболическому закону. Данная стадия для кристалла за-
вершается через 50 Пс, что соответствует величине относительной деформации рав-
ной 16,12 %. Уровень запасенной энергии оказывается достаточным, для того чтобы 
в расчетном блоке кристалла произошли структурные изменения. 

Завершению упругой стадии деформации предшествует возникновение и нако-
пление точечных дефектов – атомов замещения, вакансий и межузельных атомов 
(пар Френкеля).  

На рис. 1 изображены графики кривых «деформация-напряжение» иллюстри-
рующие рост напряжения на упругом этапе деформации (до 16.12 % деформации). 

При проведении экспериментов с восстановлением структуры после снятия на-
пряжения производилась остановка движения жестких границ и «отпускание» захва-
та. Во всех случаях 3.22 % деформации (10 Пс), 12.89 % (40 Пс), 16.12 %, (50 Пс) по-
сле «отпускания» захвата, блок возвращался в исходное состояние – длинна по оси 
растяжения после 20 Пс релаксации при 300 К и 10 Пс охлаждения составила 62-65 
Ангстрем, при том, что длинна исходного блока составила 62,02 Ангстрема. Вслед-
ствие релаксации напряженность в расчетном блоке после восстановления формы 
была ниже напряженности исходного кристалла. При восстановлении длинны по оси 
растяжения из-за достаточно сильной деформации при сжатии после отпускания за-
хвата на 40 и 50 Пс происходило отделение единичных атомов с поверхности рас-
четного блока. Данное отделение объясняется сильной деформацией сжатия после 
«отпускания» захвата под действием силы упругости; после 20 Пс релаксации и 
10 Пс охлаждения образец вновь растягивается до исходных размеров. 
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Рис. 1. Покомпонентная зависимость «напряжение-деформация» в течение первых 100 Пс. 
 

На рис. 1 начало второго этапа отмечено резким падением напряжения после 
уровня деформации 16.12 % (50 Пс) [8]. При отпускании захвата после 50 Пс полно-
го восстановления структуры не происходило (уже на 51 Пс), так как произошли су-
щественные изменения с появлением сдвиговых дефектов.  

 
Выводы 
На первой стадии происходит образование вакансий и межузельных атомов 

(пар Френкеля).  
Эксперименты показали, что при повышении температуры сокращается об-

ласть упругой деформации, область пластической деформации увеличивается..  
При увеличении длины расчетного блока пропорционально увеличивается вре-

мя длительности этапа упругой деформации, величина относительной деформации 
остается практически неизменной и составляет 15-16 %. 

При отпускании захвата в любой точке упругой стадии деформации (вплоть до 
конечной), происходит практически полное восстановление длинны исследуемого 
образца с отделением единичных атомов с поверхности кристалла. 
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В реальных условиях развитие деформации происходит путём зарождения и 

распространения в исходном кристалле полных и частичных дислокаций. Частичные 
.дислокации играют важную роль при двойниковании, фазовых превращениях и при 
образовании дислокационных барьеров пересекающимися дислокациями. В упоря-
дочивающихся сплавах и интерметаллидах в результате внешних воздействий могут 
образовываться неполные или частичные дислокации, связанные с дефектами упа-
ковки низкой энергии. Дефекты упаковки сами по себе являются значительными 
препятствиями для движения дислокаций. Образования и эволюция дефектов упа-
ковки влияют на механические свойства сплава такие как, прочность, пластичность. 
В бинарных сплавах возможно образование дефектов упаковки не только за счет на-
рушения порядка следования атомных плоскостей (111) в кристаллической решетки, 
но и за счет нарушения порядка чередования атомов, образование антифазных гра-
ниц или антифазных доменов, такие дефекты относятся к комплексным дефектам 
упаковки.  

Целью данной работы является структурно-энергетических превращений вбли-
зи сдвиговых дефектов упаковки вычитания, внедрения и двойникования и ком-
плексных дефектов упаковки в упорядочивающихся сплавах и интерметаллидах.  

В качестве объекта исследования выбран модельный сплав Ni3Al, в который 
вводятся дефекты упаковки кристаллической решетке возможных типов. Атомы 
расположены в узлах плотноупакованной ГЦК решетки, упакованной атомными 
плоскостями в направлении <111>, соответствующими сверхструктуре L12., сме-
щенных относительно друг друга. Расчетный блок размером 24х24х24 (13824 атома), 
заданы периодические граничные условия в направлениях <110>, <112>, а в плоско-
стях {111} жесткие граничные условия. Взаимодействие между атомами моделиру-
ется с помощью парных потенциальных центральных функций Морзе, с учетом 
взаимодействия до 3-х координационных сфер.  

Рассматриваются три типа сверхструктурных дефектов упаковки: сдвиговой 
дефект упаковки вычитания (СДУ), сдвиговой дефект упаковки двойникования 
(СДДУ), сдвиговой дефект упаковки внедрения (СДУВ). Исследуются также пять 
конфигураций комплексных дефектов упаковки: комплексный дефект вычитания 
(КДУ), два комплексный дефекта двойникования (КДДУI, КДДУII), два комплекс-
ный дефекта внедрения (КДВI, КДВВII).  

В г.ц.к. кристаллах плоскости {111} являются плотноупакованными, они явля-
ются плоскостями скольжения и двойникования. Механизмом образования СДУ яв-
ляется смещение части кристалла вдоль атомной плоскости (111) на вектор 
1/3<112>, вплоть до плоскости дефекта сохраняется нормальная последовательность 
упаковки в кристалле с той и другой стороны дефекта. СДУВ образуется  смещением 
части кристалла последовательно по двух плоскостям (111) на вектор 1/3<112>, 
плоскости, вставленные в центр дефекта, неправильно упакованы относительно сло-
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ев с обеих сторон дефекта. СДДУ представляет зеркальное отображения в плоскости 
(111), и образуется путем последовательного смещения, находящихся во второй по-
ловине частей кристалла на вектор 1/3<112>.  

КДУ образуется по механизму, приводящему при сдвиге на 1/6<112> вдоль 
плоскости (111) с дополнительным образованием антифазной границе в плоскости 
залегания дефекта. Механизмы образования (КДДУI, КДДУII) и (КДУВI, КДУВII) 
аналогичны сдвиговым дефектам упаковки, I – c образованием антифазной границы,  
II – с образованием антифазных доменов. 

Методом молекулярной динамики [1] проводилась термоактивация сплава при 
температурах 600К, 800К и 1000К, затем сплав охлаждался. Эксперимент проводил-
ся следующим образом сплав нагревался до заданной температуры и выдерживался в 
течении tэ=10пс, с последующим охлаждением to=10пс. Проводились расчеты энер-
гии образования дефекта упаковки различных типов, построены графики смещений 
атомов вблизи дефектов. 

Классификация по значению энергии образования дефекта определяет разделе-
ние исследуемых дефектов упаковки на три группы. Относительно низкая энергия 
образования дефекта соответствуют дефектам двойникования (СДДУ, КДДУ I, 
КДДУ II), затем – дефектам упаковки типа вычитания (СДУ, КДУ) и максимальные 
значения энергий образования дефекта типа внедрения (СДУВ, КДУВ I, КДУВ II) 
(табл.1.). 

 
Таблица 1.  Энергия образования линейных дефектов   
 

Дефект Ep, 
эВ/атом 

Eобр, 
эВ/атом 

Eобр, 
Дж/м2 

Eобр, Дж/м2  
[2] 

Eобр, Дж/м2  [3] 

- -4.735 -    
СДДУ -4.486 0.249 209.16 220.1  
КДДУ I -4.454 0.281 236.04 -  
КДДУ II -4.453 0.282 236.88 -  
СДУ -4.225 0.510 428.4 378.1  
КДУ -4.218 0.517 434.28 403.4 224(эксперимент) 
СДУВ -4.228 0.507 425.88 325.9  
КДУВ I -4.192 0.543 456.12 538.3  
КДУВ II -4.143 0.542 455.28 529.1  

 
Исследованы смещения вблизи дефектов упаковки. Сдвиговые дефекты упа-

ковки являются более стабильными, сохраняющие симметрию кристалла, имеет 
нормальные смещения атомов в направлении <111> к плоскости залегания дефекта. 
Для стабильности комплексных дефектов упаковки помимо нормальных смещений 
атомов требуются касательные смещения в направлениях <112>, <110>. 

Исследовалась миграции вакансий в сплаве при термоактивации. В качестве 
модельного сплава взят Ni3Al. Исследуется гексагональная ГЦК решетка, упакован-
ная атомными плоскостями, соответствующих плоскостям {111} сверхструктуры 
L12. Размер расчетного блока 24х24х24 атома, накладываются периодические гра-
ничные условия. Случайным образом с условием сохранения стехиометрии вводится 
1% вакансий. В качестве исходных конфигурациях проводимого эксперимента вы-
браны три: идеальная кристаллическая решетка, конфигурация с СДУ и СДДУ. Тер-
моактивация при температурах 1200К, 1600К и 2000К проводилась в течении 20пс с 
последующим 20пс медленным охлаждением до 0К, шаг расчета 0.01пс. 

Из наблюдений следует, что вакансии сегрегируют на границы дефектов упа-
ковки, при относительно высоких температурах вакансии собираются в более круп-
ные структуры, состоящие из межузельных атомов и структурных вакансий (рис.1). 
Вблизи дефекта упаковки с большей энергией образования вакансии сегрегируют 
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при относительно низких температурах. Комплексы из вакансий и межузельных 
атомов наблюдались как в идеальной решетке, так и в решетке с дефектами. В иде-
альной решетке объединение происходит при относительно высоких температурах в 
несколько случайно расположенных объединений. В решетке с дефектами наблюда-
ется сегрегация вакансий вблизи границы дефекта и при более низких температурах.  

 

  
а) Т = 1600К, СДУ   б) Т = 2000К, СДУ 

  
в) Т = 1600К, СДДУ   г) Т = 2000К, СДДУ 

 

Рис.1. Конфигурации межузельных атомов вблизи дефектов упаковки различного  
типа СДУ, СДДУ в сплаве Ni3Al. Черным цветом закрашены атомы Al, белым – Ni 

 
Исследуемые дефекты вносят определенный вклад в энергию сверхдислокаций и 

влияют на процессы их торможения. Двойникование — основной механизм пласти-
ческой деформации, но обычно двойникование развивается преимущественно при 
низких температурах, когда скольжение затруднено, создаются условия для локаль-
ной концентрации напряжений, необходимой для зарождения двойников. Расчеты 
показали, что вблизи плоских дефектов существуют чередующиеся области дефор-
мации сжатия, растяжения и поворота. Влияние дефектов упаковки различных типов 
на физико-механические свойства сплавов различно и зависит от многих парамет-
ров. 
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Введение. Разработка новых, физически обоснованных критериев конструк-

тивной прочности материалов предполагает глубокое изучение явлений, лежащих в 
основе процессов деформации и разрушения материалов. Это возможно на стыке 
материаловедения, физики и механики разрушения, т.е. в рамках нового научного 
направления - микромеханики разрушения. Одним из локальных методов исследова-
ния строения изломов является рентгеноструктурный анализ, позволяющий опреде-
лять как глубину пластических зон под поверхностью изломов, так и структурные 
изменения материала в данных зонах [1]. Пластические зоны, образующиеся у вер-
шины распространяющейся трещины, являются связующим звеном между структу-
рой и механическими свойствами материала и отражают особенности его поведения 
в конкретных условиях нагружения.  

Цель настоящей работы – обобщить результаты исследования связи глубины 
пластических зон под поверхностью изломов, структурных изменений материала в 
данных зонах с микромеханизмами разрушения и параметрами нагружения материа-
лов с ОЦК- и ГЦК структурой при статическом, ударном, высокоскоростном им-
пульсном и циклическом видах нагружения. 

Материалы и методики исследования. В качестве материалов с ОЦК решет-
кой использовали: углеродистые стали 15, 20, 40, 45, Ст3 и легированную сталь 
15Х2МФА; в качестве материалов с ГЦК решеткой – алюминиевый деформируемый 
сплав Д16 и аустенитные стали Н32Т3, Н26Т3, Н26Х5Т3, 40Г18Ф, 40Х4Г18Ф, 
03Х13АГ19, 07Х13Н4АГ20. Материалы использовали как в состоянии поставки (го-
рячекатанное состояние), так и после различных видов термической обработки. Это 
обеспечивало широкий спектр структур и свойств исследуемых материалов. Все ау-
стенитные стали после закалки имели однофазную структуру γ-железа. Охлаждение 
до температуры –196 0С не приводило к мартенситным превращениям во всех ста-
лях, кроме Н26Т3, в которой мартенсит охлаждения начинал образовываться при 
температуре – 20 0С. В процессе нагружения образцов в пластических зонах у вер-
шины трещины во многих закаленных и состаренных аустенитных сталях образовы-
вался мартенсит деформации [2].  

Механические испытания образцов различной толщины и конфигурации про-
водили при статическом, ударном, высокоскоростном импульсном и циклическом 
нагружениях в интервале температур от –196 до 150 0С. Количество и глубину пла-
стических зон под поверхностью изломов, а также структурные изменения материа-
ла в данных зонах определяли рентгеновским методом [1].  

Для определения локального напряженного состояния материала у вершины 
трещины использовали критерии hmax/t и β/β0 [1–3], где hmax – максимальная глубина 
пластической зоны под поверхностью излома, t – толщина образца, β – ширина рент-
геновской дифракционной линии, полученная при съемке поверхности излома, β0 – 
ширина дифракционной линии при съемке эталона. 

Разрушение материалов при однократных видах нагружения. Разрушение ма-
териалов как с ОЦК, так и с ГЦК решетками в условиях плоской деформации (ПД) 
сопровождается образованием у вершины трещины одной пластической зоны [1]. 

mailto:klevtsov11948@mail.ru
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При этом отношение максимальной глубины пластической зоны под поверхностью 
изломов к толщине образца или детали определяется выражением hmax/t<10-2 . 

Материалы с ОЦК решеткой разрушаются при плоской деформации всегда 
хрупко по механизму скола (транскристаллитное хрупкое разрушение) или по меха-
низму межзеренного хрупкого разрушения. Такие механизмы разрушения обуслов-
ливают низкий, по сравнению с вязким разрушением, уровень искаженности кри-
сталлической структуры материала в пластической зоне, оцененный по ширине 
рентгеновской дифракционной линии. Разрушение материалов с ГЦК решеткой в 
условиях плоской деформации происходит либо по механизму межзеренного хруп-
кого разрушения, либо по смешанному механизму, но с доминированием межзерен-
ного хрупкого разрушения или квазискола. При межзеренном хрупком разрушении 
материалов с ГЦК решеткой степень искаженности кристаллической структуры ма-
териала на поверхности изломов соизмерима с искаженностью кристаллической 
структуры при хрупком разрушении сколом материалов с ОЦК решеткой. Отноше-
ние β/β0 при разрушении материалов как с ОЦК, так и с ГЦК решеткой не превышает 
2,0 [1-3] . 

Разрушение материалов в условиях плоского напряженного состояния (ПН) 
сопровождается образованием под поверхностью изломов двух пластических зон: 
сильнодеформированной микрозоны hyh и слабодеформированной макрозоны hy. Из-
за больших размеров пластических зон, прежде всего макрозоны hy, отношение 
hmax /t возрастает практически на два порядка и становится hmax/t>10-1. Большие пла-
стические деформации предопределяют вязкий характер разрушения материалов в 
условиях плоского напряженного состояния. Чаще всего такое разрушение происхо-
дит с образованием ямочного микрорельефа. Степень искаженности кристалличе-
ской структуры материала в слабодеформированной макрозоне hy соизмерима со 
степенью искаженности структуры материала в пластической зоне при хрупком раз-
рушении, а степень искаженности кристаллической структуры на поверхности изло-
мов в местах разрыва перемычек между ямками достигает, по-видимому,  макси-
мального значения. В условиях плоского напряженного состояния могут разрушать-
ся материалы как с ОЦК, так и с ГЦК решеткой. В обоих случаях отношение β/β0 при 
разрушении материалов в условиях ПН больше, чем 2,1 [1–3]. 

В том случае, когда разрушение материалов происходит в переходной области 
от ПД к ПН, глубина слабодеформированной макрозоны hy под поверхностью изло-
мов будет гораздо меньше, чем при плоском напряженном состоянии или даже со-
измеримой с глубиной сильнодеформированной микрозоны hyh. В этом случае, как 
отмечено в работах [1, 2], не всегда представляется возможным чётко разграничить 
макро- и микрозону под поверхностью таких изломов вследствие небольших разме-
ров пластических зон (прежде всего макрозоны hy). Из-за небольших размеров пла-
стических зон, образующихся в случае разрушения материала в переходной области, 
имеет место вышеуказанное соотношение: 10-2 < hmax/t < 10-1. В переходной области 
от ПД к ПН разрушаются преимущественно материалы с ГЦК решеткой, как прави-
ло, по смешанному механизму. При смешанном механизме разрушения степень ис-
каженности кристаллической структуры материала на поверхности изломов соизме-
рима с искаженностью кристаллической структуры в сильнодеформированной мик-
розоне при вязком разрушении. Относительно низкая энергоёмкость разрушения ма-
териалов при смешанном механизме обусловлена, по-видимому, малым размером 
микрозоны пластической деформации. 

Таким образом, можно заключить, что при однократных видах нагружения  
микромеханизм разрушения металлических материалов, а также количество и отно-
сительный размер пластических зон не зависят от вида однократного нагружения и 
структурного состояния материалов, а определяется локальным напряженным со-
стоянием материала у вершины трещины.    
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Разрушение материалов при циклическом нагружении. Согласно теорети-
ческой модели Райса [4], при циклическом нагружении образцов или конструкций у 
вершины усталостной трещины образуются две пластической зоны: монотонная зона 
(зона текучести), появляющаяся уже на первых стадиях нагружения и циклическая 
зона (зона обратной пластической деформации). По своей природе монотонная пла-
стическая зона при усталостном разрушении близка к слабодеформированной мак-
розоне при статическом разрушении. Поэтому для оценки локального напряженного 
состояния материала у вершины усталостной трещины при циклическом нагружении 
также может быть использовано отношение hmax/t [1, 2]. Зависимости hmax/t от коэф-
фициентов интенсивности напряжения у вершины усталостной трещины Кmax и ΔK 
для материалов как с ОЦК, так и ГЦК решеткой в двойных логарифмических коор-
динатах имеют вид практически параллельных прямых линий [1]. С увеличением 
длины усталостной трещины (величины Кmax и ΔK) глубина пластических зон под 
поверхностью изломов возрастает, что свидетельствует об изменении локального 
напряженного состояния материала у вершины трещины в сторону плоского напря-
женного состояния. Степень искаженности кристаллической структуры материала в 
пределах зоны стабильного роста трещины ls остается практически постоянной; ее 
уровень зависит от максимальных растягивающих напряжений, а не от их размаха. 
При переходе в зону ускоренного развития трещины lr степень искаженности кри-
сталлической структуры материала на поверхности усталостных изломов возрастает 
[1]. 

Анализ большого количества экспериментальных данных показал [1–3], что 
размер монотонной пластической зоны лучше коррелирует с Kmax

2, а размер цикли-
ческой зоны – с ΔК. При этом связь глубины монотонной пластической зоны hy под 
поверхностью усталостных изломов с величиной (Kmax/σ0,2)2 не зависит ни от класса 
материалов, ни от схемы нагружения и описывается единой кривой, которая хорошо 
аппроксимируется уравнением [1]: hy = 0,0354(Kmax/σ0,2)2. Аналогичным образом 
связь глубины циклической пластической зоны hyh с величиной (ΔК/σ0,2) описывает-
ся единой кривой и аппроксимируется уравнением [1]: hyh = 0,0012(ΔК/σ0,2). 

Таким образом, при циклическом нагружении металлических материалов име-
ет место корреляционная связь глубины монотонной и циклической пластических 
зон под поверхностью усталостных изломов с коэффициентами интенсивности на-
пряжения у вершины трещины Кmax и ΔK. Последнее обстоятельство используется в 
практике диагностики разрушения для определения параметров нагружения при ус-
талостном разрушении конструкций и деталей машин [1].  

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Российского фонда фундамен-
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Хорошо известно, что выделение избыточной фазы из пересыщенного твердого 

раствора при пониженных температурах приводит к повышению прочности и твер-
дости сплава, предела прочности, упругих модулей. В магнитных полях многие из 
этих свойств изменяются. Экспериментально установлено, что бериллиевая бронза 
БрБ-2, являясь типичным диамагнетиком, заметно реагирует на приложенное посто-
янное магнитное поле в процессе распада и изменяет свою микротвердость и другие 
физико-механические свойства [1, 2], т.е. проявляет магнитопластический эффект 
(МПЭ) [3]. С целью установления природы МПЭ в этом сплаве представляет интерес 
дальнейшее экспериментальное изучение проявлений МПЭ в других условиях и, в 
частности, при наложении импульсного магнитного поля (ИМП) на процесс распада 
пересыщенного твердого раствора. В настоящей работе впервые предпринята по-
пытка комплексного экспериментального исследования кинетики распада сплава бе-
риллиевой бронзы БрБ-2 под влиянием ИМП. 

На основе литературных данных [4] и ранее проведенных исследований про-
цесса старения в постоянном магнитном поле [1], для изучения влияния ИМП на 
свойства сплава, образцы из бериллиевой бронзы БрБ-2, после закалки с 800 °С в во-
ду, отжигали при следующих режимах старения: температура старения – 300, 350 и 
400 °С, время отжига 1 ч, в ИМП с амплитудой напряженности 7 кЭ и частоте ИМП 
от 0 – 7 Гц. 

Для изучения структурно-чувствительных свойств сплава бериллиевой бронзы 
БрБ-2 после старения в ИМП использовали комплекс физических методов исследо-
вания: метод микротвердости, рентгенофазовый и рентгеноструктурный анализ. 

Результаты измерений влияния ИМП на микротвердость бериллиевой бронзы 
БрБ-2 представлены в виде графиков зависимости микротвердости от значения час-
тоты ИМП при разных температурах старения (рис.1–3). Микротвердость образцов, 
отожженных в ИМП, всегда не превышает микротвердости образцов, отожженных 
без ИМП, в отличие от данных, полученных при ПМП, где наложение поля всегда 
приводит к повышению микротвердости [1]. Характер зависимостей микротвердости 
от частоты ИМП отожженных образцов изменяется с ростом частоты существенным 
образом: на графике видны максимумы и минимумы. Подобное изменение микро-
твердости образцов обусловлено, возможно, тем, что полученные максимумы связа-
ны с меньшей концентрацией бериллия в остаточной матрице и большими размера-
ми фазовых выделений, которые являются стопорами движения дислокаций. Из по-
лученных ранее экспериментальных данных [1] известно, что именно концентрация 
бериллия в фазовых выделениях и их размер обуславливают высокие значения мик-
ротвердости. 

Т.о. результаты показывают, что наложение ИМП на процесс распада приводит 
к «положительному» МПЭ, т.е. пластические свойства повышаются. Однако прочно-
стные свойства сплава уменьшаются, в отличие от данных, где наложении ПМП все-
гда приводило к увеличению микротвердости, т.е наблюдался «отрицательный» 
МПЭ.  
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Рис.1.  Зависимость микротвердости от частоты ИМП при времени старения 1 ч и темпера-

туре отжига 300 °С 

 
Рис. 2.  Зависимость микротвердости от частоты ИМП при времени старения 1 ч и темпера-

туре отжига 350 °С 

 
Рис. 3. Зависимость микротвердости от частоты ИМП при времени старения 1 ч и темпера-

туре отжига 450 °С 
 
Из анализа рисунков также видно, что с увеличением температуры старения 

сплава, максимумы и минимумы микротвердости смещаются в сторону больших 
частот, однако общий характер зависимостей практически не изменяется. 

Анализ результатов, полученных другими методами, и сопоставление экспери-
ментальных и теоретических данных о распаде сплава бериллиевой бронзы БрБ-2 
позволяет сделать следующие выводы: 

1. Эффект влияния ИМП на структурно-чувствительные физико-механические 
свойства бериллиевой бронзы БрБ-2 существует и устойчиво обнаруживается пере-
численными выше независимыми методами. 
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2. Анализ данных, полученных рентгеноструктурным методом, свидетельству-
ет о том, что кривые частотных зависимостей параметров тонкой структуры корре-
лируют с соответствующими кривыми частотных зависимостей микротвердости при 
температурах отжига 300, 350 и 400 °С. При наложении ИМП наблюдаются более 
высокие значения величины относительной микродеформации, чем в отсутствии не-
го. 

3. Установленные методом рентгенофазового анализа зависимости параметра 
решетки и концентрации бериллия в остаточной матрице от частоты ИМП показы-
вают, что экстремумы этих зависимостей также коррелируют с ходом зависимости 
микротвердости от частоты ИМП, что подчиняется основным закономерностям про-
цесса старения. 

4. Результаты работы показывают, что ИМП оказывает отрицательное воздей-
ствие на прочностные свойства сплава бериллиевой бронзы в отличие от эффектов 
влияния ПМП при тех же режимах термомагнитной обработки; однако при этом 
пластические свойства сплава улучшаются. Объяснение поведения сплава при таких 
условиях термомагнитной обработки требует дальнейших экспериментальных ис-
следований и теоретического анализа. 
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Физический механизм механодинамической диффузии (МДД) частиц (атомов 

или молекул) внешней среды в твердые тела систематически изучается на примере 
модельной среды гелия в области температур Т = 300–1.3К [1–5]. Показано, что ин-
тенсивность МДД гелия в кристаллические материалы зависит от их исходной кри-
сталлической и дефектной структуры, а также от типа дефектов, возникающих в 
процессе пластической деформации (дислокации, двойники, межзеренное скольже-
ние), по которым проникают атомы гелия в их поверхностный слой [3]. Молекулы 
азота являются основной частью (78%) воздушной среды, в которой происходит 
пластическая деформация и разрушение различных материалов и конструкций при 
их эксплуатации. Процесс МДД частиц внешней среды приводит к значительному 
изменению прочностных характеристик поверхностных слоев материалов и, следо-
вательно, его надо учитывать при их практическом использовании. 
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В настоящей работе исследовались образцы армко-железа, деформированные 
сжатием (ε =18 и 28%, έ =10-4s-1) в среде жидкого азота (Т = 78К). Измерения количе-
ства азота и скорости его выделения из деформированных образцов в области темпе-
ратур Т = 300–1000К проводились на масс-спектрометре типа МСХ-6. Впервые об-
наружено наличие значительного количества молекул азота (1014-1015мол.) в дефор-
мированных образцах армко-железа, которое увеличивается с ростом степени их де-
формации по сравнению с недеформированными. При этом кривые выделения моле-
кул азота носят скачкообразный характер во всей области температур нагрева образ-
цов (см. рис.1., кривая а).  

Пики выделения моле-
кул азота имеют раз-
личную высоту и шири-
ну и частично перекры-
ваются. Этот факт ука-
зывает на различный 
тип и глубину ловушек, 
в которых находятся 
молекулы азота в иссле-
дованной области тем-
ператур. Кривая выде-
ления азота из недефор-
мированного образца 
слабо зависит от темпе-
ратуры его нагрева и 
является гладкой по 
сравнению с деформи-
рованным образцом (ср. 
кривые а и b на рисун-
ке), в котором выделе-
ние азота носит скачко-

образный характер.  
   Полученный результат показывает, что молекулы азота можно имплантировать в 
армко-железо не только с помощью термической диффузии, но и на основе меха-
низма его МДД в среде жидкого азота. Дальнейшие исследования позволят получить 
количественные данные о содержании молекул азота в армко-железе и об энергети-
ческих характеристиках его ловушек в деформированных на различные степени об-
разцах в среде жидкого азота.  

 
Работа выполнена при поддержке Российского фонда фундаментальных 

исследований (проект № 06-08-01204). 
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Рис. 1. Кинетика выделения молекул азота при нагревании с 
постоянной скоростью образцов из армко-железа: деформиро-
ванного до ε=28% в среде жидкого азота при Т = 78К (а) и не-
деформированного, но находившегося в жидком азоте при Т = 
78К (b) . 
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Исследование и описание физической картины пластичности включает рас-

смотрение ее основных элементарных процессов. К числу важнейших фундамен-
тальных процессов пластичности относятся взаимодействия дислокаций. Особое ме-
сто занимают контактные взаимодействия скользящей дислокации с дислокациями 
некомпланарных систем скольжения, в результате которых при определенных усло-
виях образуются дислокационные соединения. 

Полученное в результате взаимодействия дислокационное соединение принад-
лежит к числу наиболее прочных препятствий аттермического характера и тем са-
мым вносит один из основных вкладов в сопротивление движению дислокаций. Для 
преодоления таких препятствий требуется дополнительное напряжение, которое да-
ет некоторый парциальный вклад в напряжение течения. 

Одни из первых попыток по определению сопротивления деформированию, 
оказываемого реагирующим лесом, были предприняты еще в 1960 г. Саада [1], Бер-
дом и Гейлом  [2]. 

В 1972г. Шоек и Фридман [3] предложили равновесие тройного дислокацион-
ного узла определять на основе принципа возможных перемещений. 

Однако проведенные позднее на основе модели Шоека – Фридмана работы вы-
явили определенные недостатки и ограничения в решении задачи. Так при использо-
вании принципа возможных перемещений невозможно определить напряжение раз-
рушения соединения, отследить изменение геометрии дислокационной конфигура-
ции под действием напряжения, а также преодолеть одно из наиболее сильных уп-
рощающих предположений – пересечение реагирующих дислокаций посередине (в 
реальном кристалле возможны и другие произвольные пересечения дислокаций). 
Перечисленные ограничения привели к необходимости создания нового подхода в 
решении задачи разрушения соединения.  

В связи с этим авторами предложена модель, которая позволяет рассмотреть из-
менения всей дислокационной конфигурации под действием внешнего напряжения с 
учетом движения обоих тройных дислокационных узлов. Процесс разрушения дис-
локационного соединения, под действием приложенного напряжения описывается 
функцией двух переменных [4,5]. Ведение системы координат, в частности, позволя-
ет точно отслеживать изменение ориентации оси дислокации относительно собст-
венного вектора Бюргерса при изменении положения дислокационных узлов под 
действием внешнего напряжения. Возможность учитывать изменение ориентации 
оси дислокации позволяет наиболее точно определить углы стабильности дислока-
ционных узлов в равновесном положении. Кроме того, предлагаемая модель позво-
ляет рассмотреть случаи пересечения дислокаций не посередине как в модели Шоека 
– Фридмана, а в произвольной точке, что ранее исключалось одним из упрощающих 
предположений [3].  

Таким образом, были преодолены, приведенные выше, ограничения. Предло-
женный метод позволяет: 1) рассмотреть изменение дислокационной конфигурации 
под действием внешнего напряжения с учетом движения обоих тройных дислокаци-
онных узлов; 2) описать процесс разрушения дислокационного соединения, под дей-
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ствием приложенного напряжения; 3) рассмотреть пересечения реагирующих дисло-
каций не посередине, а в произвольной точке. 

В работе представлены результаты расчетов напряжений разрушения при зна-
чениях модуля сдвига G = 5,46*10 4 МПа, длине вектора Бюргерса b = 2,5*10 -10 м, 
плотности дислокаций =1013 м-2, и углах наклона реагирующих дислокаций к ли-
нии соединения α=20 о, ϕ=20 о (рис.1), на примере дислокационной реакции 

cBDcADdBA ,,,
→

=
→

+
→

     (1) 
На рис. 1. представлена геометрия дислокационного соединения с выбранной 

системой координат. Скользящая дислокация PQ с вектором Бюргерса BA в первич-
ной плоскости скольжения (d) реагирует с дислокацией леса MN, имеющей вектор 
Бюргерса AD во вторичной плоскости скольжения (c). В результате реакции образу-
ется дислокационное соединение EF с вектором Бюргерса BD в плоскости скольже-
ния (c) (рис.1). 

Для разрушения со-
единения, образовавше-
гося в результате реак-
ции, требуется дополни-
тельное напряжение. В 
случае взаимодействии 
дислокаций, напряжени-
ем разрушения τr будем 
считать приложенное на-
пряжение, при котором 
соединение разрушается 
за счет сближения узлов 
E и F, или в результате 
образования источника 
Франка – Рида одним из 
сегментов PF, MF, QE 
или NE (т.е. один из сег-
ментов достигнет длины 
благоприятной для про-
гиба до полуокружности 
при заданном внешнем 
напряжении). 

На рис.2 представ-
лено влияние гибкости 
скользящей дислокации 
на напряжения разруше-
ния τr, в случае фиксиро-
ванного отношения длин 
сегментов дислокации 
леса (MO:ON = 1:9). От-
ношение длин сегментов 
скользящей дислокации 
PO:OQ меняется от 1:9 до 
9:1. 

Кривая 1 соответст-
вует значениям напряжений τr в случае взаимодействия не гибких дислокаций. Кри-
вая 2 – значениям напряжений разрушений τr в случае прогиба скользящей дислока-
ции. 
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Рис. 1. Геометрия дислокационной конфигурации с выбран-
ной системой координат XYZ. Скользящая дислокация PQ и 
дислокация леса MN пересекаются в т. О, образуя два трой-
ных узла E и F , соединенных сегментом комбинированной 
дислокации EF , расположенным на оси OY. Углы α и ϕ – 
углы наклона скользящей дислокации PQ и дислокации леса 
MN к линии пересечения плоскостей скольжения до образо-
вания соединения. Под действием приложенного напряжения 
 узлы E и F получают смещение, новое положение узлов 
обозначено K и L. Si – площадь заметаемая соответствующим 
сегментом под действием внешнего напряжения τ.  
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В результате проведенных расчетов следует отметить, что при учете гибкости 
скользящей дислокации численные значения напряжений разрушения r , для данной 
дислокационной реакции, снижаются в среднем на 10% (рис. 2). Разрушение соеди-
нения происходит в основном в результате образования источника Франка – Рида 
одним из сегментов скользящей дислокации PF или QE (под действием приложенно-
го напряжения сегмент прогибается до полуокружности, что приводит к образова-
нию источника Франка – Рида). 
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Рис. 2. Кривая 1 – значения напряжения разрушения τr, при взаимодействии прямоли-

нейных дислокаций. Кривая 2 –  значения напряжения разрушения τr  с учетом гибкости 
скользящей дислокации. Схема пересечения указана на рисунке, где  1) – 9) – номер конфигу-
рации. Отношение сегментов дислокации леса MO:ON зафиксировано как 1:9. (MO:ON=1:9). 
G = 5,46*10 4 МПа, b = 2,5*10 -10 м, =1013 м-2, α=20 о, ϕ=20 о. 
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В последнее время большое внимание уделяется исследованию физико-

механических свойств биоморфных керамик карбида кремния, приготовленных на 
основе различных пород дерева [1–4]. Эти керамики «конструируются» путем ин-
фильтрации расплавленного кремния в «канальные» углеродные матрицы, получае-
мые после пиролиза (обугливания) выбранного типа дерева (эвкалипта, бука, сосны, 
сапели и др.). После химической реакции кремния с углеродом образуется композит 
SiC/Si, в котором могут оставаться островки углерода, не вступившего в реакцию с 
кремнием. Таким образом, основная масса композита состоит из SiC, а вытянутые 
вдоль направления роста дерева каналы частично или полностью заполнены Si. В 
зависимости от породы дерева и технологических условий получаются разнообраз-
ные SiC/Si композиты. 

После удаления химическим способом из SiC/Si избыточного кремния получа-
ется пористый биоморфный SiC, и появляется возможность заполнения опустевших 
каналов расплавами различных металлов или сплавов. В результате из хрупкого 
композита получаются достаточно прочные металлокерамики, обладающие заметной 
пластичностью. Данные о механических свойствах и микроструктурных характери-
стиках полученных таким способом композитов «биоморфный SiC-алюминиевые 
сплавы» опубликованы в [5].   

Настоящая работа представляет результаты акустических исследований упру-
гих и микропластических свойств композитов био-SiC/Al–13Si–9Mg, приготовлен-
ных на основе двух пород дерева – бука и сапели (sapele). 
 

1. Образцы и экспериментальная методика  
В настоящей работе процесс инфильтрации алюминиевого сплава Al–13%Si–

9%Mg. в био-SiC осуществлялся при 750ºС в атмосфере ультрачистого аргона под 
давлением 3.5 MPa. Инфильтрация производилась вдоль канальных пор. Такой со-
став позволяет достичь оптимального смачивания карбида кремния [6]. В итоге были 
получены образцы композита SiC/Al–13Si–9Mg, в котором (алюминиевый сплав) 
располагается в основном в канальных порах. В дальнейшем биоморфную керамику 
SiC, полученную из бука, будем обозначать как BE-SiC, а композит на ее основе как 
BE-SiC/Al; для сапели – соответственно SA-SiC и SA-SiC/Al.  

Плотность ρ и открытая пористость промежуточных био-SiC матриц и компо-
зитов SiC/Al определялись при помощи стандартных процедур гидростатического 
взвешивания. Их значения приведены в таблице.  

Для композитов SiC/Al, полученных из сапели и бука, несмотря на близкие 
значения пористости (см. таблицу), распределение пор по размерам сильно различа-
ется [7]. В BE-SiC имеются главным образом большие поры размером 20–50 µm, в то 
время как малые поры занимают незначительный объем. В SA-SiC, наоборот, на 
большие поры величиной 100–160 µm приходится всего 10–12 vol.% материала, а 
остальная пористость обеспечивается небольшими порами 5–10 µm. В   результате 
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структуры композитов BE-SiC/Al и SA-SiC/Al также значительно различаются, а их 
остаточная пористость  в среднем составляет ~ 5 vol.%.  

Образцы для акустических измерений имели форму стержней сечением    
(3×3) mm2 и длиной l = (27–35) mm, ориентированных как вдоль, так и поперек на-
правления роста исходного дерева. Выбранные длины обеспечивали резонанс про-
дольных колебаний образцов на частотах f ≈ 100–120 kHz. 

Акустические измерения проводились методом составного пьезоэлектрическо-
го вибратора при комнатной температуре [8]. Продольные колебания на резонансной 
частоте f возбуждались в образце с помощью кварцевого преобразователя. Изучае-
мыми параметрами были модуль Юнга Е = 4ρl2f2 и логарифмический декремент δ, 
характеризующий поглощение (затухание) ультразвука в образце. 

Метод составного вибратора позволяет получать также сведения и о неупругих 
(микропластических) свойствах материала. Данные по неупругим свойствам полу-
чаются из измерений модуля Е и декремента δ в широком диапазоне амплитуд коле-
бательной деформации ε, который  в наших опытах лежал в пределах от ~10-6 до 
2×10-4.  

 
2. Экспериментальные данные и обсуждение 
При измерении амплитудных зависимостей Е(ε) и δ(ε) оказалось, что для всех 

образцов при первоначальном увеличении ε имеет место амплитудно-независимая 
область (малые амплитуды), а при больших амплитудах наблюдается уменьшение 
модуля, сопровождаемое ростом декремента. Изменения Е и δ, возникшие при пер-
вом увеличении ε являются необратимыми: при уменьшении ε ни модуль, ни декре-
мент не возвращаются к исходным значениям. Имеет место так называемый ампли-
тудный гистерезис. При этом форма гистерезиса для разных образцов оказывается 
различной. Иногда уменьшение ε сразу же приводит к плавному увеличению Е и 
уменьшению δ (SA-SiC||/Al). В ряде случаев при уменьшении ε наблюдается немоно-
тонное, через максимум, изменение декремента, что, тем не менее, сопровождается 
плавным увеличением модуля. Такое поведение гистерезиса наиболее ярко прояви-
лось на образцах BE-SiC+/Al и SA-SiC+/Al, где главная ось  образца перпендикуляр-
на волокнам исходного дерева. Подобный эффект имеет место, но менее заметен, и 
на чистом сплаве Al-13Si-9Mg. Здесь надо отметить, что в SiC/Al, в отличие от био-
морфного SiC и композитов SiC/Si [9], отсутствует эффект падения декремента δ и 
увеличения модуля Е при первоначальном увеличении ε, связанный с десорбцией 
молекул воздуха из имеющихся пор. По всей видимости, адсорбированных молекул 
воздуха в металлокерамике SiC/Al практически нет. 

Данные акустических измерений в широком диапазоне амплитуд позволяют 
оценить [9] микропластические свойства материалов в обычных для механических 
испытаний координатах “напряжение σ = Еε – неупругая деформация εd = ε(∆E/E)h ”.     

Значения модуля Е, амплитудно-независимого декремента δi, а также  условно-
го предела микротекучести σs при деформации εd = 0.5×10-8 для всех исследованных 
в данной работе образцов для наглядности собраны в таблице. Из нее на примере ма-
териала, приготовленного из бука, видно, что добавление алюминиевого сплава в 
BE-SiC|| значительно увеличивает модуль упругости и почти в 5 раз – значение σs. 
Очевидно, это связано с тем, что пустые поры заполняются металлическим сплавом. 
Из таблицы также видно, что модули Е и σs|| для BE-SiC||/Al заметно больше по ве-
личине, чем эти же параметры для SA-SiC||/Al. Материал из бука упруго более ани-
зотропен: отношение модулей Е||/Е+ для бука – 1.44, а для сапели – 1.24. Различия 
для неупругой анизотропии еще больше: σs||/σs+ = 9.9 для бука и 5.4 для сапели. Та-
кую анизотропию для Е и σs можно объяснить тем, что каркас био-SiC из бука явля-
ется более жестким. Поэтому он способен принимать на себя большую нагрузку в 
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композите BE-SiC||/Al (по сравнению с SA-SiC||/Al), оставляя менее нагруженным 
металлический сплав. 

При рассмотрении данных по δi и σs (таблица) обращает на себя внимание вы-
сокий уровень декремента и низкий уровень σs+ в образцах, вырезанных поперек во-
локон исходного дерева. Очевидно, что в этих образцах при продольных колебаниях 
границы раздела испытывают большие нагрузки растяжения-сжатия перпендикуляр-
но границам, так что движение носителей микропластической деформации оказыва-
ется там более интенсивным, чем в образцах, вырезанных вдоль волокон. Различный 
уровень и характер напряжений на границах в тех и других образцах, является, оче-
видно, и причиной различных по форме петель амплитудного гистерезиса. 
 
 
Таблица. Плотность ρ, открытая пористость Pope, модуль Юнга E, логарифмический декре-
мент δi, измеренный в амплитудно-независимой области амплитуд, и условный предел мик-
ротекучести  σs при неупругой деформации εd =0,5×10-8. 
 

Материал ρ 
g/cm3 

Popen 
% 

E 
GPa 

δi,10-5 
rel. units 

σs 
MPa 

BE-SiC|| 3.14±0.02 50±3 144,0 40 4,6 
SA-SiC 3.18±0.03 51±3 - - - 
BE- SiC||/Al 2.84±0.02 4±2 220,3 61 21,8 
SA- SiC||/Al 2.82±0.07 5±3 185,3 35 14,7 
BE- SiC+/Al 2.84±0.02 4±2 153,0 154 2,2 
SA- SiC+/Al 2.82±0.07 5±3 149,0 143 2,7 
Al-13Si-9Mg 2.49±0.04 5±3 75,2 39 2,7 

 
Примечание: знаки || и + означают, что образец вырезан соответственно вдоль и поперек 
волокон роста исходного дерева.  
 

Работа выполнена при поддержке Российского фонда фундаментальных ис-
следований (грант № 07-03-91353ННФ_а), Программы Президиума РАН (П-03_02) и 
Государственного Научного Фонда США (грант DMR-0710630). 
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С помощью электронной микроскопии проведен сравнительный анализ строе-
ния поверхностных слоев малоуглеродистой стали 20 после точения с последующим 
шлифованием или ультразвуковым выглаживанием. 

Результаты просвечивающей электронной микроскопии показали, что в равно-
весном состоянии структура стали 20 представлена смесью зерен структурно сво-
бодного феррита и перлитных колоний. Внутри зерен феррита наблюдается дисло-
кационная субструктура в виде дислокационного хаоса. Скалярная плотность дисло-
каций, распределенных внутри зерна, составляет около 7х109см-2. Перлитная струк-
тура в основном представлена пластинчатым перлитом. В ферритных пластинах 
перлита наблюдаются хаотически расположенные дислокации с плотностью около 
1х109 см-2. Пластины цементита менее совершенны: внутри пластин наблюдаются 
блоки, средний размер которых составляет 0,15–0,20 мкм [1]. 

После точения и последующей механической шлифовки в поверхностном слое 
стали наблюдается полосчатое строение. Судя по контрасту, полосы различаются 
толщиной и представляют собой гребни и впадины, сформированные при точении и 
сохранившиеся при шлифовке. Прицельный анализ структурно-фазового состояния 
гребней и впадин выявил их заметное отличие. Во впадинах ферритные и перлитные 
зерна имеют следующее строение. Структурно свободный феррит имеет субмикрон-
ную зеренную структуру (рис.1).  

 
 

 
 

 
 

 
Рис. 1. ПЭМ изображение зерен феррита на поверхности стали 20 после точения и шлифо-
вания: а – светлое поле; б – темное поле в рефлексах [110] α-Fe и [221] Fe3C; в – микроэлек-
тронограмма (х50000). 

 
Размеры субзерен изменяются в пределах 0,1-0,3 мкм. Форма субзерен близка к 

равноосной. Субзеренная структура характеризуется наличием изгибных экстинкци-
онных контуров различной формы. Это свидетельствует о изгибе-кручении кристал-
лической решетки ферритных зерен. 

Существенно трансформируется структура пластинчатого перлита (рис.2). 
Пластины цементита, практически не изменяя своей морфологии, из крупноблочных 
образований превращаются в агрегаты, состоящие из большого числа наноразмер-
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ных частиц. Ферритные пластины также изменяются, разбиваются на блоки, средний 
размер которых составляет 0,4 мкм. Внутри блоков присутствует ячеисто-сетчатая 
дислокационная субструктура, скалярная плотность дислокаций которой составляет 
около 2х1010см-2. 

 

 
 

 
 

 
 

 
 

 
Рис. 2. ПЭМ изображение зерен перлита на поверхности стали 20 после точения и шлифова-
ния: а – светлое поле; б – темное поле в рефлексе [122] Fe3C; в – микроэлектронограмма 
(х50000). 

В гребнях ферритные зерна имеют несколько иное строение (рис. 3).  
 
 

 
 

 
 

 
 

 
 

Рис. 3. ПЭМ изображение зерен феррита на поверхности стали 20 после точения и шлифо-
вания: а – светлое поле; б – темное поле в рефлексах [110] α-Fe и [112] Fe3C; в – микроэлек-
тронограмма (х50000). 

 
Зерна феррита состоят из субзерен вытянутой формы средним размером 0,4х1,3 

мкм. Субзерна, в свою очередь, состоят из разориентированных областей. Внутри 
субзерен наблюдается дислокационная сетчатая субструктура, скалярная плотность 
дислокаций которой составляет около 4х1010 см-2. Субзеренная структура характери-
зуется малоугловыми разориентировками соседних субзерен и их внутренней струк-
туры.  

Перлитные зерна, расположенные в гребнях, имеют более совершенное строе-
ние, по сравнению с зернами расположенными во впадинах. Цементитные пластины 
в данном случае разбиваются на блоки средних размеров 0,1 мкм. Ферритные пла-
стины содержат неразориентированную ячеистую дислокационную субструктуру с 
плотностью дислокаций около 2х1010 см-2 (рис.4).  
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Рис. 4. ПЭМ изображение зерен феррита на поверхности стали 20 после точения и шлифо-
вания: а – светлое поле; б – темное поле в рефлексах [110] α-Fe и [112] Fe3C; в – микроэлек-
тронограмма (х50000). 

 
При анализе поверхностных слоев стали, полученных точением с последующей 

ультразвуковой обработкой, прежде всего, следует отметить отсутствие полосчатого 
строения. В ферритной составляющей стали присутствуют области материала с суб-
зеренной структурой двух типов: субзёрна размер которых  менее 0,1 мкм, дислока-
ции практически не наблюдаются; в субзёрнах большего размеров – 0,1…0,7 мкм, 
наблюдается дислокационная сетчатая субструктура со скалярной плотностью дис-
локаций ~5,5х1010 см-2. Ещё одной характерной чертой ферритных зёрен является 
наличие большого количества изгибных экстинционных контуров.  

Пластины цементита, как и на шлифованной поверхности, разбиваются на от-
дельные наноразмерный частицы. В ферритных прослойках формируется фрагмен-
тированная субструктура с размером фрагментов ~0,3 мкм. Внутри фрагментов на-
блюдается ячеисто-сетчатая дислокационная субструктура со скалярной плотностью 
4х1010 см-2.  

На основе полученных результатов можно сделать вывод, что при механиче-
ской обработке исследуемой стали резанием (точением и последующим шлифовани-
ем), в поверхностном слое формируется полосчатая неоднородная структура, повы-
шается плотность дислокаций, формируется субструктуры и создаются внутренние 
напряжения. После ультразвукового выглаживания полосатости структуры не на-
блюдается, что подтверждает тот факт, что ультразвуковая обработка приводит к 
формированию однородной модифицированной структуры без следов технологиче-
ской наследственности [1,2].  

 
Работа выполнена в рамках гранта РФФИ 06-08-01220.  
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Использование материалов с эффектом памяти формы позволяет создавать 

мощные компактные приводы. Применение монокристаллических сплавов позволяет 
достичь максимально возможных обратимых деформаций и генерируемых напряже-
ний за счет выбора оптимальной кристаллографической ориентации. Использование 
монокристаллов в качестве силовых элементов существенно улучшает характери-
стики приводов. 

 
Принципы построения линейных приводов циклического действия 
Схема линейного привода на основе изгибного силового элемента, генерирую-

щего полезную силу в одном направлении, показана на рис.1а. Он работает следую-
щим образом: 

- при нагревании в активной фазе работы привода силовой элемент (1) разгиба-
ется и перемещает шток (2) привода из положения А в положение В, при этом воз-
вратная пружина (3) растягивается. На этой стадии привод генерирует полезную си-
лу  F при перемещении штока X из положения  А в положение В; 

- при охлаждении силового элемента (1) пружина (3)  изгибает его и возвраща-
ет шток в исходное положение А. 

Таким образом, привод с одним силовым элементом и возвратной пружиной 
совершает механическую работу при движении штока в одном направлении. 
Схема линейного привода на основе двух изгибных силовых элементов, генерирую-
щего полезную силу в двух направлениях, показана на рис.1b. 

 
Рис. 1.  а) Схема линейного привода, генерирующего силу в одном направлении 
           b) Схема линейного привода, генерирующего силу в двух направлениях 
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Этот привод работает следующим образом: 
- при нагревании первого силового элемента (1) он разгибается, перемещает 

шток (2) привода из положения А в положение В и изгибает второй силовой элемент 
(3). На этой стадии привод генерирует полезную силу F при перемещении штока X 
из положения А в положение В; 

- при нагревании второго силового элемента (3) он разгибается, перемещает 
шток (2) привода из положения В в положение А и изгибает охлаждающийся первый 
силовой элемент (1). На этой стадии привод генерирует полезную силу F при пере-
мещении штока X из положения В в положение А. 

Такой привод с двумя силовыми элементами совершает механическую работу 
при движении штока в обоих направлениях. 
 

Математическая модель линейного привода 
Основными параметрами линейного привода являются  перемещение X и гене-

рируемая сила F. Расчетная схема линейного привода с изгибным силовым элемен-
том с эффектом памяти формы и возвратной пружиной приведена на рис.2. Изгиб-
ный силовой элемент представляет собой цилиндрический пруток диаметром d изо-

гнутый по дуге окруж-
ности диаметром  D. Де-
формация изгибного 
элемента равна ε = d/D. 
При нагревании силовой 
элемент генерирует на-
пряжение σW и силу FW, а 
при охлаждении этот 
элемент деформируется 
под действием силы воз-
вратной пружины FSP. 
Эта сила должна быть 
больше силы FR, необхо-
димой для изгиба сило-
вого элемента на задан-
ную деформацию ε. Силе 
FR соответствуют на-
пряжения  σR.  Переме-
щение силового элемен-
та в приводе ограничено 
конструктивно на уровне   

85 – 90% от максимального перемещения изгибного элемента, то есть  Xa
f = (0.85 – 

0.9) Xmax.   
Математическая модель линейного привода включает в себя модель силового 

изгибного элемента [1,2] и описывается системой уравнений, которая позволяет рас-
считать развиваемую приводом полезную силу Fa как функцию от перемещения 
штока X: 
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Рис. 2. Расчетная схема линейного привода с изгибным си-

ловым элементом  
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Численное решение уравнений показано на рис.3. Расчеты выполнены для при-
вода с силовым элементом диаметром d = 1.5 мм и максимальной изгибной дефор-
мации ε = 8%. Генерируемые силовым элементом напряжения составляют σW = 
450 MПa, а напряжения, необходимые для изгиба силового элемента при охлажде-
нии равны σR = 50 MПa. Из этих расчетов с приведенными выше параметрами сило-
вого элемента получена максимальная величина хода штока, которая может дости-
гать Xa

f = 9,7 мм (Рис.3.), а генерируемая полезная сила Fa возрастает от 23 Н при Х = 
0 до 69 Н при Х = Xa

f. Возвращающая сила FR уменьшается от 9 Н (Х = Xa
f ) до 2,6 Н 

(Х = 0) и всегда меньше силы возвратной пружины FSP.  
 

 
Рис. 3. Зависимость развиваемой приводом силы F(X) от хода штока 

 
 
Разработанная математическая модель описывает поведение линейного приво-

да циклического действия с изгибным силовым элементом с эффектом памяти фор-
мы и позволяет рассчитать развиваемую приводом силу как функцию перемещения 
штока. Предложенная модель может использоваться при создании прототипов ли-
нейных приводов на основе монокристаллов  Cu-Al-Ni. 

 
Работа выполнена в рамках проекта, поддержанного грантом РФФИ 05-08-50315-a. 
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Среди современных жаропрочных сплавов для изготовления монокристалличе-

ских турбинных лопаток авиационных двигателей сплавы типа ВКНА на основе ин-
терметаллида Ni3Al (объемная доля 90 %) занимают особое место. Сплавы типа 
ВКНА обладают уникальным комплексом свойств: высокой прочностью, возможно-
стью эксплуатуции изделий при температурах до 1200°С, стойкостью к окислению, 
экономичным химическим составом [1]. Деформационное поведение таких сплавов 
при высокотемпературных испытаниях является предметом интенсивного изучения 
[1–2].  В [2] отмечено, что гомогенизирующий отжиг не приводит к существенным 
изменениям структуры сплава и не сопровождается повышением его механических 
свойств, поэтому рекомендовано использование сплавов типа ВКНА непосредствен-
но в литом состоянии без термообработки. 

В данной работе рассмотрено влияние на структуру и прочностные свойства  
сплава ВКНА-4У другого вида термообработки, приводящей к выделению из твердо-
го раствора максимально возможного количества интерметаллидной фазы.  

Монокристаллы сплава ВКНА-4У выращены по методу Бриджмена со скоро-
стью 10 мм⁄мин., температурный градиент составлял 100 град⁄см. Ориентация оси 
роста образцов выбрана вдоль кристаллографического направления <100>. Моно-
кристаллы были использованы в качестве заготовок для изготовления разрывных 
образцов ГОСТ 9651-84, тип I, № 1. Образцы исследованы в литом и термообрабо-
танном виде (ТО): отжиг 1280°С, 5 ч в защитной атмосфере гелия, охлаждение с пе-
чью + 900°С, 27 ч. Высокотемпературные испытания на растяжение при 1100, 1200 и 
1250°С проведены на машине Heckert FP-100/1. Скорость нагружения составляла 
1,32 мм⁄мин (2⋅10-5 м⁄с). Структурные исследования проведены на оптическом мик-
роскопе НЕОФОТ-3, сканирующем электронном микроскопе SEM-515, просвечи-
вающем микроскопе JEM-200CX. 

Исходная ростовая структура литых сплава образована дендритами, имеющими 
двухфазный состав: интерметаллидная фаза на основе Ni3Al (γ'-фаза) и твердый рас-
твор (γ-фаза). При электронно миркроскопических исследованиях γ'-фаза наблюдает-
ся в виде частиц (от 200 до 1000 нм), разделенных тонкими прослойками твердого 
раствора. В междендритных промежутках присутствуют крупные эвтектические вы-
деления интерметаллидной γ'-фазы размером 20–90 мкм (10 об. %.). Внутри эвтекти-
ческих частиц наблюдаются изолированные включения твердого раствора толщиной 
от 0,4 до 2 мкм, длиной  5–12 мкм. 

После ступенчатой термообработки развивается коагуляция частиц γ'-фазы в 
центральных областях дендритных ячеек и происходит формирование бимодальной 
структуры интерметаллидной фазы с наличием как крупных (1–2 мкм), так и мелких 
(100 нм) частиц. Коагуляцию можно наблюдать как на оптических микрофотографи-
ях, так и на электронно микроскопических изображениях. Дисперсные включения 
вторичной γ'-фазы размером  порядка 50 нм образуются при ТО как в прослойках γ 
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твердого раствора, так и во включениях твердого раствора, находящихся внутри  
частиц эвтектической γ'-фазы.  

После высокотемпературных испытаний во всех образцах наблюдаются об-
ширные участки, в которых происходило растворение γ'-фазы с последующим ее 
выделением при охлаждении. Размер частиц контролируется скоростью охлаждения.  

Анализ микроструктуры образцов вблизи поверхности разрушения для образ-
цов, испытанных при 1100°С, выявил резкое повышение плотности дислокаций, 
происходит фрагментация структуры, рис. 1. Под действием напряжений начинается 
направленная коагуляция частиц γ'-фазы, рис. 2. Внутри  частиц эвтектической γ'-
фазы увеличивается количество изолированных включений твердого раствора (γ-
фазы), в которых при охлаждении от температуры испытаний образуются дисперс-
ные включения γ'-фазы. В областях образца вблизи поверхности разрушения разви-
вается начальная стадия рекристаллизации, которая сопровождается появлением в 
деформированной матрице новых зерен размером 0,6-0,8 мкм, окруженных больше-
угловыми границами, рис. 3.  

При испытаниях на 1200 и 1250°С рекристаллизации не наблюдалось, релакса-
ция напряжений происходит по механизму динамического возврата: присутствует 
большое число малоугловых границ, которые пронизывают весь образец. Границы 
эти очень широкие, с малой угловой разориентацией соседних областей (1°–2°). Раз-
личие состоит в том, что при 1200°С малоугловые границы пересекают обширные 
области твердого раствора, огибая крупные бездефектные частицы, рис. 4.  При 
1250°С происходит фрагментация самих частиц γ'-фазы, рис. 5. 

В табл. 1 приведены результаты механических испытаний сплава ВКНА-4У ли-
того и после термообработки с замедленным охлаждением.  

Ранее нами проведена оценка скорости растворения γ'-фазы в сплаве ВКНА-4У 
методом высоко-температурной рентгенографии  [3]. Деформация ускоряет процесс 
растворения γ'-фазы. При нагреве до 1100°С со скоростью 5 °⁄мин предварительно 
деформированного образца (7 %) растворяется до 15 % γ'-фазы независимо от термо-
обработки; при нагреве до 1200°С объемная доля растворившейся γ'-фазы для литого 
и ТО образца находится в соотношении 25 и 30 %; при 1250°С соотношение 35 и 
45 %, соответственно.  

Таким образом, для образцов сплава ВКНА-4У, как в литом, так и в ТО состоя-
нии при нагреве до 1100°С по рентгеновским данным скорость растворения γ'-фазы 
одинакова. В этом случае исходно более высокое содержание упрочняющей фазы по-
сле ступенчатой термообработки обеспечивает преимущество таким образцам перед 
литыми при механических испытаниях. Повышение температуры до 1200°С обнару-
живает нестабильность γ'-фазы в ТО образце по отношению к растворению и  луч-
шими механическими свойствами обладает литой образец. 

 
Таблица 1. Механические свойства образцов сплава ВКНА-4У  

 
Состояние сплава   σ0,2, МПа σВ, МПа δ, % 
1100°С литой 

1280°С, 5 ч +900°С, 27 ч 
383 
420 

408 
430 

21,0 
22,0 

1200°С литой 
1280°С, 5 ч +900°С, 27 ч 

130 
118 

136 
127 

20,8 
22,4 

1250°С литой 125 130 24,6 
 
Работа выполнена по бюджетной теме ИФМ УрО РАН «Структура» с час-

тичной финансовой поддержкой Госконтракта №  02.513.11.3197 и гранта РФФИ-
Урал № 07-03-96122. 
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Рис. 1. Структура литого образца, деформи-
рованного при 1100°С. 

 

 
Рис. 2. Структура в шейке ТО образца, де-

формированного при 1100°С. 
 

           
 

Рис. 3. Новое зерно в деформированной матрице вблизи зоны разрушения: 
а – темнопольное изображение в матричном рефлексе; б – электронограмма. 

 

              
 

Рис. 4. Малоугловые границы в литом об-
разце при деформации на 1250°С.   

 
Рис. 5. Фрагментация частиц γ′-фазы в литом 

образце при деформации на 1250°С. 
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Целью настоящей работы являлось исследование при помощи инфракрасной 

(ИК) спектроскопии так газываемых «закалочных» напряжений в образцах аморфно-
го полимера – полиэтилентерефталата (ПЭТФ). Пленки ПЭТФ толщиной ≈ 200 мкм, 
готовили прессованием из расплава и охлаждением в воде при комнатной темпера-
туре. Для сравнения были получены ИК-спектры закристаллизованных пленок 
ПЭТФ, полученных путем выдержки при температуре в течение 6 часов при 430 К.  

Из рис. 1 видно, что в ИК-спектре аморфного образца наблюдаются две поло-
сы, смещенные в сторону низких и высоких частот по отношению к положению 
одиночной полосы 972 см-1 в спектре закристаллизованного образца. Эта полоса соот-
ветствует колебаниям выпрямленных (трансконформация) участков молекул ПЭТФ 
длиной ≈ 1 нм [1, 2].  

Как известно [3], смеще-
ние полос в спектрах полимеров 
обусловлено деформацией ске-
лета макромолекул полимеров, 
т.е. напряжениями на них. Сме-
щение в сторону низких частот 
соответствует напряжениям рас-
тяжения, в сторону высоких – 
сжатия. Таким образом, одна 
часть участков молекул в 
аморфном ПЭТФ растянута, а 
вторая - сжата. Связь между 
смещением частотой максимума 
ν  и напряжением σ  имеет вид 
[3] 

ασ−ν=ν 0 ,        (1) 
где 0ν  – частота максимума по-
лосы в закристаллизованном 
образце, α  – механоспектро-

скопический коэффициент. Для полосы 972 см=1 ≈α – 10 см-1/ГПа [4].  
Известно [5], что форма полос отражает распределение напряжений по участ-

кам молекул. Полученное из спектров распределение показано на рис. 2. Область 
напряжений выше нуля соответствует растяжению, а ниже – сжатию. Интенсивность 
пиков пропорциональна концентрации нагруженных участков образца.  

Из рисунка видно, что средние напряжения на растянутых участках составляют 
~ 2,7 ГПа, а на сжатых – 0,4 ГПа.  

Температурные зависимости средних напряжений растяжения и сжатия на уча-
стках молекул длиной ~1 нм представлены на рис. 3. Видно, что они уменьшаются 
приблизительно линейно при повышении температуры, стремясь к 0 при ~360 К 
(температура стеклования Tg).  

Один из механизмов образования напряжений – сворачивание и разворачива-
ние молекул путем, поворота вокруг одной из углерод-углеродных связей на ≈ 1200. 
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Рис. 1. Полоса 972 см-1 в ИК спектрах ПЭТФ при 
комнатной температуре. Вертикальной линией обо-
значено положение данной полосы для закристалли-
зованного образца.  
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При этом длина данного уча-
стка молекулы изменяется, что ве-
дет к появлению сжимающих и рас-
тягивающих напряжений на сосед-
них выпрямленных участках. Выше 
температуры стеклования повороты 
совершаются с частотой ≈ 106 Гц и 
напряжения быстро рассасываются. 
Температура стеклования ПЭТФ 
составляет ≈ 360 К. При комнатной 
и более низких температурах такие 
повороты заторможены, причем тем 
больше, чем ниже температура. С 
другой стороны понижение темпе-
ратуры способствует разворачива-
нию молекул. Действительно, как 
показали измерения, при пониже-
нии температуры концентрация вы-
тянутых транс участков в изучен-
ном полимере растет. При "разво-
рачивании" примыкающий к облас-
ти разворота участок молекулы 
сжимается, а аналогичные участки в 
соседних молекулах – растягивают-
ся. Т.к. подвижность молекул по-
нижена, эти напряжения существу-
ют длительное время. При повыше-
нии температуры подвижность уве-
личивается и напряжения рассасы-
ваются.  

Как известно, макромолекулы 
в аморфном состоянии полимеров, 
в том числе и ПЭТФ, находятся в 
конформации статистического 
клубка. В таком клубке существуют 
области ближнего порядка с линей-

ными размерами ~2-3 нм, в которых участки молекул выпрямлены и уложены па-
раллельно друг другу. Предположительная схема возникновения напряжений растя-
жения и сжатия в такой структуре показана на рис.4. 

 
 
  
 
 
                       а)       б) 
 

Рис.  4. Предположительная схема возникновения напряжений: а – положение до «разворо-
та», б – после разворота молекулы. Участок молекулы 1 сжимается, а 2 – растягивается. А – 
области ближнего порядка.  
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Рис. 2. Распределение напряжений по участкам 
молекул в аморфном ПЭТФ при комнатной тем-

пературе  
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Рис. 3. Температурные зависимости средних на-
пряжений растяжения и сжатия на участках мак-
ромолекул длиной ~1 нм в аморфных образцах 
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Таким образом, проведено исследование внутренних напряжений на участках 
длиной ~1 нм в аморфных образцах ПЭТФ в широком диапазоне температур. Пока-
зано существование напряжений, как растяжения, так и сжатия. Эти напряжения 
уменьшаются при повышении температуры. Такое поведение напряжений объяснено 
поворотно-изомерных переходов в полимере и изменением молекулярной подвиж-
ности при изменении температуры.  
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В последнее время стала весьма актуальной проблема прогнозирования разру-

шения трехмерных углерод - углеродных композиты в широком диапазоне темпера-
тур – до 3300 К [1]. Как показал ранее проведенный анализ [2,3] возникающие здесь 
трудности связаны с резким увеличением податливости углеродной матрицы при 
температурах, превышающих 1700 – 1800 К. Для примера, на рис. 1 показаны темпе-
ратурные зависимости прочности двух волокнистых углерод-углеродных компози-
тов.  

Видно, что разрывная прочность при повышении температуры до 1500–1700 К 
либо уменьшаются (образец №1) либо не изменяются (образец №2), а при более вы-
соких температурах растет. В тоже время прочность углеродного волокна уменьша-
ется монотонно во всем диапазоне температур. 

На рис. 2 показана температурная зависимость разрывной деформации компо-
зита. Видно, что, как и прочность, разрывная деформация при повышении темпера-
туры 1500 – 1700 К либо уменьшаются (образец №1) либо не изменяются (образец 
№2), а при более высоких температурах растет. Между ними наблюдается линейная 
корреляция (рис. 2). Следовательно, немонотонность температурной зависимости 
прочности связана с температурной зависимостью деформации композита. 
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При анализе приведен-
ных результатов необходимо 
учесть, что упругость матрицы 
приблизительно на 2 порядка 
меньше прочности углерод-
ных волокон и основную долю 
нагрузки, приложенной к ком-
позиту "несут" волокна. 

В свою очередь, волокна, 
уложены в нитях недостаточно 
регулярно, и механическое на-
пряжение распределяется по 
ним неравномерно. При ком-
натной температуре матрица 
находится в стеклообразном 
состоянии, и "прочные" адге-
зионные связи между ней и 
волокнами препятствуют их 
проскальзыванию относитель-
но друг друга и "выравнива-
нию" напряжений. Однако, 
при повышении температуры 
прочность адгезионных связей 
между волокном и матрицей 
уменьшается и при 1800 К, 
они становятся неспособными 
воспрепятствовать перемеще-
нию волокон относительно 
друг друга. Несмотря на то, 
что прочность волокон про-
должает уменьшаться, вырав-
нивание напряжений на во-
локнах нивелирует этот эф-
фект и вызывает увеличение 
прочности.  

При 3000 К прочность 
композита достигает макси-
мальных значений ≈ 180 МПа. 
Прочность волокна при этой 
температуре ≈ 1,7 ГПа. Оце-
ним прочность виртуального 
образца из выпрямленных во-
локон, уложенных параллель-
но приложенной силе. Пло-
щадь поперечного сечения во-
локон в исследованных компо-
зитах ≈ 0,25 м-2, что дает 
прочность ≈ 430 МПа. Отсюда 
следует, что перенапряжения 
на волокнах из-за их неиде-
альной укладки в композите 
при 3000 К – 430/180 ≈ 2,5. 
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Рис. 1. Температурные зависимости прочности образ-
цов волокнистого углерод-углеродного композита, из-
готовленных по разной технологии (а) и углеродного 

волокна (б) 
 

0 500 1000 1500 2000 2500 3000

0,10

0,15

0,20

0,25

0,30

0,35

0,40

0,45

ε,
 M

P
a

T, K

2

1

 
Рис. 2. Температурная зависимость разрывной дефор-
мации композита. 
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При комнатной темпе-

ратуре энергия теплового 
движения не способна «ра-
зорвать» адгезионные связи 
между волокнами и матри-
цей, а ее податливость мала. 
По этой причине перенапря-
жения на волокнах больше. 
В этих условиях прочность 
обоих образцов композита ≈ 
120 МПа, а виртуального об-
разца из идеально уложен-
ных в направлении механи-
ческой силы - ≈ 660 МПа. 
Это дает коэффициент пере-
напряжений ≈ 660/120 = 5,5.  

Таким образом, увели-
чение разрывной деформа-
ции и ослабление прочности 

адгезионных связей между волокнами и матрицей способствует выравниванию на-
пряжений на них, в результате чего перенапряжения на волокнах уменьшаются, а 
прочность композита возрастает приблизительно в 2 раза.  

 
Список литературы 
 
1. Chollon G., Takahashi J.. Composites. Part A. 1999. V. 30. P. 507.  
2. Веттегрень В.И., Башкарев* А.Я., Бараусов В.А., Савицкий А.В., Заалишвили Н.И. XYII 

Петербургские чтения по проблемам прочности. 10-12 апреля 2007 г. Сборник материа-
лов. Ч. II. СПбГУ: СПб. 2007. с. 75-77. 

3. В.И. Веттегрень, А.Я. Башкарев, А.В. Бараусов, А.Д. Габараева, В.А. Пикулин, А.В. Са-
вицкий. ЖТФ. 2008. Т. 78. В. 1. С. 63-67. 
 
 

 
УДК 535.378 
 

ДИНАМИКА ТРЕЩИН В ПОЛИМЕРАХ ПРИ СУХОМ ТРЕНИИ 
 

Веттегрень В. И., Ляшков А. И., Щербаков И. П. 
 

Физико-Технический институт им. А.Ф.Иоффе РАН, Санкт- Петербург,  Россия 
Victor.Vettegren@mail.ioffe.ru 

 
Известно, что при трении под влиянием механических напряжений и теплового 

движения химические связи в полимерных молекулах разрываются. Разорванные 
концы молекул расположены, главным образом, на берегах растущих трещин и вы-
деляют энергию электронного возбуждения в виде света в видимой области спектра 
– триболюминесценции. Мы исследовали динамику вспышек триболюминесценции 
при трении полимеров (полиэтилен, полипропилен, полиамид 6, полифениленсуль-
фид, политетрафторэтилен, полиметилметакрилат) о стальной валик. С этой целью 
построили установку схематически изображенную на рис.1. 
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Рис. 3. Связь между разрывными напряжением и дефор-
мацией композита. 

mailto:Victor.Vettegren@mail.ioffe.ru


 92 

 

 
Рис. 1. Схема установки для исследования люминесценции при трении полимеров о сталь-
ной валик: 1 – груз, 2 – образец, 3 – стальной валик, 4 – кварцевая линза, 5 – фотоумножи-
тель, 6 – аналоговоцифровой преобразователь, 7 – персональный компьютер.  
 

При трении люминесценция выделяется в виде отдельных вспышек (рис. 2).  
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Рис. 2. Временные зависимости интенсивности вспышек триболюминесценции a) тефлон, b) 
органическое стекло. 

 
 
Их анализ показал, что в зависимости от интенсивности вспышек и частоте их 

появления все полимеры можно разбить на две группы. К первой относятся полиме-
ры "мягкие" полимеры, для которых комнатная температура TR выше температуры 
стеклования Tg, а ко второй "жесткие", для которых Rg TT > . Интенсивность и часта 
появления вспышек триболюминесценции при трении полимеров первой группы в 
несколько раз меньше, чем при трении второй. Например, максимальная интенсив-
ность вспышек при трении тефлона (представителя первой группы, K150Tg ≈ ) ≈38 
mV, а частота их появления от ≈ 1-3 imp/mc (рис.2а). Для типичного представителя 
второй группы – органического стекла максимальная интенсивность ≈160 mV, а час-
тота их появления 20 – 30 imp/mc (рис.2б). Ранее было показано, что интенсивность 
вспышек линейно связана с площадью поверхности образующихся при трении тре-
щин. Поэтому из выше описанных результатов следует, что в жестких и твердых по-
лимерах, в отличие от мягких и пластичных, трещины появляются чаще и их разме-
ры варьируются в более широком диапазоне.  
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На рис.3 показана вспышка три-
болюминесценции при трении пла-
стинки из полифениленсульфида. 
Такую же форму имели вспышки 
триболюминесценции и от других 
полимеров. Интенсивность за время 
1–3 мкс увеличивается, достигает 
максимального значения и затухает 
экспоненциально от времени. Пе-
редний фронт вспышек отражает 
рост трещины, а задний связан со 
временем затухания люминесценции 
после ее остановки.  

Известно, что максимальная 
скорость Vm роста трещин в полиме-
рах составляет ≈ 0,3 – 1 км/с. Интен-
сивность триболюминесценции во 
вспышках растет в течение 1-3 мкс. 
За это время трещины вырастают на 
0,3 – 3 мм. Как раз таких размеров 
трещины и наблюдаются на поверх-
ности полимеров при помощи опти-
ческого микроскопа. 

Осцилляции числа вспышек N с 
различной интенсивностью: 1 – 1 mV; 2 
– 6 mV.Т.к. интенсивность вспышек 
пропорциональна числу разорван-
ных химических связей, т.е. площа-
ди трещин, она может быть исполь-
зована для изучения динамики тре-
щин при трении. Для примера, на 
рис. 4a показано распределение 
вспышек по их интенсивности через 
5 и 6 с после начала трения пластин-
ки ПММА о стальной вал. 

Видно, что число вспышек с 
интенсивностью от 1 до 3,5 мВ уве-
личилось, а от 3,5 до ≈ 10 мВ – 
уменьшилось. На следующем ри-
сунке (рис.4b) показаны зависимо-
сти числа импульсов с интенсивно-
стью ≈ 1 и ≈ 6 мВ от времени. При 
трении ПММА образуется два ан-
самбля трещин, площадь поверхно-
сти которых различается в ≈ 6 раз, а 
диаметр - в ≈ 2,5 раза. Число таких 
трещин изменяется в противофазе. 

Этот эффект можно объяснить следующим образом. В начале процесса изнашивания 
в основном образуются "мелкие" трещины, формирующие первый ансамбль. Когда 
расстояния между ними становятся достаточно малыми, поля перенапряжений от 
близко расположенных трещин складываются, что способствует зарождению более 
крупных трещин. В результате начинают формироваться трещины, образующие вто-
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Рис. 3. Формы одиночной вспышки триболюми-

несценции полифениленсульфида. 
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Рис. 4. a) Распределение импульсов триболюми-
несценции по интенсивности при трении органи-
ческого стекла в различные моменты времени 

после начала трения, t, s:. 1– 5; 2 – 6. b) 
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рой ансамбль. Увеличение концентрации крупных трещин ведет к разрушению слоя 
материала около зоны трения. После удаления разрушенного материала вновь начи-
нается процесс накопления трещин первого ансамбля, и т.д. В результате число тре-
щин в первом и втором ансамблях осцилирует во времени в противофазе. 

После того, как трещина останавливается, и новые концы молекул перестают 
образовываться, интенсивность люминесценции I, в согласии с теорией уменьшается 
со временем t экспоненциально:  
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где Im – интенсивность в максимуме вспышки (т.е. в момент остановки трещины), а 
rτ  – среднее время затухания. Проведенные нами измерения показали, что среднее 

время затухания вспышек зависит от химического строения полимера. Например, 
для кварцевых волокон оно составляет – 13, стеклянных волокон – 10, ПММА – 70, 
ПТФЭ – 17 . Это означает, что время релаксации можно использовать для определе-
ния химического строения полимера.  
 
Заключение 
1. В жестких и твердых полимерах, в отличие от мягких и пластичных, трещины 
появляются чаще и их размеры варьируют в более широком диапазоне.  
2. Анализ формы вспышек позволяет наблюдать за ростом и остановкой трещин, а 
также определять химическое строение полимеров. 
3. Трещины, образующиеся в полимерах при трении, формируют 2 ансамбля. Сред-
ние размеры трещин в ансамблях различаются приблизительно в 2 – 3 раза, а кон-
центрация изменяется в противофазе. 
 

Работа выполнена при финансовой поддержке Российского фонда фундамен-
тальных исследований, проект № 07-08-13533- офи-ц. 
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Возникающая на сегодняшний день огромная потребность в легковесных кон-

струкционных  материалах с высокой прочностью, жесткостью и надежностью при-
вела к многочисленным исследованиям, направленным на разработку новых компо-
зиционных материалов. Современные тенденции в производстве композитов заклю-
чаются в расширении области их применения от второстепенных, не несущих на-
грузки, элементов к первостепенным несущим конструкционным элементам. Данные 
материалы представляют собой комбинацию высокой прочности и жесткости, кото-
рая может быть сравнима или даже быть лучше, той, которая имеется у многих тра-
диционных конструкционных материалов, например, таких как металлы. Из-за низ-
кого удельного веса, высокого отношения прочности к весу, а также как и жесткости 
к весу данные материалы заметно превосходят по свойствам металлы. В дополнении 
к этому высокая усталостная прочность, коррозионная стойкость, низкая электро-
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проводность делают данные композиционные материалы незаменимыми для исполь-
зования при решении многочисленных задач.  

Композиционные материалы на текстильной основе представляют собой осо-
бый класс современных материалов - текстильные композиты, которые успешно ис-
пользуются в различных отраслях промышленности связанных  с автомобиле-, ко-
рабле- и авиастроением. При производстве композиционных материалов традицион-
но применяются различные текстильные полотна: тканые, вязаные, плетеные [1], ме-
ханические свойства которых определяются наличием высокопрочных и высокомо-
дульных нитей в их структуре. Высокая деформируемость, присущая текстильным 
полотнам позволяет использовать их для придания необходимой каркасной формы 
при изготовлении элементов конструкций со сложными профилями поверхности. 
Выбор традиционных текстильных технологий, в настоящее время, вызывает боль-
шой интерес из-за потенциальной возможности производства сетчатообразных заго-
товок для изготовления высококачественных текстильных конструкционных компо-
зитов [2-4].  

При проектировании текстильных композиционных материалов необходим 
системный подход, который включает в себя определение нагрузок, которые дейст-
вуют на конструкционный элемент, выбор оптимального вида текстильной техноло-
гии для изготовления армирующего полотна, моделирование свойств полотна и т.д. 
Технология производства определяет структуру расположения волокон или нитей в 
полотне, что в свою очередь определяет свойства конечного композита. В идеале 
армирующие нити в полотне могут быть ориентированы в направлении действия на-
грузки. Каждая текстильная технология обладает определенной реализацией свойств 
нитей в структуре полотен, что зависит от таких параметров как размер звена ячей-
ки, ориентация нити, объемная доля волокон, поверхностная плотность и др. Проек-
тирование всех этих параметров необходимо для успешной разработки текстильных 
композитов.   

Проектирование необходимо проводить принимая во внимание иерархическую 
организацию их структуры [1]. Для получения композитов с заданными свойствами, 
применимыми в определенных видах изделий, они должны быть сделаны из высоко-
прочных и высокомодульных нитей. Кроме того, для придания особых свойств дан-
ные виды нитей могут быть структурно изменены. Например, могут быть использо-
ваны крученые, текстурированные и др. виды нитей для улучшения механического 
сцепления с матрицей. Свойства получаемых армирующих полотен могут сущест-
венно различаться в зависимости от структурной ориентации используемых нитей и 
вида переплетения. Для выбора текстильного композита с оптимальными свойства-
ми необходимо проанализировать все преимущества и недостатки по отношению к 
их конкретному назначению, характеристикам и стоимости производства.  

 
Работа финансировалась по Гранту Президента Российской Федерации для 

государственной поддержки молодых российских ученых № МК-2160.2007.8. 
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Введение 
Изучение эволюции магнитных характеристик материалов в условиях действия 

напряжений и деформаций создает основу для мониторинга нагруженных элементов 
конструкций. Для углеродистых сталей, в частности, показана возможность оценки 
действующих напряжений и деформаций, поскольку выявлено качественное подобие 
между диаграммой напряжение-деформация и изменением коэрцитивной силы от 
деформации [1]. Решение поставленной задачи значительно усложняется в случае 
высоколегированных сталей, в частности, мартенситно-стареющих на основе систе-
мы Fe–Cr–Ni–Mo. Материалы этого типа отличаются многообразием гетерофазной 
структуры, сочетающей различные типы мартенсита (мартенсит охлаждения и мар-
тенсит деформации), различные типы аустенита (остаточный и ревертированный), 
целый ряд интерметаллидов и других фаз [2,3], которые формируются в результате 
протекания многостадийных фазовых превращений  при температурных и/или сило-
вых воздействиях. При этом в ферромагнитных компонентах стали формируется не 
менее сложная магнитная доменная структура. Материалы этого класса применяют 
для особо ответственных изделий, которые в течение длительного срока службы, в 
том числе при повторно-периодических нагрузках, достигающих предела текучести, 
должны сохранить заданное сочетание прочности и вязкости разрушения [4]. Атте-
стация состояния таких изделий перед началом эксплуатации, а также в процессе 
длительной наработки представляет собой важную задачу на стыке металловедения, 
физики магнитных явлений, механики разрушения и приборостроения. 

 
Методика экспериментов 
Для исследования были выбраны цилиндрические образцы по ГОСТ 1497 диа-

метром рабочей части 5 мм, изготовленные из прутковых заготовок экономнолеги-
рованой мартенситностареющей стали повышенной прочности 03Х11Н10М2Т 
(ЭП678-ВД) промышленной выплавки. Химический состав исследованного материа-
ла (масс. %): Cr – 10,8; Ni – 9,40; Mo – 1,97; Ti – 0,85; Al – 0,28; C ≤ 0,03; Si ≤ 0,15; 
Mn <0,10; S<0,01; P<0,01; Fe – остальное. Закалка с последующим старением позво-
лила получить различную степень дисперсионного твердения за счет интерметал-
лидных частиц на основе Ni3Ti, размер которых возрастает от 2–3 нм после  400°С до 
200 нм после 580°С [5].  В результате высокого отпуска (620 и 660°С) в материале 
получена двухфазная (α+γ)-структура с содержанием ревертированного аустенита 45 
и 22% соответственно.  

 Растяжение и кручение проводили с весьма малым шагом по нагрузке, для ре-
гистрации петли магнитного гистерезиса процесс нагружения приостанавливали без 
разгрузки образцов. Циклическое нагружение с максимальным напряжением 0,95σТ 
в режимах растяжение-растяжение, сжатие-сжатие и растяжение-сжатие проводили 
на образцах, состаренных при 620°С. Перед началом каждого магнитного измерения 
и по окончании его образец размагничивали. Измерения магнитных характеристик 
осуществляли на магнитоизмерительном комплексе Ремаграф С500. Магнитный 
анализ осуществляли по предельным петлям магнитного гистерезиса при макси-
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мальном внутреннем поле Нmax до 80 кА/м, при этом погрешность измерения напря-
женности магнитного поля, индукции и намагниченности образца не превышала 3%. 
Количество мартенсита деформации определяли методом магнитного фазового ана-
лиза как разницу между количеством аустенита в исходном состоянии и его количе-
ством, определенным в процессе испытаний на растяжение. Для намагниченности 
насыщения исследуемого образца вводили поправку по Б.А. Апаеву [6], учитываю-
щую влияние легирующих элементов.  Результаты магнитного фазового анализа бы-
ли проверены с применением стандартных рентгеновских методик. Расхождение 
между полученными значениями составило менее 3%. 

 
Результаты экспериментов и их обсуждение 
Влияние одноосного растяжения вдоль оси стержня на его магнитные характе-

ристики было исследовано после старения в широком интервале температур (от 400 
до 660ºС). 

На рис. 1 приведены 
поверхности значений ко-
эрцитивной силы в зави-
симости от приложенных 
напряжений, которые по-
зволяют оценить деформа-
ционное поведение НС в 
интервале температур ста-
рения от 580 до 660ºС. На 
рис. 2 показано количество 
α′- мартенсита деформа-
ции как функция прило-
женных растягивающих 
напряжений, нормирован-
ных на величину предела 
текучести σ0,2. Из рис. 2 
видно, что при растяжении 
заметное образование мар-
тенсита деформации может 
происходить при напряже-
ниях ниже предела текуче-
сти σ0,2.  

Влияние кручения на 
магнитные свойства стали 
показано на рис. 3, где 
приведены относительные 
изменения коэрцитивной 
силы как функция каса-
тельных напряжений, для 
образцов, состаренных при 
620ºС (значение коэрци-
тивной силы в термообра-
ботанном состоянии взято 
за 100%). Здесь же приве-
дено изменение количества 
аустенита, вычисленного 
по намагниченности  на-
сыщения. Из рисунков 

 

Т, °С σ, МПа 

НС, 
кА/м 

 
Рис. 1. Зависимость Нс от приложенных напряжений при 
одноосном  растяжении стали ЭП678 после закалки с по-
следующим старением при температуре 580, 620 и 660°С 
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Рис. 2.  Количество мартенсита деформации как функция 
растягивающих напряжений, нормированных на величину 
σ0,2. Цифрами указаны Т старения. 
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видно, что деформационное γ→α превращение начинается после достижения услов-
ного предела текучести при кручении, а судить об его интенсивности можно по из-
менениям намагниченности насыщения и по изменениям коэрцитивной силы.  

 

 

 
 
 
 
Рис. 3.  Изменение фазового со-
става и относительное изменение 
коэрцитивной  силы стали ЭП678 
после закалки и старения при 
6200С  как функция касательных 
напряжений при кручении, нор-
мированных на величину услов-
ного предела текучести при кру-
чении τ0,3 
 

 
Циклическое нагружение с максимальным напряжением 0,95σТ образцов, со-

старенных при 620°С, показало, что при отнулевом растяжении и отнулевом сжатии 
фазовые превращения протекают с одинаковой невысокой интенсивностью, а при 
знакопеременном циклировании растяжение-сжатие – значительно активнее, причем 
за первые 100 циклов количество аустенита уменьшается в два раза.  

 
Заключение 
Обоснована применимость магнитного метода  для оперативной диагностики 

состояния изделий из мартенситностареющей стали с метастабильным уастенитом в 
процессе эксплуатации. Проведена оценка различных схем нагружения  (растяжение, 
кручение, циклирование) с точки зрения опасности фазовой нестабильности мате-
риала в условиях длительной службы.  

 
Работа выполнена при частичной поддержке РФФИ и правительства Сверд-

ловской области  (грант 07-01-97623). 
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Для оценки состояния материала и для оптимизации расчета ресурса  изделий по 

результатам испытания образцов, представляется целесообразным использовать ме-
ханические параметры, отвечающие изменению механизма пластической деформа-
ции. В работе [1] предлагается использовать параметры микро пластической дефор-
мации (ПМД), измеряемые при ступенчатом увеличении нагрузки сжатия на микро 
образцы до достижения предела текучести для установления корреляционных зави-
симостей между значениями ПМД и механическими свойствами металлических ма-
териалов. В предлагаемой работе на примере сплава ВТ20 приводятся результаты 
экспериментального подхода  к исследованию критических нагрузок, при которых 
происходит качественная смена механизма деформации в металлических материа-
лах. Образцы плоской формы с сечением рабочего участка 2x2 мм и длиной рабочей 
части 65 мм деформировались растяжением на испытательной машине У10-1, снаб-
женной высокоточной системой измерения усилия и деформации. Кроме того, уста-
новка снабжена оригинальной системой регистрации и обработки акустико-
эмиссионной информации, которая позволяет исследовать процесс по нескольким 
параметрам. В число основных параметров входят: суммарный счет, скорость счета, 
суммарная энергия, энергия отдельных импульсов, длительность импульсов, ампли-
туда и т.д. Для исследования процесса деформации были использованы три подхода. 
Первый  связан со ступенчатым растяжением образца и измерением релаксации на-
грузки на каждой ступени нагружения. Скорость нагружения составляла 0,023 мм/с, 
погрешность измерения усилия ± 1Н. Второй подход связан со ступенчатым нагру-
жением образца, свободно подвешенным грузом. Измерялось удлинение на каждой 
ступени нагружения до выхода системы в равновесное состояние. Третий подход 
связан с регистрацией акустико-эмиссионной информации за весь период релакса-
ции, что позволяет судить о кинетике выхода материала в равновесное состояние. 
Анализ результатов механических испытаний совместно с акустической информаци-
ей для образцов из сплава ВТ20 позволяет сделать следующие выводы: 

   На  релаксационных кривых  и на зависимости накопления импульсов аку-
стической эмиссии (АЭ) за время релаксации на каждом уровне нагружения наблю-
даются три особые точки. Есть основание считать, что эти точки связаны со сменой 
механизма процесса деградации структуры нагруженного материала. Необходимо 
отметить, что некоторые из этих точек более выражены на той или иной зависимо-
сти. Этот факт дает возможность корректировать и уточнять их местоположение на 
экспериментальных кривых. Так, например, первая особая точка  более ярко выра-
жена на зависимости ∆ℓ= f (Fн) и наблюдается при нагрузке 0,8 кН и соответствует, 
по всей вероятности, физическому пределу упругости. Подтверждение этому можно 
получить из анализа акустико-эмиссионной информации. При этой нагрузке для 
сплава ВТ20 обычно появляются первые импульсы АЭ, обусловленные микро пла-
стичностью в отдельных областях нагруженного образца. На всех зависимостях для 
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сплава ВТ20 выделяется область в диапазоне нагрузок от 3,0 кН до 3,5 кН. До этой 
области одинаковое приращение нагрузки вызывает практически одну и туже пла-
стическую деформацию. Нагрузка 3,5 кН  ограничивает область микропластической 
деформации. Дальнейшее увеличение нагрузки приводит к резкому изменению уд-
линения и величины релаксации нагрузки. Критические значения нагрузок, при ко-
торых меняется механизм деформации, существенно зависят от температуры. Иссле-
дование влияния температурного фактора на величину критических нагрузок позво-
ляет расширить представление о механизме деградации структуры материалов под 
нагрузкой. 
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Изучению акустической эмиссии (АЭ) в «сплавах с памятью» посвящено много 

работ, например [1–4].  Однако  до настоящего времени при изучении АЭ в этих ма-
териалах использовались только энергетические параметры, такие как общий счет, 
скорость счета, амплитуда и т.п. Развитие цифровой техники открывает новые воз-
можности изучения акустического излучения не только с традиционной, «энергети-
ческой», стороны, но и на основе спектрального анализа сигналов АЭ. В настоящей 
работе предпринята попытка оценить спектральный состав АЭ при индентировании, 
нагреве и охлаждении  сплава TiNi.    

Для исследования были взяты плоские образцы эквиатомного сплава TiNi раз-
личной геометрии. АЭ в образцах инициировалась путем внедрения твердосплавного 
конического индентора  на механической испытательной машине ИМ-4А или изме-
нением температуры образца. Для записи и анализа сигналов акустической эмиссии 
применялась регистрирующая аппаратура и оригинальное программное обеспече-
ние, разработанные в Тольяттинском государственном университете. Установка 
функционально представляет собой  две платы аналого-цифрового преобразования 
производства ЗАО «Руднев-Шиляев», установленных внутри персонального компь-
ютера и управляемые им. Плата «медленного» АЦП в ходе эксперимента ведет не-
прерывный сбор медленно меняющихся параметров и сохраняет их на диске. Плата 
«быстрого» АЦП имеет буферную память и работает в «пакетном» режиме, с боль-
шой скоростью записывая во внутреннюю память фрагмент сигнала. Этот фрагмент 
затем может быть записан в файл на диске в случае превышения сигналом заранее 
выставленного порогового уровня АЭ или по сигналу от таймера. 

В экспериментах были использованы усилитель MSAE-FA010 и датчики 
MSAE-1300WB-C и MSAE-L2 с общим усилением 87 дБ и достаточно равномерной 
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амплитудно-частотной характеристикой в области частот до 1000 кГц. Для распо-
знавания и классификации спектральных образов была применена специальная ме-
тодика [5], позволяющая рассортировать все сигналы на группы по форме кривой 
спектральной плотности мощности.  

АЭ при индентировании 
Нагружение до предварительной нагрузки 100 Н и затем до максимальной – 

1000 Н производилось вручную на механической испытательной машине ИМ-4А, 
чтобы избежать влияния электрических помех от работающего электродвигателя. 
Пример записи  АЭ и кривой нагружения показан на рис.1а. Изучение всех зарегист-
рированных сигналов во временной и частотной областях по методике [5] выявило 
наличие двух типов сигналов, существенно различающихся по своим параметрам 
(времени появления, энергии, амплитуде, форме кривой спектральной плотности и 
медианной частоте*). При небольших нагрузках, в основном, регистрировались сла-
бые сигналы низкой частоты (на рис. 1б-г обозначены ∆), которые полностью исче-
зали при нагрузке выше 600 Н. Основную массу сигналов составляли более энерге-
тичные и более высокочастотные сигналы ( ). Представление результатов регист-
рации АЭ в пространстве признаков «время»–«энергия» (рис. 1б) или «энергия – ме-
дианная частота» (рис. 1в) позволяет выделить два обособленных кластера, что сви-
детельствует о действии двух источников АЭ в  TiNi при  индентировании [6]. Фор-
ма кривой спектральной плотности этих двух видов сигналов показана на рис. 1г. 

Рис. 1. Кривая нагружения (1), АЭ (RMS – среднеквадратичное напряжение на выходе уси-
лителя) (2) (а), расположение сигналов двух видов в пространстве признаков «время–энер-
гия» (б) и «медианная частота –энергия» (в) и форма кривых спектральной плотности мощ-
ности для этих сигналов (г)  

 
АЭ при нагреве и охлаждении  
Для изучения АЭ при фазовых превращениях в никелиде титана образцы по-

следовательно опускали то в кипящую, то в ледяную воду, т.к. и прямое, и обратное 
мартенситные превращения (МП) в данном сплаве реализуются в пределах этого 
температурного интервала (0–100 оС).  АЭ при нагреве (обратное превращение) во 
всех случаях была более высокой по амплитуде (RMS на выходе усилителя), чем при 

                                                
* Медианная частота – это частота, делящая площадь под кривой спектральной 

плотности на две равные части. 
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охлаждении (прямое превращение) хотя по количеству зарегистрированных  сигна-
лов прямое превращение существенно превосходило обратное (рис. 2а).   

Сортировка всех сиг-
налов АЭ на группы по 
форме кривой спектральной 
плотности [5] привело к 
выделению трех групп сиг-
налов АЭ  (рис.3). Однако, 
как видно из рис. 2б, все 
три вида сигналов присут-
ствуют как при нагреве, так 
и при охлаждении образ-
цов, все они имеют похо-
жую форму кривых спек-
тральной плотности, а рас-
положение всех сигналов 
АЭ на плоскости «Медиан-
ная частота – энергия» та-
ково, что эти три группы 
разделить невозможно, т.е. 
они составляют, по сути, 
единый кластер (рис.4), что 

позволяет говорить о существовании только одного источника АЭ [6] в сплаве TiNi.  
Не вызывает сомнения, что таким источником является образование (охлаждение) и 
исчезновение (нагрев) пластин мартенсита в зернах разного размера.   

 
Рис. 3.  Кривые спектральной плотности мощности  основных типов сигналов АЭ. Серые 

кривые – для датчика MSAE-1300WB-C, черные – для датчика MSAE-L2. 
 

Геометрия образца и тип 
датчика оказывали влияние 
только на количество зарегист-
рированных сигналов АЭ (в 
больших (100х12мм) образцах  
количество зарегистрирован-
ных сигналов было существен-
но выше, чем в маленьких 
(8х8мм);  датчик MSAE-L2 с 
большей (на порядок) чувстви-
тельностью регистрировал 
больше сигналов, чем менее 

чувствительный датчик MSAE-1300WB-C), но практически не влияли на спектраль-
ные характеристики (форму кривых спектральной плотности и расположение кла-
стеров в пространстве «энергия – медианная частота» (рис. 3 и 4).   

 
Рис. 2.  Температурная кривая Т, уровень RMS (а) и об-
щий счет для сигналов АЭ (1-3) разных видов (см. рис.3) 

 
Рис. 4. Расположение сигналов типов I–III на плос-
кости «энергия – медианная частота» 
 

I                                                     II                                            III 

100 оС 

0 оС 
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Если сравнить полученные результаты с данными при индентировании, легко 
видеть различие  АЭ  при этих двух видах воздействия на образцы TiNi как по форме 
кривых спектральной плотности (рис. 1г и 3), так и по распределению сигналов АЭ в 
координатах «медианная частота – энергия» (рис. 1в и 4), что свидетельствует о раз-
личных механизмах генерации АЭ при пластической деформации и мартенситном 
превращении.  

Таким  образом,  изучение спектрального состава сигналов АЭ в никелиде ти-
тана и других сплавов «с памятью»  может стать весьма чувствительным и эффек-
тивным инструментом исследования свойств этих материалов и, особенно в сово-
купности с другими методами исследования (калориметрические, рентгенографиче-
ские и др.), несомненно, позволит получить дополнительную информацию о процес-
сах, происходящих при фазовых переходах в этих материалах. 

 
Список литературы 
 
1. Salzbrenner R. J., Cohen M. On the thermodynamics of thermoelastic martensitic transforma-

tions // Acta metall. 1979. Vol. 27, № 5. P. 739-748. 
2. Baram J. and Rosen M. Some observations on acoustic emission generated during thermoelas-

tic phase  transformation in Al-Ni and TiNi alloy // Scr.Met. -1979.- V.13.- No 7.- P.565-568  
3. Лотков А.И., Иевлев И.Ю., Шабаловская С.А. Исследование мартенситных превращений 

в TiNi и  InTl методом акустической эмиссии // Необычные механические свойства спла-
вов – Киев, 1980. – С.3-4 

4. А.И.Потекаев, В.А.Плотников Акустическая диссипация энергии при термоупругих мар-
тенситных превращениях Томск: изд-во НТЛ, 2004 - 196 с.  

5. Д.Л. Мерсон, А.А. Разуваев, А.Ю. Виноградов. Применение методики анализа спек-
тральных образов сигналов акустической эмиссии для исследования повреждаемости 
покрытий TiN на стальной подложке. // Дефектоскопия. - 2002. - № 7. - C. 37-46. 

6. В.В. Шип, Г.Б. Муравин,  В.Ф. Чабуркин. Вопросы применения метода акустической 
эмиссии при диагностике сварных трубопроводов // Дефектоскопия, 1993.  № 8.  С. 17-
23. 
 
 
 
 

УДК 620.111.3 

ВЫЯВЛЕНИЕ СОСТОЯНИЙ ТВЕРДЫХ ТЕЛ,  
ПРЕДШЕСТВУЮЩИХ ИХ РАЗРУШЕНИЮ,  

МЕТОДАМИ АКУСТОМИКРОСКОПИЧЕСКОЙ ДЕФЕКТОСКОПИИ 
 

Кустов А. И.*, Мигель И. А. 
 

*Воронежский государственный педагогический университет, Россия 
Военный  авиационный  инженерный  университет (Воронеж), Россия 

akvor@yandex.ru 
 

 
Всегда актуальной являлась задача оценки состояний твердых тел, предшест-

вующих их разрушению. Решение этой задачи эффективно осуществляется в послед-
ние 10–15 лет методами акустомикроскопической дефектоскопии [1]. Наиболее важ-
ные из них – визуализации и V(Z) –кривых.  

В данной работе объектами изучения были стали, подвергнутые различным  
внешним воздействиям. Для них рассчитывались значения физических свойств с по-
мощью сканирующего акустического микроскопа САМ [2]. В работах [3,4] было 
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продемонстрировано, что режим визуализации  с относительным сканированием по-
верхности образца и акустической линзы позволяет получить акустическое изобра-
жение структуры объекта. При этом, изменяя расстояние (Z) линза-поверхность объ-
екта, можно получать изображения на различной глубине. Снимки позволяют на-
дежно рассчитывать размеры отдельных зерен, оценивать их форму. Известно, что 
эти параметры в значительной степени определяют прочностные свойства металли-
ческих материалов. При этом по изменению размера зерна, в соответствии с законом 
Холла–Петча,  σ0,2  = σ0  + k dз-1/2 , можно рассчитать, например, σ0,2. Оценка степени 
деформации, в том числе, ее значительных локальных изменений, производилась по 
трансформации формы отдельных зерен, что просто и надежно с применением аку-
стической визуализации.   

Другим базовым методом акустической микроскопии является метод V(Z)-
кривых. Он позволяет рассчитывать значения скоростей акустических волн (напри-
мер, поверхностных υR) с точностью до 0,2%. Деформация металла, возникновение 
упругих неоднородностей или микротрещин, всё это проявляется в трансформации 
характерной зависимости выходного сигнала преобразователя V от расстояния Z до 
линзы.  Сканируя поверхность образца при ее перемещении в x-y-плоскости в режи-
ме V(Z)-кривых, получали профили зависимостей   от координат, то есть определяли 
значения  в конкретных, пространственно ограниченных областях (размеры которых 
изменяли путем задания масштаба). Этот же метод позволяет непосредственно рас-
считывать величину упругих неоднородностей, оценивать степень их опасности, как 
по форме, так и по плотности в растре, без акустомикроскопической визуализации 
[5].  

На рис.1 представлена зависимость σ0,2  от температур отжига для стали  18ХГТ. 
Полученная кривая демонстрирует повышение прочностных свойств при снижении  
tотп. Данная закономерность связана, прежде всего, с фактом измельчения аустенит-
ного зерна  в процессе поверхностной закалки. Используя результаты стандартных 
расчётов значений σ0,2, хотя бы для двух точек, применяли метод V(Z)-кривых, кото-
рый позволяет определять размер зерна материала по значениям скорости ПАВ.  

 

       
    Рис. 1. Экспериментальная зависимость σ0,2  от температур отжига для стали  18ХГТ. 
 

На рис.2 и 3 показано, что каждому размеру зерна соответствует различная υR . 
Таким образом, разработанная методика обеспечивает экспрессный расчет dЗ, кото-
рый подтверждается данными акустической визуализации.    

Одной из целей нашей работы было определение прочностных характеристик.  
В качестве критерия прочности был выбран условный предел текучести σ02. Проч-
ность оценивалась как в режиме визуализации, так и по V(Z)–кривым. Первый метод 
предполагал визуальное измерение размера зерна материала dз с параллельной 
оценкой величины  σ02  стандартными методами. Затем использовалось уравнение 
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Холла–Петча, из которого для различных экспериментальных точек рассчитывались 
значения  σ0  и  k.  По экспериментальной кривой определяли  σ02  для выбранных 
значений  dз. Полученная экспериментальная кривая представлена на рис.4.  

 

 
Рис. 2. Первый вариант аппроксимации зависимости скорости поверхностных 

                   акустических волн (υR) от размера зерна  стали  18ХГТ. 
 

 
 

Рис. 3. Второй вариант аппроксимации зависимости скорости поверхностных  
              акустических волн (υR) от размера зерна  стали  18ХГТ. 

 

 
Рис. 4. Зависимость  предела текучести от размера зерна  стали  18ХГТ  
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Другой акустомикроскопический метод заключался в измерении величин  Rυ , 
расчете  модулей Е и G. Оценка значений  предела прочности проводилась в соответ-

ствии с известным выражением 0 , 2 21 0
G

n
σ ≅

⋅ ⋅ π
.  Сравнение полученных зави-

симостей позволяет сделать вывод о том, что, измеряя Rυ , можно просто и надежно 

оценивать значения 0,2σ . 
И, наконец, САМ позволяет оценивать предельность состояния материала по 

величине дисперсии физических  величин, например, по скорости ПАВ. На рис.5 
представлен пример дисперсии  Rυ  для стали  18ХГТ  с  (dз)-1/2 ~ 7. 

 
 

                         Рис. 5. Дисперсия  Rυ  для стали 18ХГТ  с  (dз)-1/2~7 
 
Таким образом, проведенное нами статистически значимое количество экспе-

риментов доказывает, что: методы АМД позволяют эффективно оценивать степень 
предельности состояния материала и определять ряд его физико-механических па-
раметров ( Rυ , E, G,  V/V%,  dз ). 

- υR  – информативный параметр для неразрушающего контроля сталей; 
- методы АМД позволяют эффективно оценивать степень предельности состоя-

ния материала и определять ряд его физико-механических параметров ( Rυ , E, G,  
V/V%,  dз ). 
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Дефекты, их физическая природа, размеры, распределение в объеме или на по-

верхности являются одним из определяющих факторов по отношению к свойствам 
материала и объекта исследований в целом.  В более ранних работах нами рассмот-
рены самые разные дефектные структуры в материалах, находящихся в конденсиро-
ванном состоянии (упругие неоднородности и микротрещины в стёклах, металлах, 
полупроводниках, границы зёрен, включения и проч.) [1–3]. Настоящая работа по-
священа изучению керамик, получаемых с использованием технологии спекания. В 
результате материал содержит структурированную систему пор, оказывающих су-
щественное воздействие на свойства. Он одновременно представляет самостоятель-
ный интерес для изучения физико-механических характеристик и является моделью 
объекта с системой дефектов.  

Главной задачей работы было доказать, что акустомикроскопические методы 
исследований обеспечивают визуализацию и характеризацию как структуры самого 
материала, так и системы дефектов в нём. Оценка параметров материала, его свойств 
проводится как по акустомикроскопическим изображениям, так и по значениям ско-
рости ПАВ в образце или уровню их затухания (∆V/V%). Полученные или рассчи-
танные характеристики дополняют друг друга, обеспечивая достоверность результа-
тов исследований.  

На рис.1 представлен пример визуализа-
ции структуры керамики на различной глуби-
не от поверхности образца. Именно эти слои, 
имеющие толщину до ~100 мкм и непосредст-
венно прилегающие к поверхности, играют 
ведущую роль в обеспечении требуемых 
свойств материала. Как видно из рисунка, ре-
жим визуализации позволяет непосредственно 
оценивать процент пористости, а значит, и 
рассчитать плотность материала. С последней 
характеристикой связаны значения скорости 
распространения в образце АВ, что обеспечи-
вает определение плотности (или пористости) 
по  υR. Cоответствующие V(Z)-кривые  для  
различных   типов керамик ЦТС представлены  

на  рис.2  и 3.  Наличие и характеристики системы пор влияют  на  два основных па-
раметра V(Z)-кривых – высоту главного максимума и расстояние ∆ZN между  осцил-
ляциями, определяющее значение υR. Таким образом, фиксируя υR или ∆V/V%, мож-
но различать материалы с различными системами дефектов.  

 

 
 
Рис. 1. Акустическое изображение       
строения пьезокерамики ЦТС-19 на    
глубине ~32 мкм (частота 404 МГц,  
Hg, размер по горизонтали 250 мкм)    
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Рис. 2. Экспериментальная V(Z) – кривая 
для ЦТС-22 (ацетон, по вертикали V(Z) в 
процентах, по горизонтали – Z в мкм)              

Рис. 3.  Экспериментальная кривая для ЦТС-
35 (ацетон, масштаб по горизонтали 5,2 
мкм/дел., ∆ZN = 10,09 мкм, υR = 2,29.10 3 м/с). 

 
Керамики ЦТС – типичный продукт порошковых технологий. Его изготовле-

ние, синтез и отжиг позволяют получить относительно изотропный материал. Сте-
пень изотропности определяется масштабом  области изучения исследовательского 
прибора. Из литературных данных [4, 5],  а также из результатов авторских экспери-
ментов известно, что ЦТС-пьезокерамики  имеют зернистое строение, а размеры зе-
рен варьируются в пределах 3 – 20 мкм (см., например, рис.1).  

Рис. 4 демонстриру-
ет возможность изучения 
с помощью САМ зависи-
мости пористости мате-
риала (в данном случае 
пьезокерамики ЦТС-22) 
от температур отжига. 
Послойная визуализация 
строения керамики до 
глубин в несколько десят-
ков микрометров позво-
ляет определять порис-
тость и связанную с ней 
плотность образцов. Най-
денная таким образом 
суммарная пористость 
образцов в зависимости 
от температур синтеза и 

отжига лежала в пределах от 5–12 до 35–40 %, что, в целом, соответствует приводи-
мым в литературе значениям. Оценка размера зерна керамики по акустическому 
снимку дает величины  5–12 мкм, что соответствует средним размерам зерна, опре-
деленным другими методами (например, оптическим методом при дополнительном 
травлении границ зерен 5% HCl с несколькими каплями HF и увеличении 2000х) . 

Как сама экспериментальная кривая, так и её анализ с помощью тренда позво-
ляют выбирать оптимальные для достижения характерных значений θ% температу-
ры отжига. Для представленной на рис.4 зависимости эти температуры составляют 
1550–1570 К. При этом одновременно проводились измерения различных физико-
механических характеристик пьезокерамики – υR , ∆V/V% и др. Результаты измере-
ний для ЦТС-22 представлены  на рис.5. Они показывают наличие   похожей  зави-
симости с экстремальными значениями в той же области температур (1520–1560 К).  

 

 
Рис. 4. Зависимость  пористости  образцов  ЦТС-22  от тем-

ператур отжига (Тотж, К). 
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Измерения υR проводи-
лись на пластинах из ЦТС-35 
с размерами (6х6х1) мм3 и 
ЦТС-22 диаметром 10 мм и 
толщиной до 2 мм. Образцы 
для исследований изготавли-
вались из керамической 
шихты с использованием в 
качестве связующего 5%-го 
раствора поливинилового 
спирта в воде. Прессование 
производилось при значении 
давления ~108 Па. По ре-
зультатам измерения плот-
ность θп составляла 25–30% 

(θоткр. ≈  θп; θзакр. ≈ 2–3%). Для удаления связывающего вещества применялся отжиг 
при температурах ~ n.103К. При этом  полная  пористость θп  повышалась на 2–3%. 

Однако для всесторонней и полной оценки дефектных структур в материале 
недостаточно уметь рассчитывать ряд, пусть важных характеристик. Влияние дефек-
тов на физико-механические свойства объективно оценивается по величине диспер-
сии свойств. При работе в режиме сигнала строки, или при сканировании линзы 
вдоль выбранного направления получаются наборы параметров, наглядно характери-
зующих однородность материала [6]. Например, на рис.6 представлена гистограмма  
для уровня затухания ПАВ в зависимости от координат линзы.  
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Рис. 5. Гистограмма изменения свойств вдоль направления Х. 
 
Выбор шага для измерений обусловлен размерами зерна (определенными по 

акустическим изображениям) и размерами минимального пятна (~6.λR) акустическо-
го пучка. Расчётное значение дисперсии в этом случае составило D = 9,89 и может 
служить параметром однородности материала после той или иной его обработки.   
 Приведенные результаты, на наш взгляд, убедительно показывают возможность 
анализа дефектных структур и их влияния на физико-механические свойства твердо-
тельных материалов с помощью методов АМД. 
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К началу ХХI века широкое распространение получили композиционные мате-

риалы. Их существенные преимущества, по сравнению с известными ранее, связаны 
со спецификой строения. В состав этих материалов входят обычно твердый напол-
нитель и более пластичная матрица. Поэтому, композиционные материалы могут 
выдерживать значительные механические нагрузки и при этом  сохраняют достаточ-
но высокие значения вязкости. Актуальность задачи изучения таких материалов 
трудно переоценить.  

Анализ физико-механических свойств композитов достаточно сложен из-за их 
специфического строения. В значительной степени проблема такого анализа может 
быть решена с использованием методов АМД [1-3]. 

Свойства композитных материалов определяются физико-механическими ха-
рактеристиками матрицы и наполнителя. При этом существенную, а иногда и опре-
деляющую роль играет распределение частиц наполнителя в образце, которое в свою 
очередь зависит от вязкости и плотности материала матрицы, времени его полимери-
зации и размеров частиц наполнителя.  

Целью настоящей работы являлось доказательство эффективной характериза-
ции композитов, как по структурному строению, так и по уровню физико-меха-
нических характеристик, величине их дисперсии. Образцами для исследований были 
выбраны реальные промышленные материалы типа полимерных пьезокомпозитов 
(например, ИНСК-3 и ЦТС-19, НВ-1 и ЦТС-23 и др.). На втором этапе в качестве 
композитов рассматривались стали, состоящие из областей с различным фазовым 
составом.   

Рис.1  демонстрирует тот факт, что оптический метод, являющийся в настоящее 
время основным методом визуального контроля структуры исследуемых образцов, 
не позволяет  визуализировать их строения. На акустическом изображении (рис.2), 
при глубине визуализации до 25–30 мкм, отчетливо видны как сами частицы, так и 
места их расположения. Данный факт позволяет оценить распределение частиц, их 
плотность в растре.  При этом размеры частиц равняются 5–12 мкм, что соответству-
ет размерам используемых при изготовлении композита частиц, которые оценива-
лись другими способами.  
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Рис. 1. Оптическое  изображение  композита 
ИНСК-3 и ЦТС-19 

Рис. 2.  Акустическое изображение  
(Hg, 404 МГц, масштаб 40 мкм/дел) 

 
Путем вертикальной заливки изготавливались образцы ИНСК-3 и ЦТС-19, в по-

следующем разрезавшиеся на 20 равных долей по вертикали (см. схему на рис.3). 
Толщина ленты равнялась 1 мм, а высота – 120 мкм. Затем получали набор акусто-
микроскопических изображений торцов. По количеству частиц в растре, определен-
ных по микроснимкам,  строился  график их зависимости от уровня  изображения 
(рис.3).      

 

  
 
Рис. 3. Кривая  распределения  числа  частиц  наполнителя  по  высоте   пластины при 

вертикальной заливке ( ИНСК-3 и ЦТС-19) 
    
Как  видно  из графика, на кривой можно выделить три  характерных области.   

В области I (верхняя часть пластины ) наблюдается близкое к линейному нарастание 
концентрации наполнителя по мере понижения исследуемого участка ленты. Образ-
цы из этой области были однородны и обладали высокой механической гибкостью. 
Отклонение числа частиц от среднего значения составляло для всех образцов ~ 5%. 
В области II концентрация отдельно расположенных частиц начинала падать с по-
нижением исследуемого участка, так как все большее их число собиралось в цепочки 
или глобулы, то есть появлялись крупные образования частиц. В области III, соот-
ветствующей нижней части пластины, частицы образуют отдельные крупные конг-
ломераты. В присутствии дефектов такого рода среда становилась резко неоднород-
ной, а пластина хрупкой.  
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Для количественной оценки свойств полимерных композитов применялся САМ 
отражательного типа [3,4]. Однако, полимерные матрицы различных типов имели 
очень высокие значения коэффициентов затухания АВ, что не позволяло получить 
V(Z)-кривые с характерным набором ∆ZN. Пример полученной экспериментально 
V(Z)-кривой для пьезокомпозита ИНСК-3 с ЦТС-19 приведен на рис.4.  
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Рис. 4.  V(Z)-кривая для композита ИНСК-3 с ЦТС-19                 

 
Из рисунка видно, что главный максимум проявляется хорошо, однако правее 

значений Z = 30 мкм  нет каких-либо регулярных экстремумов. В данной ситуации 
было предложено использовать V(Z)-кривые для оценки такого параметра, как коэф-
фициент затухания АВ. Для исследуемых образцов были проведены замеры высоты 
V(Z)-кривых. По результатам этих измерений была построена зависимость  ∆V/V%  
от высоты среза (№ образца), которая представлена на рис.5.  

 

 
Рис.5. Зависимость уровня поглощения ПАВ ∆V/V%  для  пьезокомпозита ИНСК-3  

с ЦТС-19 от номера среза 
 
Из нее видно, что наличие максимума подразумевает экстремальность свойств  

исследуемого объекта в средней части. Понимание механизма данного явления тре-
бует проведения дополнительных исследований и увязки уровня рассеяния АВ в ма-
териале матрицы и в материале наполнителя. По-видимому, возможно связать зна-
чения ∆V/V с другими, например, прочностными, упруго-механическими параметра-
ми образцов.   

На современном этапе не представляется возможным рассчитать с высокой точ-
ностью изменение акустических характеристик в такой важной области, как граница 
матрица-наполнитель. Однако модельный эксперимент с волокном борского стекла в 
полимере (D3 = 80 мкм), представленный на рис.6, показывает, что отчётливо на-
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блюдается скачок уровня V(Z) как вблизи границ (-∆V2), так и в районе твёрдого на-
полнителя (+∆V1). 

 
Рис. 6. Схема определения  уровня поглощения ПАВ ∆V/V%  для модельного объекта           

 
В заключение заметим, что анализ таких физико-механических свойств компо-

зитов (или сталей) как υR ,∆V/V%  и др. может быть произведен с точки зрения про-
странственного распределения (по размерам областей) или по их дисперсии (разбро-
су) [5,6]. Пример такого подхода для образца стали  18ХГТ  приведен на рис.7. 
 

 
 

Рис. 7. Дисперсия скорости ПАВ вдоль выбранного направления (Х) 
   

Таким образом, оценка предельности состояния композиционных материалов 
может быть эффективной и экспрессной при использовании методов АМД.  
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При поверхностном легировании с оплавлением основы концентрированными 

потоками энергии плавление материала основы и насыщение расплава легирующими 
элементами происходит одновременно, поэтому более глубокие слои, которые суще-
ствуют в жидком состоянии меньшее время, чем верхние, имеют в результате мень-
шую степень легирования. Эта особенность обработки позволяет согласовать свой-
ства модифицированных слоев и основы и обусловливает повышенный интерес к 
созданию новых способов их формирования. Одним из таких способов является 
электровзрывное легирование (ЭВЛ), которое осуществляется путем импульсного 
оплавления поверхностных слоев при воздействии на них многофазной плазменной 
струей, сформированной из продуктов электрического взрыва проводников. Высокая 
степень легирования сравнительно тонких модифицированных слоев обусловливает 
возможность проведения комбинированной обработки поверхностных слоев, кото-
рая включает ЭВЛ и последующее дополнительное воздействие, позволяющее изме-
нить структурное состояние зоны легирования. В настоящей работе в качестве до-
полнительного воздействия использовали электронно-пучковую обработку.  

Образцы углеродистой стали 45 в отожженном состоянии с феррито-перлитной 
структурой подвергали электровзрывному алитированию и последующей электрон-
но-пучковой обработке на установке «SOLO», разработанной в ИСЭ СО РАН (г. 
Томск). Плотность энергии импульсов составляла 20 Дж/см2, число импульсов дли-
тельностью 50 мкс изменяли от 10 до 200. Такой режим дополнительной обработки 
обеспечивал переплавление исходной модифицированной поверхности на глубину 
до 5–7 мкм. Электровзрывное алитирование стали 45 приводит к формированию зо-
ны легирования глубиной 15 мкм, ниже которой выявляется зона термического 
влияния толщиной 7–8 мкм, представленная осветленным перлитом. Световая мик-
роскопия показала, что после дополнительной электронно-пучковой обработки про-
исходит увеличение глубины модифицированной зоны. При этом четкая граница 
между зоной легирования и основой, которая хорошо видна на образцах после ЭВЛ, 
исчезает. По глубине образцов наблюдается ряд слоев толщиной около 10–15 мкм, 
что свидетельствует об интенсивных диффузионных процессах, которые происходят 
в зоне воздействия. С увеличением количества импульсов электронно-пучковой об-
работки микротвердость падает, а глубина зоны повышенной микротвердости уве-
личивается, достигая 55–60 мкм. Непосредственно на поверхности микротвердость 
несколько ниже, чем в глубине. В случае электронно-пучковой обработки десятью 
импульсами пик микротвердости (875 HV) наблюдается на глубине около 30 мкм, а 
после пятидесяти импульсов обработки на глубине около 10 мкм.  

 
Работа выполнена при финансовой поддержке грантами РФФИ № 07-08-

92102-ГФЕН_а и 08-02-0002-а, 08-2-12012-офи.  
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Процесс накопления дефектов при пластическом деформировании металлов 

приводит к диссипации и накоплению энергии внутри материала. Классическое 
предположение о почти полной диссипации энергии деформации в тепло [1] оказы-
вается верным только в ограниченном числе случаев. Современные эксперименталь-
ные данные свидетельствуют о том, что более пятидесяти процентов энергии, затра-
ченной в процессе деформирования, может быть сохранено в материале. Особенно-
сти процесса накопления энергии тесно связаны с особенностями эволюции мезо-
структуры материала и существенно влияют на его механическое поведение. Совре-
менные экспериментальные методы позволяют в режиме реального времени полу-
чать информацию о величине диссипированной в процессе деформирования энергии 
(метод инфракрасной термографии), числе и характере появляющихся дефектов (ме-
тод акустической эмиссии). 

Данная работа посвящена исследованию баланса энергии при циклическом на-
гружении армко-железа. В основу эксперимента положен экспресс-метод определе-
ния предела усталости материала методом инфракрасного мониторинга, позволяю-
щий эффективно определить величину предела усталости и особенности диссипации 
энергии при различных уровнях напряжения. Отличительной особенность данной 
работы является одновременное использование двух методов неразрушающего кон-
троля и сопоставление их результатов. В процессе циклического нагружения эволю-
ция структуры материала контролировалась методами инфракрасного сканирования 
(с использованием инфракраной камеры CEDIP Silver 450M, спектральный диапазон 
камеры 3–5 мкм. Максимальный размер кадра 320x240 точек, чувствительность ка-
меры < 25 мK при 300°K) и методом акустической эмиссии (система Vallen AMSY5, 
укомплектованная высокочастотными датчиками VS2MP (диапазон регистрируемых 
частот 350–2000 кГц) и низкочастотными датчиками AE104A (диапазон регистри-
руемых частот 50–400 кГц)). 

В результате было показано, что процессы зарождения мезодефектов и дисси-
пации энергии при циклическом деформировании имеют пороговый характер. Свод-
ный график зависимости изменения температуры и средней скорости генерации сиг-
налов акустической эмиссии за один шаг испытания от амплитуды напряжений 
представлен на рисунке 1. 

В работе показано, что генерация сигналов акустической эмиссии, связанная с 
образованием дефектов, начинается раньше изменения средней температуры образца 
и до скорости 100-150 импульсов/сек не вызывает её регистрируемого повышения. 
При этом величина предела усталости материала, определяемая по методу [2] оказы-
вается существенно выше и соответствует скоростям генерации 300–400 импульсов 
в секунду. 

Анализ данных акустической эмиссии в сочетании с данными по изменению 
температуры образца позволяет проследить процесс адоптации материала к прило-
женному нагружению. В момент приложения напряжения выше предела усталости 
материала реагирует множественной генераций мезодефектов (1000 и более импуль-
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сов/сек) и интенсивной диссипаций тепла. Термодинамическое равновесие образца с 
внешней средой достигается как за счёт повышения скорости теплообмена (за счёт 
увеличение градиента тепла), так и за счёт уменьшения в процессе нагружения ско-
рости генерации и среднего размера генерируемых дефектов. 

 

 
Рис. 1. Зависимости изменения температуры образца и средней скорости генерации сигна-
лов акустической эмиссии за один шаг испытания от амплитуды напряжений (■ – средняя 
скорость генерации сигналов АЭ в диапазоне 50–400 кГц, ▲ – средняя скорость генерации 

сигналов АЭ в диапазоне 350–2000 кГц, ○ – изменение температуры образца). 
 

Переход к процессу образования усталостной трещины является спонтанным. 
Момент образования усталостной трещины сопровождается локализацией диссипа-
ции энергии и существенным ростом как качественных, так и количественных пока-
зателей акустической эмиссии. Рост акустической активности сопровождается изме-
нением резонансной частоты образца и непосредственно связан с ростом трещины. 
Анализ количественных характеристик акустической эмиссии и кинетики темпера-
туры не позволяет выделить устойчивые предвестники макроскопического разруше-
ния. 
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ ПОВЕРХНОСТИ  
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1. Введение 
Поверхность пластически деформируемого материала оказывается покрыта 

системой линий скольжения, которая по мере развития деформации приобретает все 
более усложненную структуру со все более возрастающими коллективными эффек-
тами, определяющимися эволюцией дислокационных субструктур, при которой про-
исходит огрубление дефектной подсистемы. Очевидно, что эволюция поверхности 
пластически деформируемого монокристалла вызвана эволюцией в его структуре, 
т.е. развитием дефектной подсистемы образца. Исследование эволюции поверхности 
монокристаллического алюминия при развитии пластической деформации в терми-
нах эффективных температур и функции ПВР являлось целью данной работы. Де-
фектная подсистема представляет собой с термодинамической точки зрения систему 
с медленной динамикой. Флуктуационно–диссипативная теорема позволила связать 
квадрат флуктуаций внутреннего параметра системы с ее эффективной температурой 
и восприимчивостью. 

 

2. Экспериментальное исследование поверхности деформируемого образца 
в терминах эффективных температур 
Было проведено двадцать три последовательных этапа нагружения монокри-

сталлического образца [1]. С помощью интерферометра – профилометра NewView 
на каждом этапе деформирования снимался трехмерный профиль поверхности де-
формированного образца. В качестве внутреннего параметра системы выбрана вели-
чина локальной деформации. Флуктуации пластической деформации оценивались по 
величине рельефа свободной поверхности деформированного образца, иницииро-
ванной локализованными пластическими сдвигами [2].  

На рис. 1, 2 представлены ре-
зультаты исследования пластически 
деформированного образца из мо-
нокристаллического алюминия в 
терминах эффективных температур. 
На начальных этапах пластической 
деформации присутствует большой 
разброс в значениях эффективных 
температур. На этапе сильно разви-
той пластической деформации по-
является тенденция автомодельно-
сти вида зависимости эффективных 
температур от структурного мас-
штаба, что может говорить о само-
упорядочении структуры – при раз-
витии пластической деформации 
дефектная подсистема в образце 
эволюционирует таким образом, 
чтобы скомпенсировать внешние 

приложенные напряжения собственным суммарным полем. На начальном этапе пла-
стической деформации флуктуации энергии дислокационных субструктур велики 

 

 
 

Рис. 1. Зависимость эффективной температуры от 
структурного масштаба для исследованных эта-
пов пластической деформации 
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(рис. 2), и постепенно уменьшаются, так как происходит рост влияния коллективных 
эффектов. После перестройки дислокационных субструктур и перехода к стадии 
сильно развитой пластичности, когда дислокационные субструктуры сильно взаимо-
действуют, рост эффективных температур с увеличением деформации вызвано об-
щим увеличением энергии в системе.  

 

 
 
 
 
 
 
 
 
Рис. 2. Зависимость 
эффективной темпе-
ратуры от величины 
макродеформации с 
учетом доверительно-
го интервала 
 

 
3. Исследование поверхности пластически деформируемого монокристал-
ла с использованием функции плотности распределения вероятности 
В данной работе поверхность пластически деформируемого монокристалла 

алюминия рассматривалась как статистическая система. Полученная эволюция вида 
функции плотности распределения вероятности (ПРВ) флуктуаций рельефа с разви-
тием пластической деформации согласуется с результатами исследования в терми-
нах эффективных температур. Флуктуации высот поверхности недеформированного 
образца распределены по нормальному закону (рис. 3), на начальном этапе дефор-
мирования появляются экстремальные выбросы на поверхности (рис. 4), которые с 
развитием  пластической деформации отражаются на структуре материала.  

 

 
Рис. 3. Функция плотности распределения 
вероятности для недеформированного об-
разца 

Рис. 4. Функция плотности распределения ве-
роятности для начальной стадии пластической 
деформации 
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На последнем этапе пластического деформирования дислокационная подсис-
тема огрубляется, что отражается на поверхности образца – на ней нет экстремаль-
ных выбросов, рельеф представляет собой совокупность большого числа пиков и 
амплитуд примерно одинаковой небольшой величины. Полученный вид функции 
ПРВ (рис. 5, 6) может соответствовать периодической структуре, что является необ-
ходимым (но, к сожалению, не достаточным) условием наблюдения на поверхности 
остановившихся волн пластичности [3].  

 

  
Рис. 5. Функция плотности распределения 
вероятности для стадии сильно развитой 
пластичности 

Рис. 6. Функция плотности распределения 
вероятности для стадии сильно развитой пла-
стичности в нормированных переменных 

 
Для проверки данной гипотезы был сгенерирован тестовый  сигнал из суперпо-

зиции нескольких гармоник с разными периодами и для него были получены функ-
ции распределения плотности вероятности, что подтвердило сделанное  предполо-
жение о регулярности структуры, дающей такой вид функции ПРВ.  

 

4. Выводы 
В результате данной работы были получены графики зависимости эффектив-

ной температуры от структурного масштаба и величины макродеформации, была до-
казана автомодельность эволюции эффективных температур на этапе сильно разви-
той пластичности, что подтвердили дальнейшие исследования поверхности нагру-
жаемого образца в терминах функции ПРВ. Были получены косвенные доказательст-
ва волновой природы пластической деформации  

 

Работа выполнена при финансовой поддержке Российского фонда фундамен-
тальных исследований (гранты № 07-01-91100, № 07-01-96004, №07-08-96001). 
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В твердых телах, подвергнутых ударно-волновому нагружению коллективные 

моды – пространственно-временные структуры в ансамблях дефектов, обнаружива-
ют характерные фрактографические признаки, и формирование этих структур со-
провождается качественными изменениями в реакции материалов на деформирова-
ние: «динамическая ветвь» при отколе, аномальная зависимость вязкости на ско-
рость деформации, волны разрушения. Параметры, определяющие типичные мезо-
скопические дефекты (микросдвиги, микротрещины) были введены как локализация 
соответствующей группы симметрии тензора дисторсии и могут рассматриваться 
как флуктуации поля смещений. Эти дефекты описываются симметричными тензо-
рами вида   kiik ss νν=  в случае микротрещин и )(21 kikiik llss νν +=  для микросдви-
гов. Здесь ν  – единичный вектор нормали к основанию микротрещины или поверх-
ности сдвига,  l  – единичный вектор в направлении сдвига, s  – объем микротрещи-
ны и интенсивность сдвига.  

Таким образом, введенные тензорные параметры описывают как скалярные, так 
и тензорные (ориентационные) изменения поля дисторсии, что, как отмечается авто-
рами развиваемого подхода, является исключительно важным при описании разру-

шения и пластичности. ik ikp n s= – макроскопический тензор плотности дефек-
тов,  n – концентрация дефектов, На рис.1 представлена зависимость xzp  от величи-
ны приложенного напряжения xzσ  для случая простого сдвига. Параметр δ  опреде-
ляется двумя характерными масштабами: nl – размером зародыша мезоскопического 
дефекта и средним расстоянием между дефектами cl . 
 

 
 

Рис.  1. Характерные дефекты в ударно-нагруженном армко-железе 
1 – микротрещины, 2 – микросдвиги 

 
Решение обсуждаемой статистической проблемы показало, что переходы меж-

ду эквивалентными классами кривых на рис.2 происходят, когда параметр δ  дости-
гает критических значений *δ  и cδ , являющихся точками бифуркации решений. Пе-

1 

2
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реход через точку бифуркации cδ  сопровождается появлением пространственно-
временных структур качественно-нового типа, характеризующихся взрывообразным 
ростом дефектов при  ct t→  на спектре пространственных масштабов (диссипатив-
ные структуры в режиме с «обострением»).  
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Рис.  2. Характерные реакции твёрдого тела на рост дефектов 
 
В [1,2] было показано, что развитая стадия кинетики p  в пределе  ct t→  может 

быть описана автомодельным решением типа ( , ) ( ) ( )Ap x t g t f x= , в котором функция 
( )f x  определяется решением соответствующей задачи на собственные значения. 

Автомодельное решение уравнения (1) имеет вид 1( , ) ( ) ( )c fp x t t t f x L− β= − , где β  – 
степенной показатель уменьшения свободной энергии при cp p> ; масштаб fL , так 
называемая фундаментальная длина, имеет смысл пространственного периода реше-
ния [3,4].  

 
Эксперимент 
Появление новых пространственных структур должно проявляться в измене-

нии корреляционных характеристик структуры, например показателя Хёрста. Были 
проведены эксперименты по ударно-волновому нагружению образцов из армко-
железа с последующим исследованием структуры. Образцы представляли из себя 
диски диаметром 110 мм и толщиной 10 мм, отожжённые при 800 в течение 4 часов, 
и затем отполированные. Ударник был выполнен из малоуглеродистой стали, кото-
рая по механическим свойствам близка к исследуемому материалу. Химический со-
став образцов представлен в табл. 1. 

 
Таблица  1 . Химический состав (остальное – Fe) 

 

С% Mn% Si% S% P% Cu% Cr% Ni% Mo% W% Al% N% 
0,004 0,04 0,05 0,005 0,005 0,051 0,038 0,057 0,01 0,015 0,07 0,006 

 
Для исследования структуры образцы были разрезаны поперёк, затем срез был 

отполирован и протравлен. Исследование проводилось на оптическом трёхмерном 
профилометре NewView 5010 Травление выявляло зёренную структуру материала, а 
также дефекты и внутренние напряжения.  

Исследование структуры методом корреляционного анализа выявило следую-
щее: Показатель Хёрста для материала вблизи свободной поверхности равен 0,44 
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(что близко к 0,5 – хаотическому распределению дефектов), а вблизи откольной по-
верхности близок к 0,62, что говорит о появлении корреляции на исследуемых мас-
штабах (3–300 мкм), по-видимому, связанной с ориентационным переходом. 

 
Рис.  3. Структура вблизи свободной поверхности. Скорость соударения 375 м/с.  

Слева – оптическая картина, справа – трёхмерный профиль. 
 

  
Рис.  4. Структура вблизи поверхности откола. Скорость соударения 375 м/с. 

Слева – оптическая картина, справа – трёхмерный профиль. 
 

Выводы  
Переход к разрушению описан как особая форма самоорганизованной критич-

ности в ансамбле мезодефектов – структурно-ориентационные переходы. Характер-
ной чертой является образование коллективных мод в ансамбле мезодефектов, кото-
рые отвечают за локализацию повреждённости и переход к разрушению. При иссле-
довании структуры была обнаружена пространственная корреляция (рост показателя 
Хёрста), которая может быть связана с указанным переходом. 
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К числу основных гипотез, объясняющих неустойчивость пластического сдви-
га и тесно связанное с ней явление локализации пластической деформации, относят-
ся предположения о разупрочнении материала, обусловленном влиянием: а) скоро-
сти деформации; б) деформации; в) температуры, вследствие диссипации энергии; 
г) структурных изменений. Исследованию данного явления посвящен также цикл 
работ по анализу устойчивости решений систем дифференциальных уравнений с ис-
пользованием модельных определяющих соотношений. 

Влиянию всех этих факторов посвящено значительное количество работ.  
Многочисленными экспериментальными исследованиями показано, что важ-

ными дефектами структуры, определяющими релаксационные свойства и кинетику 
разрушения реальных материалов, являются микросдвиги и микротрещины – типич-
ные дефекты мезоуровня [1–8]. 

Экспериментальные исследования микроструктуры полос адиабатического 
сдвига, проведенные в ряде работ, в частности [9], ясно указывают на то, что форми-
рование полос адиабатического сдвига является результатом скачкообразных про-
цессов в системе микросдвигов и пластических ротаций и тесно связано с изменени-
ем ориентаций зерен в узких полосах сдвига,  

Обсуждаемый класс явлений в последние годы исследуется нелинейной физи-
кой [10,11], рассматривающей данные эффекты с позиций неравновесных ориента-
ционно-кинетических переходов.  

В данной работе используется ранее разработанная теория [10,11], в которой 
методами статистической физики и термодинамики необратимых процессов изуча-
ется влияние микросдвигов на упругие и релаксационные свойства твердых тел ма-
териала. 

Резкий переход к более упорядоченной дефектной структуре часто приводит к 
аномалиям деформационных свойств, которые могут проявиться, в частности, при 
высокоскоростном соударении ударника с преградой (выбивание пробки) [12]. 

В данном исследовании проведено численное моделирование механизмов не-
устойчивости пластического сдвига (в квазиодномерной постановке) с учетом  

- термического разупрочнения (термопластической неустойчивости); 
- особенностей кинетики накопления микросдвигов в материале.  
Было рассмотрено деформирование плоского слоя в условиях чистого сдвига. 

Одна сторона слоя жестко закреплена. На другой стороне слоя задается постоянная 
скорость 0v . 

Поведение плоского слоя при моделировании термопластической неустойчиво-
сти описывается следующими уравнениями:  

0 z zv
V t z
ρ ∂ ∂σ

=
∂ ∂

;                                                                               (1) 

2

0 2
p

z z
T Tc
t z

ρ λ γσ ε
∂ ∂

= +
∂ ∂

& ,                                                                   (2) 
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где 0 , ,cρ λ  – плотность, теплоемкость и коэффициент теплопроводности плоского 
слоя, zσ  – касательное напряжение, T – температура, zv  – материальная скорость, 

p
zε&  – скорость пластической деформации, γ  – доля работы пластической деформа-
ции, перешедшая в тепло. 
Начальные и граничные условия  

( ),0 0z zσ = ; ( ,0) 0zv z = ; (0, ) 0zv t = ; 0( , )zv h t v= ;                                      (3) 

0( ,0)T z T= ; ( ) ( )0, , 0T Tt h t
z z

∂ ∂
= =

∂ ∂
.                                                    (4) 

Принималось условие аддитивности упругих и пластических деформаций  
e p

z z zε = ε + ε& & & . 
Справедливость условия аддитивности упругих и необратимых скоростей деформа-
ций обусловлена малостью упругих деформаций и гидродинамическим характером, 
(связанным с вязким течением вещества), необратимых деформаций. 
Поведение материала слоя описывалось уравнениями 

pz z
z

vG
t z

σ
ε

∂ ∂ = − ∂ ∂ 
& ,                                                            (5) 

где G – модуль сдвига. 
Скорость пластической деформации определялась из соотношения 

p z
z

σ
ε

µ
=& ,                                                                      (6) 

где µ  – коэффициент вязкости. 
Зависимость эффективного коэффициента вязкости  от температуры принималась в 
виде:  

0exp( ( )T Tµ α β= − −                                                                   (7) 
Неоднородное пластическое течение слоя и дальнейшая локализация пластической 
деформации инициируются начальным неоднородным профилем температуры. 

Поведение плоского слоя с учетом кинетики накопления микросдвигов в мате-
риале описывается следующими уравнениями.  
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где 1 2 3, ,l l l  – кинетические коэффициенты, 1 1, , ,a bA B p p  – параметры аппроксимации, 

zp  - компонента тензора плотности микросдвигов. 
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Использовались начальные и граничные условия 
( ),0 0z zσ = ; ( ,0) 0zv z = ; (0, ) 0zv t = ; 0( , )zv h t v=                                 (13) 

( ,0) 0zp z = ; ( ) ( )0, , 0z zp pt h t
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Неоднородное пластическое течение слоя и дальнейшая локализация пластической 
деформации инициируются начальным неоднородным распределением тензора 
плотности микросдвигов.  
Принималось условие аддитивности упругих и пластических деформаций (5). 
При численном решении системы уравнений (1)–(7) и (8)–(12) использовалась явная 
конечно-разностная схема второго порядка точности.  

В результате численного моделирования получено, что неустойчивость пла-
стического сдвига и локализация пластической деформации может быть описана с 
помощью обеих использованных моделей. 

Механизм термопластической неустойчивости рассматривался многими иссле-
дователями и достаточно подробно описан в литературе, например [13,14] . 

Модель упруго – пластического поведения материала с учетом кинетики нако-
пления микросдвигов также описывает процессы неустойчивость пластического 
сдвига и локализация пластической деформации. В процессе высокоскоростного де-
формирования в материале происходит структурно-кинетический переход по пара-
метру плотности микросдвигов, что приводит к резкому скачкообразному измене-
нию эффективных характеристик среды, в частности, к резкому падению эффектив-
ной вязкости, и, как следствие, к резкому росту скоростей пластических деформаций 
и релаксации напряжений. 

В реальных материалах при высоких скоростях деформации могут иметь место 
оба механизма, которые реализуются в различных материалах при различных усло-
виях нагружения.  

 
Работа выполнена при частичной поддержки грантов РФФИ 05-08-33652а, 

07-01-96004-р_урал_а, 07-08-96001-р_урал_а. 
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В настоящее время хорошо известно, что метод быстрой закалки из расплава 
позволяет получать широкий спектр сплавов с дисперсной структурой и улучшен-
ными механическими и физическими свойствами. Среди гранулируемых Al сплавов 
с улучшенными физическими свойствами имеют широкое практическое применение 
сплавы с низким термическим расширением. На основе системы Al-Si с добавками 
Ni, Cu, или Fe были разработаны поршневые сплавы марки САС, в которых коэффи-
циент теплового линейного расширения (КТЛР) приближался к КТЛР стали, и дос-
тигал 13.5-16.5*10-6 1/град. [1] 

Данная работа инициирована необходимостью разработки новых фундамен-
тальных подходов для дальнейшего снижения этого физического показателя. 

Для достижения поставленной задачи и опираясь на известные исследования в 
этой области металловедения, в рамках данной работы был проведен эксперимент по 
двум направлениям. Изучалось влияние условий кристаллизации на формирование 
структуры заэвтектических сплавов системы Al-Si при быстрой закалке из расплава, 
а также влияние легирования Al-Si сплавов различными легкоплавкими и тугоплав-
кими добавками на дисперсность структуры и величину КТЛР. 

В качестве объекта исследования были взяты быстрозакристализованные об-
разцы (диаметром 80 мм и толщиной 1 мм), полученные методом центробежного ли-
тья в медный щелевой кокиль с двухсторонним охлаждением. Скорость охлаждения 
составляла 104 K/с. 

Исследования структуры были выполнены посредством оптической микроско-
пии на микроскопе «Neophot-32». 

Температурная зависимость КТЛР в силумине измерялась на кварцевом дила-
тометре модели DL-1500 RHP фирмы ULVAC-SINKU RIKO (Япония) в динамиче-
ском режиме нагрева/охлаждения с постоянной скоростью нагрева 2 K/мин. в атмо-
сфере чистого гелия при давлении p ≈ (55–70) кПа. Погрешность измерений среднего 
КТЛР во всем интервале температур (273–373)K составляла не более ±0.35*10-6 
1/град. 

Изучено влияние перегрева на значение КТЛР расплава Al-28%Si. Было уста-
новлено, что перегрев расплава до 14000C и его быстрая закалка способствовали из-
мельчению структурных составляющих и, в частности, кристаллов первичного Si до 
30 мкм, в результате чего значение КТЛР снизилось с 22*10-6 до 15,5*10-6 1/град 
(при tком). 

С целью дальнейшего снижения КТЛР было проведено легирование сплава Al–
30%Si легкоплавкой добавкой – сурьмой. Исследованы образцы, получены при раз-
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ной температурно-временной обработке расплава с различным содержанием Sb. Ус-
тановлено, что наиболее низкие значения КТЛР (11*10-6 1/град) получены в быстро-
закаленных образцах из сплава Al-30%Si с добавкой 20%Sb, выплавленные при на-
греве расплава до 14000C. Структура такого сплава представляет собой конгломерат 
дисперсных кристаллов  Si и SbAl на фоне тройной Al–Si–Sb эвтектики. 

В качестве второй добавки была использована медь, концентрация которой в 
сплавах варьировалась от 10 до 30%. Изучение структуры показало, что в результате 
быстрой закалки из расплава формируется естественный композитный материал, со-
стоящий из равномерно расположенных по сечению кристаллов кремния, аллюми-
нидов меди и сурьмы. Размер фаз не превышает 5–10 мкм. Необходимо подчеркнуть, 
что увеличение концентрации меди привело к дополнительному снижению КТЛР и 
его минимальное значение достигло 7.8*10-6 1/град. 

Таким образом, можно констатировать, что применение метода быстрой закал-
ки из расплава позволило значительно повысить содержание кремния в силумине, а 
дополнительное легирование сплавов сурьмой и медью – получить материал с более 
низким, чем у стали КТЛР. 

 
Работа выполнена при частичной финансовой поддержке Молодежного про-

екта УрО РАН и НШ-643.2008.3 
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Обнаружено, что предварительная выдержка образцов Al в постоянном маг-
нитном поле 0.3 Тл в течение 1 часа оказывает влияние на величину их микротвер-
дости. Зависимость микротвердости от времени после намагничивания носит немо-
нотонный характер. Она имеет максимум при времени выдержки 2 суток, а затем па-
дает до первоначальных значений. 

Предполагается, что эволюция примесной структуры в приповерхностном слое 
образца задается диффузией примеси из атмосферы. Это способствует созданию 
структурного мотива, чувствительного к магнитному полю, что соответствует мак-
симуму эффекта при двухсуточной выдержке.   Дальнейшая   эволюция   структуры   
приводит  к   исчезновению магниточувствительного мотива и утрате комплексами 
способности перестраиваться в магнитном поле. 

 
Авторы благодарят В. И. Альшица за полезные дискуссии. 
 
Работа поддержана Российским фондом фундаментальных исследований 

(грант № 06-02-16181). 
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Результаты ряда экспериментов показывают, что диффузия атомов по дислока-

циям происходит значительно быстрее, чем по свободному от дислокаций объему 
кристалла. Исследования закономерностей диффузии по малоугловым границам зе-
рен, представляющим собой стенки из отдельных дислокаций, также свидетельству-
ют об ускоренной диффузии по дислокациям [1]. При изучении диффузии в малоуг-
ловых границах предполагается, что плотность дислокаций в кристалла мала. Это 
позволяет считать, что дислокации расположены достаточно далеко друг от друга и, 
поэтому, их можно рассматривать изолированными. 

Для теоретического описания механизмов диффузии по дислокациям предло-
жено несколько моделей, таких как модели диффузии по изолированным дислокаци-
онным трубкам (модели Смолуховского, Ле-Клера и Рабиновича, Вуттига и Бирн-
баума) [2]. В этих моделях предполагается, что дислокация представляет собой ци-
линдрическую трубку радиуса rd. Дислокационные трубки проходят через кристалл 
перпендикулярно его поверхности, на которую нанесен диффузант. Внутри дислока-
ционной трубки считается справедливым закон Фика для однородно среды. Коэф-
фициент диффузии в дислокационной трубке Dd в силу ускоренной в ней диффузии 
предполагается много больше, чем в объеме кристалла D, то есть Dd >> D. 

В модели Смолуховского использовались приближения [3], аналогичные моде-
ли Фишера для диффузии в изолированной границе [4]. Было показано, что лога-
рифм средней концентрации диффузанта в тонком сечении, перпендикулярном дис-
локационным трубкам, пропорционален расстоянию от поверхности кристалла, на 
которую нанесен слой диффузанта. Более точное выражение для оценки угла накло-
на логарифма средней концентрации диффузанта в рамках такой модели было полу-
чено в [5]. Без использования приближений, аналогичным модели Фишера, в [6] бы-
ла предложена Ле-Клером и Рабиновичем модель диффузии по изолированным дис-
локационным трубкам.  

В [7] Вуттигом и Бирнбаумом была предложена модель диффузии, используе-
мая при измерениях методом накопления, когда измеряется количество диффузанта, 
проникшего сквозь образец на его тыльную поверхность, спустя различные проме-
жутки времени.  

Во всех упомянутых моделях считалось, что дислокационные трубки и стенки 
являются стационарными и покоящимися. В данной работе предлагается обобщение 
модели Вуттига-Бирнбаума для случая диффузии по нестационарным дислокацион-
ным трубкам. Существенную роль нестационарность дислокационных трубок может 
иметь при измерении коэффициентов диффузии по дислокациям в недавно приго-
товленных образцах. В этом случае релаксация границ дислокационных трубок еще 
не произошла до конца, что может повлиять на измеряемые значения эффективного 
коэффициента диффузии. 

В предлагаемой в данной работе модели нестационарность дислокационных 
трубок будет учитываться посредством зависимости коэффициента диффузии в дис-
локационной трубке Dd от времени t. Следуя [7], будем считать, что концентрация 
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внутри трубки cd не зависит от r − расстояния от оси симметрии дислокационной 
трубки радиуса rd. Направим ось Oz перпендикулярно поверхности кристалла в его 
глубину, и пусть в плоскости z = 0 расположена поверхность, на которую нанесен 
слой диффузанта, а плоскость z = h является тыльной стороной образца толщины h. 
Предполагается, что дислокационная трубка проходит через весь образец. 

Радиальный градиент концентрации диффузанта в зерне считается не завися-
щим от времени. Как было показано в [7], концентрация диффузанта в зерне cg при 
этом условии определяется выражением: 

)/ln(
)/ln(

md

m
dg rr

rrcc = , r > rd    (1) 

где rm – половина расстояния между дислокациями. Уравнение, описывающее рас-
пределение концентрации диффузанта в дислокационной трубке при r < rd, при сде-
ланных предположениях записывается в виде:  
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Подстановка (1) в (2) приводит к уравнению: 
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где 
)/ln(

2
2

2

dmd rrr
Dq = . При условии Dd >> D недооценка отвода диффузанта из дисло-

кационной трубки в объем в уравнении (3) при малых временах оказывается несуще-
ственной [2].  

Если считать, что в начальный момент времени образец не содержал диффу-
занта, то следует использовать начальное условие  

cd(z, 0) = c0δ(z),    (4) 
где δ(z) – дельта-функция Дирака (правостороння), c0 − постоянная концентрация 
диффузанта, поддерживаемая на поверхности образца. Так как рассматривается 
диффузия из постоянного источника, то на входе дислокационной трубки использу-
ется граничное условие: 

cd(0, t) = c0.     (5) 
На выходе дислокационной трубки считается, что диффузант не накапливается, 

а распределяется по поверхности образца. Это означает, что следует использовать 
модель «открытой трубки», в которой на тыльной стороне трубки задается гранич-
ное условие:  

cd(h, t) = 0.     (6) 
Использование условия (6) предполагает, что тыльная поверхность образца 

представляет собой сток бесконечной мощности, такой, что концентрация диффу-
занта на выходе дислокационной трубки всегда равна нулю. 

Таким образом, математическая формулировка предложенной модели пред-
ставляет собой начально-краевую задачу (3)-(6). 

Для метода накопления необходимо вычислить количество диффузанта, про-
шедшего за время t через образец и собравшегося на единице площади тыльной по-
верхности кристалла. Это количество диффузанта в модели «открытой трубки» оп-
ределяется через концентрацию диффузанта cd по формуле:  
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где ρd – плотность дислокаций.  
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Решив начально-краевую задачу (3)-(6), можно получить концентрацию диф-
фузанта внутри дислокационной трубки в виде разложения в обобщенный ряд Фу-
рье:  
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Подставив (8) в (7), можно получить явное выражение для количества диффу-
занта, прошедшего через образец: 













τ













+

−
τ+= ∫ ∫∑

τ

π+
∞

=

τπ−τ−

t
sIhksq

k

Ihkq
k

d ddseqe
k

DtIQtQ
0 0

)()/(2

1

)()/(
0

2222

1
)1(

)(2)()( , (9) 

где hcrQ dd /0
2

0 ρπ= . 
Если дислокационные трубки являются нестационарными, то по аналогии с не-

стационарными границами зерен [8], можно ввести их избыточную энергию (на один 
атом) и для оценки ее релаксации использовать выражение:  

)/exp()( 00 ttEtE −∆=∆ ,     (10) 
где ∆Е0 – значение избыточной энергии границ дислокационных трубок, до которого 
происходит релаксация, t0 – характерное время их релаксации. 

Зависимость от времени неравновесного коэффициента диффузии по дислока-
циям в этом случае имеет вид: 

)/)(exp()( TktEDtD Bded ∆= ,    (11) 
где Dde – коэффициент диффузии по равновесным дислокационным трубкам, T – 
температура отжига, kB – константа Больцмана. 

Подстановка явной зависимости коэффициента диффузии от времени (11) в (9) 
позволяет получить прошедшее через образец за определенные промежутки времени 
количество диффузанта.  

Полученное в данной работе выражение (9) с учетом (10) и (11) можно назвать 
обобщением решения Вуттига-Бирнбаума для диффузии по нестационарным дисло-
кационным трубкам. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке грантов БелГУ (ВКГ 201-08). 
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Область скоростей движения дислокаций в кристалле, как известно,  можно 
разделить на две: область термоактивированного движения и динамическую область, 
в которой кинетическая энергия дислокационного движения превосходит энергию 
взаимодействия с локальными препятствиями. В области высоких температур дви-
жение дислокаций в динамической области определяется в основном рассеянием на 
фононах. При низких температурах (Т < 25 К) доминирующими в металлах стано-
вятся торможение дислокаций примесями и электронами проводимости. Динамиче-
ское торможение дислокаций примесями исследовалось в работах [1–3], где было 
показано, что скоростная зависимость силы динамического торможения дислокации 
точечными дефектами имеет немонотонный характер: она линейно растет с ростом 
скорости в области коллективного взаимодействия и убывает обратно пропорцио-
нально скорости в области независимых столкновений.. Сила электронного тормо-
жения дислокации в магнитном поле была вычислена в классическом [4] и кванто-
вом случае [5, 6]. Как следует из [6], магнитное поле существенно влияет на элек-
тронное торможение лишь в том случае, когда оно направлено параллельно линии 
дислокации. В настоящей работе исследуется влияние магнитного поля на динамику  
дислокаций в нормальных металлах с высокой концентрацией примеси в области 
низких температур (Т < 25К) и на скоростную зависимость предела текучести этих 
металлов.  

Рассмотрим равномерное скольжение бесконечной краевой дислокации  под 
действием постоянного внешнего напряжения 0σ  в поле точечных дефектов, хаоти-
чески распределенных в объеме кристалла. Линия дислокации и направление маг-
нитного поля параллельны оси ОZ, вектор Бюргерса параллелен оси ОХ, в положи-
тельном направлении которой дислокация скользит с  постоянной скоростью v . 
Плоскость скольжения дислокации совпадает с плоскостью XOZ, а ее положение оп-
ределяется функцией              

                                        ( 0, , ) ( 0, , )X y z t vt w y z t= = + =                                             (1) 
 где функция ( 0, , )w y z t=  является случайной величиной, описывающей колебания 
элементов краевой дислокации в плоскости скольжения относительно невозмущен-
ной дислокационной линии. Уравнение движения дислокации имеет вид 

                                
2 2

2
02 2 ( ;  )xy el

X X Xm c b vt w z B
t z t

σ σ
 ∂ ∂ ∂ − = + + −   ∂ ∂ ∂ 

              (2) 

Здесь m  – масса единицы длины дислокации, elB  – электронная константа демпфи-
рования, c – скорость распространения поперечных звуковых волн в кристалле,  

xyσ  – компонента тензора напряжений, создаваемых дефектами на линии дислока-
ции. Константа электронного торможения, согласно [4], зависит от величины маг-
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нитного поля, если оно направлено параллельно линии дислокации. При скоростях 
дислокации /v b τ<  (τ  – время свободного пробега электронов) сила электронного 
торможения в сильных магнитных полях (т.е. при выполнении условия 1Hω τ > ), со-
гласно [4] примерно в Hω τ  раз больше своего значения в отсутствие поля  ( Hω  – 
циклотронная частота) 

      ( ) (0)el el H elF B H v B vω τ= = ;     0
H

e

e H
m
µ

ω = ;    
2 2 2

3(0)
(2 )

m e F
el

F

m b q bnB
v

λ ε
π

= ≈
h

        (3) 

где 1/mq a≈ , Fε  и Fv  – энергия и скорость Ферми, (0)elB  – константа электронного 
торможения при 0H = , en  – концентрация электронов проводимости, e  и em  – за-
ряд и масса электрона, 0µ – магнитная постоянная. Воспользовавшись результатом 
работы [1], запишем выражение для силы торможения дислокации в нормальном ме-
талле в области низких температур в следующем виде  

                                                   2 2
1

( )
1 /

d
el

B vF B H v
v v

= +
+

,                                                 (4) 

где dB  – константа демпфирования, обусловленная взаимодействием дислокации с 
точечными дефектами                              
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γ= ≈  ,                                          (5) 

 где R  – радиус дефекта, γ – параметр несоответствия,    µ   – модуль сдвига,  dn –
безразмерная концентрация точечных дефектов. Согласно [1], 

                                                             ( )1/ 32
1 dv c n γ=                                                     (6) 

  Подставляя (3) в (4), получим явный вид зависимости силы торможения дислока-
ции от напряженности магнитного поля 
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 Зависимость ( )F v  для различных значений магнитного поля схематично показана 
на рис. 1. Максимум на этом графике соответствует переходу от коллективного 
взаимодействия дефектов с дислокацией к независимым столкновениям с ними. Со-
ответствующая ему скорость 1v   не зависит от величины магнитного поля. 
Минимум кривой ( )F v  соответствует переходу от области, где доминирующим 
является торможение дислокации дефектами 2( )v v<  к области доминирования 
электронного торможения 2( )v v> . 

                                 2 1
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= =                                          (8) 

Отметим, что формулы (4), (7) и (8)  справедливы только для 1Hω τ > .  
Анализируя формулу (7), получим, что зависимость  ( )F v имеет  максимум и мини-
мум для полей cH H< , где величина критического поля  cH  задается выражением  

                                               23
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µ τ
=                                                (9) 

 С ростом величины поля точка минимума приближается к точке максимума, при     
cH H=   они сливаются, образуя точку перегиба. Пусть в кристалле имеется одна 

действующая система скольжения с однородной вдоль кристалла плотностью 
подвижных дислокаций N . В этом случае кинетика  процесса пластической 
деформации определяется уравнением 
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                                          bNvε =&                                                                (10) 
Здесь ε&  – скорость пластической деформации, v  – средняя скорость движения дис-
локаций. Поскольку деформирующее напряжение может быть выражено через силу 
дислокационного торможения как /F bσ = , а скорость пластической деформации 
пропорциональна средней скорости дислокации и выражается через нее с помощью 

формулы (10), приходим к 
выводу, что зависимость де-
формирующего напряжения 
от скорости деформации 

( )σ ε&  в условиях активной 
деформации должна описы-
ваться такими же кривыми, 
как и ( )F v ,  которые приве-
дены на рис.1. Наиболее 
удобной характеристикой, 
позволяющей исследовать 
влияние магнитного поля на 
динамику дислокаций, явля-
ется предел текучести ме-
талла.  Поскольку в рассмат-
риваемом случае величина 
предела текучести будет оп-
ределяться взаимодействием 
дислокаций с примесями и 
электронами, зависимость 
предела текучести от скоро-
сти деформации также мо-

жет быть качественно описана приведенными выше кривыми, т.е. при увеличении 
скорости деформации величина предела текучести должна сначала возрастать, затем 
(в области динамической неустойчивости) – уменьшаться, а после прохождения этой 
области снова возрастать. Такое поведение предела текучести должно иметь место и 
в области высоких температур при высокой концентрации примеси, однако тогда 
оно будет определяться конкуренцией примесного и фононного, а не электронного 
торможения. В частности, авторы работы [7], исследуя кристаллы хлористого натрия 
с высокой концентрацией примеси, действительно наблюдали, что с ростом скорости 
деформации предел текучести сначала возрастал, а затем начинал убывать.  В облас-
ти низких температур в отсутствие магнитного поля предел текучести в  области ди-
намической неустойчивости должен убывать при повышении скорости деформиро-
вания. Прикладывая сильное поле и повышая его величину, мы замедлим это спада-
ние и уменьшим его область, а когда напряженность поля превысит критическое 
значение, спад предела текучести должен смениться его ростом.  
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Рис. 1.  Зависимость полной силы торможения дис-
локации от скорости дислокационного скольжения 
для разных значений напряженности магнитного по-
ля (Н4  > H3 > H2 > H1) 
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Исследование образования, взаимодействия и динамики дислокаций, как в 
большой степени определяющее пластические свойства металлов, в течение многих 
лет привлекает внимание специалистов в области физики и механики прочности и 
пластичности твёрдого тела. Для изучения закономерностей формирования дислока-
ционных скоплений используются экспериментальные методы, и все шире применя-
ется моделирование. Большое число результатов получено при имитационном моде-
лировании движения дислокации в поле дискретных препятствий; а также развива-
ются математические модели динамики дислокаций.  

Для исследования динамики дислокаций при формировании зоны кристалло-
графического сдвига в условиях пластической деформации в работе используется 
математическая модель [1–2], включающая систему обыкновенных дифференциаль-
ных уравнений, описывающих движение i-ой дислокации, формирующей зону сдви-
га. В качестве переменных модели используются кинетическая энергия скользящей 
дислокации и её радиус, которые зависят от времени движения дислокации. В моде-
ли формирования дислокационной петли учтены силы Пича-Кёлера, а также силы 
сопротивления движению дислокации, обусловленного линейным натяжением, ско-
плением ранее произведенных источником дислокаций, решеточным, примесным и 
дислокационным трением и вязким торможением. Для дислокаций винтовой ориен-
тации в модели также учтено дополнительное сопротивление, связанное с генераци-
ей точечных дефектов за порогами на дислокации. Система уравнений модели имеет 
вид [1–2]: 
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где )(i
kε  – кинетическая энергия единицы длины i-ой расширяющейся дислокации; ν – 

коэффициент Пуассона; τ – внешнее напряжение; r – радиус расширяющейся дисло-
кации; t – время, dfR τ+τ=τ , τf – напряжение решеточного и примесного трения; 

21ρα=τ Gbd  – дислокационное сопротивление движению дислокации; α – параметр, 
характеризующий интенсивность междислокационных взаимодействий; ρ – плот-
ность дислокаций, B – коэффициент вязкого торможения движущейся дислокации; v 
– скорость дислокации; G – модуль сдвига; b – модуль вектора Бюргерса; ξ – множи-
тель Смоллмена (ξ = ρf/ρ, ρf – число дислокаций некомпланарных систем, пересе-
кающих единицу площади скольжения), ps – доля порогов на околовинтовых дисло-
кациях, pj – доля порогообразующих дислокаций некомпланарных систем, ε0 – энер-
гия единицы длины покоящейся дислокации; D – средний диаметр элементарного 
скольжения (зоны сдвига). Слагаемые в правой части первого уравнения системы (1) 
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представляют, соответственно, силу Пича-Кёлера и диссипативные силы, обуслов-
ленные: решеточным, примесным и дислокационным трением; линейным натяжени-
ем; генерацией точечных дефектов; обратными полями напряжений со стороны ско-
пления ранее испущенных дислокаций и вязким торможением.  

Уравнения математической модели формирования дислокационной петли за-
писаны с использованием приближения постоянного линейного натяжения. Поле 
дискретных препятствий различной природы заменяется однородной средой, оказы-
вающей движущейся дислокации такое сопротивление, что и исходное поле препят-
ствий. Использовано предположение, что все пороги, находящиеся на винтовых со-
ставляющих дислокационной петли, производят точечные дефекты, причём напря-
жение, связанное с генерацией точечных дефектов, предполагается равномерно рас-
пределенным по всей длине петли (далее такую дислокацию будем называть произ-
водящей точечные дефекты). В этом случае после замыкания источника дислокаци-
онная петля в форме окружности при расширении сохраняет эту форму. 

Число дислокационных петель в зоне сдвига достигает десятков, сотен и тысяч 
дислокаций [1–2], и, соответственно, для получения характеристик зоны кристалло-
графического сдвига при одном наборе значений параметров требуется провести 
расчеты для каждой из дислокаций зоны сдвига, то есть провести сотни вычисли-
тельных экспериментов. Чтобы провести параметрический анализ характеристик 
элементарных кристаллографических скольжений и зоны сдвига, требуется выпол-
нить объём расчетов, затруднительный без наличия высокой степени автоматизации 
вычислений. Кроме того, проведение исследований, даже при наличии разработан-
ных моделей, практически недоступно пользователю, не имеющему навыков про-
граммирования и опыта численного решения дифференциальных уравнений. 

Для автоматизации вычислений ведется разработка специализированного про-
граммного комплекса DDCS (Dislocation Dynamics of Crystallographic Slip – дислока-
ционная динамика кристаллографического скольжения) для исследования законо-
мерностей формирования элементарного скольжения и зоны кристаллографического 
сдвига в ГЦК металлах, имеющего развитый интерфейс пользователя [3]. Вычисли-
тельные модули программного комплекса реализуют неявный метод Гира перемен-
ного порядка для решения жестких систем обыкновенных дифференциальных урав-
нений (с использованием вектора Нордсика). 

В настоящей работе представлены результаты исследования формирования зо-
ны сдвига в свинце. Расчеты выполнены для температуры, равной Т = 298 К и на-
пряжения τ = 2,5 МПа для следующих значений параметров: ξ = 0,5; G = 
5,7⋅109 Н/м2; B = 3,43⋅10-5 Па⋅с, b = 2,5⋅10-10 м; α = 0,5; τf  = 1 МПа; ρ = 1012 м-2; ν = 
1/3; pj = 0,5; ps = 1/3.  

На рис. 1 приведены зависимости времени пробега, радиуса и средней скорости 
дислокации от порядкового номера дислокации, произведенной сегментом-
источником, для свинца, полученные с использованием двух моделей – модели дис-
локации, производящей точечные дефекты (1) и модели скользящей дислокации, не 
производящей точечные дефекты (2). На рис. 1б на оси ординат (где представлен ра-
диус остановившейся дислокационной петли) сделан разрыв от 60 мкм до 950 мкм, 
что связано с большой разницей значений, полученных для дислокации, генерирую-
щей и не генерирующей точечные дефекты при своём движении. 

Время движения дислокации увеличивается с увеличением её порядкового 
номера в дислокационном скоплении для дислокаций, производящих точечные де-
фекты, и уменьшается для дислокаций, не производящих точечные дефекты (рис. 
1а). Радиус остановившейся дислокации практически линейно уменьшается с увели-
чением ее порядкового номера, причем для дислокаций, производящих точечные 
дефекты, уменьшение радиуса между двумя соседними дислокациями больше, чем 
для дислокации, не производящей точечные дефекты (рис. 1б). Скорость дислока-
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ции, не производящей точечные дефекты, уменьшается с увеличением ее порядково-
го номера (рис. 1в, кривая 2). Для дислокаций, производящих точечные дефекты, 
средняя скорость первой дислокации, произведенной сегментом-источником, ниже 
всех последующих, поскольку время движения первой дислокации существенно 
больше последующих, за счет того, что перед остановкой, она долго движется с низ-
кой скоростью. Начиная со второй, все последующие дислокации движутся с 
уменьшающимися средними скоростями, поскольку их движению препятствует со-
противление от скопления ранее испущенных дислокаций, которое возрастает с уве-
личением количества дислокаций (рис. 1в, кривая 1). 
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Рис. 1. Зависимость времени движения (а), радиуса (б) и средней скорости (в) дислокации от 
порядкового номера дислокации, произведенной дислокационным источником для дислока-
ции, производящей (1) и не производящей (2) точечные дефекты. Свинец, температура 
298 К.  
 

 
Количество дислокаций, формирующих зону сдвига для дислокаций, произво-

дящих и не производящих точечные дефекты, различается более, чем в два раза (в 
представленных в работе условиях при формировании зоны сдвига дислокациями, 
генерирующими точечные дефекты, дислокационный источник испускает 24 дисло-
кации, а если дислокации не производят точечных дефектов, то 58). 
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Большинство металлических сплавов, используемых в современной технике, 

являются метастабильными твердыми растворами, склонными к распаду и образова-
нию насыщенного раствора и стабильных частиц выделений. Как показывают опы-
ты, соответствующие изменения претерпевают физико-механические свойства рас-
сматриваемых материалов [1]. Распад твердого раствора существенно ускоряется 
при воздействии различных физических полей: силовых, радиационных, тепловых и 
др. В совокупности эти процессы известны как эффекты старения. В частности, де-
формационное старение обычно определяется как зависящее от времени изменение 
свойств материалов в процессе деформации и после нее. В мировой литературе на-
коплены многочисленные исследования по влиянию процессов старения на измене-
ния скорости ползучести, которые указывают, что процессы деформационного и ра-
диационного старения способствуют разупрочнению материала и ускорению скоро-
сти ползучести. Эффекты разупрочнения при ползучести для “чистых” металлов 
удается объяснить физической нестабильностью материала, в частности, ускорением 
процесса отдыха в окрестностях зернограничных пор [2]. В металлических сплавах 
существенное влияние на скорость ползучести на всех стадиях оказывают также 
процессы распада и образования вторичных фаз. Эти изменения фазового состава 
вначале упрочняют материал и снижают скорость ползучести, затем происходит коа-
гуляция частиц второй фазы, способствующая разупрочнению материала, увеличе-
нию скорости ползучести и ускорению процесса разрушения [3].  

Влияние избыточной концентрации различных дефектов, внесенных закалкой и 
пластической деформацией на распад твердых растворов, исследовано подробно[1]. 
В то же время, как указывается многими исследователями [4], более сложная про-
блема радиационного распада изучена довольно слабо. Эта проблема связана с про-
цессами внедрения в материал различных радиационных повреждений и их влияние 
на кинетику распада твердых растворов с учетом стадий отжига дефектов, соответ-
ственно, изменения механических характеристик материалов, которые, как показы-
вают опыты, могут быть довольно сложными. В процессе облучении возникают про-
стые и сложные комплексы дефектов, в том числе вакансии и междоузельные или 
внедренные атомы. При этом часть дефектов способна аннигилировать на противо-
положных по типу дефектах, сливаясь с дислокациями или выходя на поверхность. 
Другая часть дефектов может объединиться в скопления, образуя поры внутри твер-
дого тела. В свою очередь внедренные атомы могут также объединиться и образо-
вать участки лишней атомной плоскости. Эти процессы способствуют ускорению 
распада твердого раствора и, соответственно, изменению его механических свойств.  

Для учета старения в уравнениях теории ползучести рассмотрим переменную 
0

0

c c
c c∞

−
β =

−
, характеризующую изменение объемной доли упрочняющих фаз [3]. 

Здесь 0 , ,c c c∞  – начальная, текущая и конечная концентрация легирующего эле-
мента, ведущего превращение. 
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Скорость изменения β  –фазы зададим следующим уравнением 

(1 ) ( , , , )d f T t
dt
β

= − β σ ϕ ,     (1) 

где T  – температура, σ  – напряжение, ϕ  – доза облучения, t  – время. 
При анализе экспериментальных данных для стареющих сталей и сплавов ис-

пользуют обычно степенную аппроксимацию 0( ) nf t k t=  [1]. В этом случае решение 
уравнения (1) при начальном условии 0t = , 0β =  имеет вид 

1
11

nk te
+−β = − ,     (2) 

где 1 0 1k k ( n )= + . 
Учитывая отмеченную зависимость скорости ползучести ε&  от процесса распа-

да на стадии разупрочнения, и рассматривая, в первом приближении, кинетическое 
уравнение первого порядка, т.е. считая 0n = , примем, следуя концепции повреж-
денности [5], следующее уравнение для скорости ползучести 

1ф t a mB(T )e e ( )σ −ε = −β&     (3) 
где a, m  – постоянные, B B(T )= , ф ф( )= ϕ , ϕ  – доза облучения. 

При условии 0β =  уравнение (3) совпадает с законом ползучести для среды 
стабильного состава. С увеличением β  скорость ползучести возрастает и, когда 

1β →  скорость ползучести ε&  стремится к бесконечности. Такое положение соответ-
ствует экспериментальным данным изменения скорости ползучести на большом 
временном интервале кривой ползучести и характеризуется разупрочняющим влия-
нием стадии коагуляции частиц второй фазы. 

Учитывая (2) (при условии 0n = ), уравнение (3) запишем в следующем виде 
a ( ф b ) tB(T ) e eσ +ε =& ,     (4) 

где 0b m k= . 
При постоянном напряжении и постоянных коэффициентах решение уравнения 

(4) с учетом начальных условий 0, 0t = ε =  имеет вид  

( ) 1
( )

a
ф b tB e e

ф b

σ
+ ε = − +

 .    (5) 

Для сравнения с результатами опытов воспользуемся данными работы [6] по 
ползучести сплава 03Х20Н45М4БРЦ  при температуре 0650 С . В этой работе были 
получены экспериментальные кривые ползучести при различных уровнях напряже-
ний 250, 220, 200, 180, 150МПа . По этим кривым ползучести нами были конкре-
тизированы параметры уравнения (5) -9=9,203Ч10B , 10,041[МПа]a −= , 

4 -13,1 10 [ч]b −= ⋅ . 
На рис. 1 сплошной линией показана теоретическая кривая ползучести при зна-

чении 180МПаσ =  (без учета радиации). Крестиками на этой кривой отмечены вы-
борочные точки соответствующей экспериментальной кривой ползучести. 

Пунктирной линией на этой фигуре показана теоретическая кривая ползучести 
с учетом радиации согласно формуле (5). При расчетах по этой формуле параметры 
конкретизировались по опытным кривым ползучести, полученными при напряжени-
ях 250, 180МПа  и температуре 0650 С  после облучения дозой 21 21,1 10 н / см⋅ . При 
этом 3 -13 10 [ч]b −= ⋅ , а для 1ф с= ϕ  найдено 40 2 -1 -1

1 1,536 10 [н/см ] [ч]с −= ⋅ . Теоретиче-
ская кривая ползучести (5) согласно этим коэффициентам показана на рис. 1 пунк-
тирной линией. Выборочные экспериментальные точки на этой кривой соответству-
ют кривым ползучести для образца после облучения дозой 21 21,1 10 н / см⋅ . Согласно 
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представленным данным имеется хорошее согласие между теоретическими и экспе-
риментальными кривыми ползучести. Отметим, что согласно приведенным расчетам 
старение материала учитывается с помощью коэффициента в . Увеличение этого ко-
эффициента на порядок в случае радиационного воздействия указывает на значи-
тельное ускорение процессов радиационного старения по сравнению с деформаци-
онным старением. 

 

 
 

Рис. 1. Теоретические кривые ползучести (сплошная линия без радиации, пунктирная 
линия после облучения дозой 21 21,1 10 н / см⋅ ) сплава 03Х20Н45М4БРЦ  при 0650 СT = , 

180МПаσ =  Точки – данные работы [6]. 
 
Работа выполнена при финансовой поддержке Российского Фонда Фундамен-

тальных исследований (проект № 06-01-00593). 
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Проблема взаимодействия водорода с металлами уже более полутора веков 
привлекает внимание широкого круга исследователей. Сравнительно недавно нача-
лись активные исследования поведения металлов и сплавов при введении водорода в 
материал непосредственно в процессе механических испытаний.  

В данной работе методом численного эксперимента делается попытка исследо-
вания поведения гидридообразующего металла Pd при различных схемах испытания 
материала (σ = const и ε = const), подвергнутого непрерывному наводороживанию.  

Насыщение водородом гидридообразующих металлов, находящихся под на-
грузкой, приводит к многократному (на несколько порядков) ускорению эффектов 
ползучести, релаксации напряжений и обратного механического последействия. 
Среди причин, которые могут инициировать названные эффекты, как правило, назы-
вают три причины. Это пластичность превращения, ориентированность фазовых 
превращений и фазовый наклеп [1]. В данной работе предполагается, что на релак-
сацию напряжений и пластическое течение оказывают влияние различные факторы, 
способные инициировать этот процесс, как в отдельности, так и при их совместном 
воздействии. 

Поставленная задача решалась в рамках континуальной теории дислокаций в 
приближении их непрерывного периодического распределения. Размер моделируе-
мой области составлял 104 Ао, что соответствует мезоскопическому структурному 
уровню. Предполагалось, что зародыши второй фазы возникают в центре модели-
руемой области, имеют эллипсоидальную форму, распределены в пространстве пе-
риодически и растут с постоянной скоростью, сохраняя свой эксцентриситет до тех 
пор, пока все пространство не будет занято β-фазой.  

Фактор пластичности превращения учитывался как увеличение длины свобод-
ного пробега дислокаций в области границы раздела – зародыш-матрица. Фазовый 
наклеп, обусловленный структурным и размерным несоответствием гидридных 
включений и матрицы, представляет собой дополнительные микронапряжения на 
границе раздела фаз, величина которых рассчитывалась методом псевдодислокаций 
[2]. Ориентационный фактор учитывался тем, что зародыши новой фазы могли 
иметь различную величину эксцентриситета е и могли быть ориентированы относи-
тельно направления внешней нагрузки под разными углами α. Как эксцентриситет 
зародышей е, так и угол между большой полуосью эллипсоидального зародыша и 
направлением нагружения α жестко задавались условиями эксперимента и варьиро-
вались при переходе от одного эксперимента к другому. Частным случаем являлся 
рост круглого зародыша, в случае которого полностью исключается фактор ориен-
тированного превращения в силу симметрии процесса. 

Моделируемый материал сначала нагружался до половины предела текучести, 
выдерживался в течение 10 сек. (деформация при этом не наблюдалась), а затем за-
пускался механизм роста зародыша в присутствии какого-либо из перечисленных 
факторов, способных активизировать процесс пластического течения или их комби-
нации.  

mailto:ashilov@psu.ru
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Результаты вычислительных экспериментов показали, что в присутствии только 
фазового наклепа или только фактора пластичности превращения (круглый заро-
дыш) процессы релаксации и пластического течения протекают монотонно [3]. Сле-
дует сразу же заметить, что эффективность влияния на величину пластической де-
формации фазового наклепа по сравнению с эффективностью, обусловленной пла-
стичностью превращения оказалась гораздо выше (почти на два порядка) при увели-
чении длины свободного пробега дислокаций на границе раздела фаз в 5 раз. 

Ориентационный фактор существенно влияет на величину и, особенно, на ки-
нетику пластического течения. В его присутствии процессы пластической деформа-
ции и релаксации внешнего напряжения протекают не монотонно, а сопровождаются 
мощными осцилляциями, величина которых достигает таких размеров, что пласти-
ческая деформация и напряжение, необходимое для поддержания постоянства за-
данной деформации, могут попадать в отрицательную область (рис. 1 и 2). Осцилля-
ционный характер поведения материала при релаксации и пластическом течении, по 
всей вероятности, объясняется понижением симметрии системы в случае эллипсои-
дальных включений по сравнению с круглыми зародышами. 

Вычислительные эксперименты показали, что в обеих схемах испытания мате-
риала уровни интегральных внутренних сдвиговых микронапряжений, обусловлен-
ных пластичностью превращения, оказались гораздо ниже, чем в случае релаксации, 
вызванной фазовым наклепом. В обоих случаях, на всех этапах фазового превраще-
ния преобладают внутренние сдвиговые напряжения, ориентированные против на-
правления внешней нагрузки, что согласуется с принципом Ле-Шателье. Система так 
реорганизует свою структуру, чтобы максимально ослабить результат внешнего воз-
действия. 

Были проведены вычислительные эксперименты, в которых исследовалось со-
вместное действие всех перечисленных ранее факторов, способных активизировать 
релаксацию напряжений и пластическое течение материалов. Из сравнения кривых 2 
и 3 на рис. 3, который иллюстрирует поведение системы в режиме испытания ε = 
const, видно, что кривая 3, соответствующая действию всех трех факторов на на-
чальном этапе совпадает с кривой 2, а далее почти в точности повторяет форму кри-
вой 2, но амплитуда осцилляций больше. Это говорит о том, что поведение иссле-
дуемой системы в присутствии всех факторов контролируется внутренними микро-
напряжениями, вызванными фазовым наклепом. 

  
 

Рис. 1. Графики зависимости напряжения, 
необходимого для поддержания заданной 
деформации при испытаниях на релаксацию 
напряжений, α = 45○: 1 – е = 0.743: 2 – е = 
0.866, 3 – е = 0.917 
 

Рис. 2. Графики зависимости величины от-
носительной пластической деформации от 
времени при постоянном внешнем напряже-
нии, α = 45о: 1 – е = 0.743; 2 – е = 0.866; 3 – е 
= 0.917; 4 – е = 0.943; 5 – круглый зародыш 
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Рис. 3. Графики зависимости от времени на-
пряжения, необходимого для поддержания 
постоянства заданной деформации образца 
при испытаниях на релаксацию напряжений 
при α = 22.5о, е = 0.743: 1 – причиной релак-
сации являются пластичность превращения, 
2 – причиной релаксации является фазовый 
наклеп, 3 – причиной релаксации являются 
все три фактора 
 

Рис. 4. Графики зависимости относительной 
пластической деформации образца от време-
ни наводороживания для зародышей с е = 
0.917, α = 45○: 1 – действует только фазовый 
наклеп, 2 – действует только фактор пла-
стичности превращения (увеличение длины 
свободнго пробега дислокаций в три раза), 3 
– совместное действие фазового наклепа и 
пластичности превращения при увеличении 
длины свободного пробега дислокаций в три 
раза 
 

В случае испытания материала в режиме σ = const при фазовом переходе наблю-
дается совсем иная картина. В этом случае уже нельзя сказать, что процесс контро-
лируется фазовым наклепом. При пластическом течении материала, протекающем в 
условиях фазового α – β перехода с учетом всех факторов, в рассматриваемой систе-
ме наблюдаются мощные синергические эффекты, обусловленные совместным дей-
ствием этих факторов. Из графиков, представленных на рис. 4 видно, что достигае-
мая величина пластической деформации в каждый момент времени не сводится к 
простой сумме величин деформации за счет участия упомянутых факторов в отдель-
ности. Даже на начальной стадии пластического течения скорость деформации, обу-
словленная совместным действием факторов больше скорости деформации, вызван-
ной фазовым наклепом (кривая 1) и пластичностью превращения (кривая 2). 

Численные эксперименты подтверждают огромную роль дислокационных ан-
самблей и обусловленных ими микронапряжений, складывающихся в результате 
коллективного поведения дислокаций, на процесс пластического течения [4]. 

 

Работа выполнена при поддержке Российского фонда фундаментальных иссле-
дований, Р – Урал – а, номер гранта 07-02-96019. 
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Одной из ключевых проблем создания механизмов на основе эффекта памяти 
формы является разработка методов определения эволюции температурных полей в 
различных геометрических телах. Первые попытки построения этих методов были 
связаны с использованием классического уравнения теплопроводности 

uc u f
t

∂
ρ = λ∆ +

∂
,                                                          (1) 

где ρ – плотность материала, с – его теплоемкость,  λ – коэффициент теплопровод-
ности,   u –  температура,  f –  плотность тепловых источников. Скрытая теплота пре-
вращения Q может учитываться как за счет величины f [1], так и за счет температур-
ной зависимости теплоемкости материалов [2]. Результаты вычислений показали [3], 
что эволюция температурных полей в материалах данного класса существенно отли-
чается от традиционных материалов. Анализ полученных данных и сравнение их с 
результатами экспериментов показали, что учет температурной зависимости тепло-
емкости дает возможность более точного описания температурных полей и их изме-
нений уравнением 

( )cu u f
t

∂
ρ = λ∆ +

∂
,                                                         (2) 

которое, в отсутствии источников тепла, в результате несложных преобразований 
может быть приведено к следующему виду: 

c uu c u
u t

∂ ∂ ρ + = λ∆ ∂ ∂ 
. 

Проводили расчеты изменения 
распределения температуры в пла-
стине при равномерном нагреве с по-
верхности. Предполагали, что физи-
ческие характеристики модельного 
материала совпадают  с соответст-
вующими величинами эквиатомного 
сплава TiNi. В численном экспери-
менте рассматривали скорость нагре-
ва поверхности 1,8 К/мин,  толщина 
пластины предполагалась равной 4 
мм. На рис.1 приведены расчетные 
данные по распределению темпера-
туры при ее значении на поверхности 
338 К. Начальная температура всего 
материала была равной 293 К. Обрат-
ное мартенситное превращение начи-
нается при As = 333 К и завершается 
при Af  = 343 К (условия численного 
эксперимента). На рис.2 показана за-
висимость температуры материала от 
расстояния точки до середины пла-
стины при достижении на поверхно-
сти температуры Af.  
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Если расчеты в первом случае (классическое уравнение теплопроводности) по-

казывают перепад температуры чуть более градуса  при 338 К (рис.1, кривая 1) и 
около половины градуса при 343 К на поверхности (рис.2, кривая 1), то во втором 
случае (уравнение (2)) перепад температур по толщине пластины достигает 5о при 
338 К и почти 10o  при 343 К на поверхности. При этом на рис.1 видно, что наиболь-
шие изменения температуры  наблюдаются в приповерхностном слое, а на рис.2 ана-
логичный участок кривой 2 смещен вглубь пластины. Наблюдается «фронтальное» 
развитие мартенситного превращения, т.е. гетерофазное состояние, захватывая слой 
материала, продвигается от нагретой поверхности вглубь пластины. 

В работе [4] для расчетов эволюции температурного поля было использовано 
уравнение 

2

2

u u k uk
t x x x

∂ ∂ ∂ ∂
= +

∂ ∂ ∂ ∂
, где k

c
λ

=
ρ

.                                          (3). 

 
Основанием этого равенства является ряд методик определения тепловых кон-

стант материала, в которых, в первую очередь, получают значения температуропро-
водности  k, а затем вычисляют λ и с. Кривые 3 и 4 на рис.1 и 2  распределения тем-
пературы по толщине  являются результатами расчетов с использованием уравнения 
(3). Разница  в численных экспериментах в том, что кривая 3 получена при λ = 
10 Вт/м2, а кривая 4 при  λ = 1 Вт/м2. С точностью до десятых долей градуса кривые 
1 и 3 совпадают как на рис. 1, так и на рис.2. Чуть больше различие между кривыми 
2 и 4 на рис.1. А на рис.2 отличия между кривыми 2 и 4 существенны. Однако форма 
кривых совпадает. 

Заметное влияние на результаты численных экспериментов может оказывать и 
выбор температурной зависимости с. Это выявили при использовании различных 
аппроксимаций распределения Q в интервале As– Af. Для сравнения использовали 
следующие температурные зависимости теплоемкости: 

 
( )( )

( )0 1 2
s f

f s

u A A u
c c c

A A

− −
= +

−  ,                                                (4) 

0 1' sin 2 1
2

s

f s

u Ac c c
A A

  − π
= + π − +   −   

,                                        (5) 

при s fA u A≤ ≤ . 
На рис.3 видно, что распределение температуры по сечению пластины  при на-

греве слабо зависит от выбора соотношения между с и u,  как при 338 К на поверх-
ности (кривые 1, 3 соответствуют параболическому распределению Q, кривые 2,4 – 
синусоидальному), так и при 343 К. Однако при охлаждении (рис.4) распределение 
температуры по толщине пластины может существенно отличаться (кривые 3 и 4). 
На поверхности пластины u = 313 К.  Хотя при 318 К на  поверхности кривые 1 и 2 
практически сливаются. При этом температура по толщине пластины почти посто-
янна. 

Это соответствует состоянию сверхпластичности металла с ЭПФ в интервале 
температур прямого мартенситного превращения (в численном эксперименте   Мs  = 
323 К, Мf  = 313 К). Столь одновременное «прохождение» модельным материалом 
середины интервала [Мs, Мf] по всему объему  пластины получено лишь с использо-
ванием уравнения (2).   
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Рис. 4. 

 
Приведенные результаты, несмотря на ряд преимуществ уравнения (2), указы-

вают на необходимость скрупулезного анализа проблем эволюции температурных 
полей в материалах, обладающих  ЭПФ. 
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В докладе представлены результаты решения обратных задач по восстановле-

нию внешней нестационарной нагрузки, действующей на элементы упругих конст-
рукций (стержни, пластины). Данные задачи относятся к классу некорректных [1], 
решение которых требует методов регуляризации [2]. 

Задачи об идентификации внешней нагрузки сведены к решению кратных ин-
тегральных уравнений типа Вольтера I-го рода, ядрами которых являются функции 
Грина (объемные функции влияния) [3] соответствующих нестационарных задач, 
описывающих динамику элементов конструкций: 

1

0 0

( , ) ( , ; ) ( , )u x G x t p t dtd= −∫ ∫
τ

τ τ ξ ξ ξ .                                   (1) 

Здесь ( , ; )G x τ ξ  – функция влияния для элемента упругой конструкции, ( , )u x τ  – за-
данное обобщенное перемещение, ( , )p tξ  – искомая внешняя нагрузка. 

Для функции влияния ( , ; )G x τ ξ  используется следующее представление: 
( , ; ) ( ) ( )sin( )n n n n

n
G x a X x X= ∑τ ξ ξ λ τ ,                               (2) 

где ( )nX x  – собственные формы колебаний упругой конструкции, nλ  – собственные 
частоты колебаний, na  - коэффициенты разложения функции влияния. 

Решение интегрального уравнения строиться проекционным методом с исполь-
зованием регуляризации А.Н. Тихонова соответствующего сглаживающего функ-
ционала [2, 4]. 

Рассмотрены задачи о восстановлении внешней нагрузки в задачах о продоль-
ных колебаниях упругого стержня, а также о поперечных колебаниях балки Бернул-
ли. Предполагалось, что область действия внешней нагрузки зависит от времени по 
линейному закону. Приведены результаты решения как прямых, так и обратных не-
стационарных задач. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (коды проектов № 07-

01-00513-а, № 06-08-00436-а). 
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МОДЕЛИРОВАНИЕ ВНУТРЕННИХ НАПРЯЖЕНИЙ В МАТЕРИАЛАХ  
С НЕОДНОРОДНОЙ СТРУКТУРОЙ 

 
Иванов А. С., Цаповская О. А. 

 
Региональный образовательный научный центр МГОУ, Россия,  

г.Подольск, Россия 
  

 
Проведено математическое обоснование аналогового метода определения 

внутренних напряжений в материалах с неоднородной структурой. В качестве ти-
пичных неоднородностей структуры материала рассмотрены выделения новой фазы 
произвольной формы с иным значением коэффициента линейного расширения по 
отношению к окружающей матрице.  

 
Неоднородности структуры характеризуются, как правило, другими значения-

ми теплофизических и механических характеристик по сравнению с основным мате-
риалом. Это приводит к появлению внутренних напряжений при изменении темпе-
ратуры. Для их вычисления по аналогии с термонапряжениями используют числен-
ные или экспериментальные методы. Среди последних заслуживает внимания анало-
говый метод, в основе которого лежит эквивалентность математических формулиро-
вок плоских задач термоупругости и изгиба пластин при идентичных граничных ус-
ловиях. В работе [1] авторы рассмотрели частный случай, когда матрица и выделе-
ние новой фазы нагреваются от начальной нулевой температуры до некоторой по-
стоянной температуры Т0. На границе выделения коэффициент линейного расшире-
ния меняется скачкообразно. Распределенная нагрузка для модельной пластины 
включает δ-функцию, соответствующую сосредоточенной силе, и ее производную, 
соответствующую сосредоточенному моменту. В данной работе предложен иной 
подход при моделировании внутренних напряжений в окрестности структурных не-
однородностей. В его основе лежит предположение, что характеристики выделения 
и матрицы (например, коэффициент линейного расширения) плавно изменяются при 
переходе через границу [2]. 
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Рис. 1. Зависимость безразмерного коэффициента линейного расширения от величины 
r/r0 для конкретного значения угла ϕ 

 
Рассмотрим структурную неоднородность произвольной формы в состоянии 

плоской деформации. Значение коэффициента линейного расширения структурной 
неоднородности является непрерывной функцией радиальной координаты для всей 
рассматриваемой области 
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(1) 

где α0 − значение α при r = 0, т.е. в центре неоднородности, r0(ϕ) − угловая зависи-
мость радиуса неоднородности, r(ϕ) − угловая зависимость текущего радиуса рас-
сматриваемой области. Графическая зависимость соотношения (1) для конкретного 
угла ϕ представлена на рис.1. Видно, что величина α меняется непрерывно при пе-
реходе через границу неоднородности и значительно уменьшается по мере прибли-
жения к r/ r0 = 2. 

Компоненты тензора внутренних напряжений в окрестности структурной не-
однородности определяются через функцию напряжения F (функция Эри), которая 
удовлетворяет бигармоническому уравнению 

 
(2) 

 
где E − модуль Юнга, ν − коэффициент Пуассона, Т0 − постоянная температура. Ос-
тальные обозначения соответствуют принятым ранее. Рассматриваем частный слу-
чай постоянной температуры Т0. Появление термонапряжений обусловлено неодно-
родным распределением коэффициента линейного расширения. Граничные условия 
на внешнем контуре односвязной области физически означают отсутствие прогиба 
внешней границы (F=0) и наклона плоского сечения  Сответствующие 
значения термонапряжений определяются через функцию F стандартным образом 
(цилиндрическая система координат) [3] 

 
(3) 

Выражение для σzz выполняется для свободных от нагрузки торцевых поверхностей 
рассматриваемой области. Для односвязной области задача изгиба пластины под 
действием распределенной нагрузки математически формулируются следующим об-
разом [4] 

 
(4) 

где ω − функция прогиба пластины, p(r) − закон распределения внешней нагрузки, D 
− жесткость пластины. Значение D находится из выражения  

 
(5) 

где E1 − модуль Юнга материала пластины, ν1 − коэффициент Пуассона материала 
пластины, h − толщина пластины. Граничные условия задачи (4) физически означа-
ют жесткое защемление пластины по внешнему контуру (отсутствует вертикальное 
перемещение и наклон пластины на границах контура). Задачи (2) и (4) с точностью 
до обозначений математически эквивалентны. Если использовать соотношение 
[F]=[χω], то по известному закону изменения прогиба пластины можно определить 
функцию напряжений F и далее термонапряженнное состояние (χ − коэффициент 
пропорциональности). Из (2) и (4) с учетом коэффициента размерности получаем 
закон нагружения модельной пластины для односвязной области 
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(6) 

 
Все обозначения соответствуют принятым ранее. Графическая зависимость p(r) для 
конкретного значения угла ϕ приведена на рис.2. Видно, что при r/r0 = 2 значение 
p(r) практически спадает до нуля. Радиус окружения структурной неоднородности 
составляет R = 2r0 , а расстояние между центрами неоднородностей равно 4r0.  
 

2− 1− 0 1 2

0.5

1

 
 

Рис. 2. Зависимость безразмерной распределенной нагрузки от величины r/r0 для конкретно-
го значения угла ϕ. 

 
Экспериментальная реализация аналогового метода определения внутренних 

напряжений в окрестностях структурной неоднородности заключается в следующем 
[5]. Жестко защемленная по внешнему контуру модельная пластина нагружается 
распределенным давлением по закону (6). При этом геометрическая форма модель-
ной пластины представляет собой круговое сечение радиуса R. Форма же структур-
ной неоднородности моделируется исключительно распределенной нагрузкой, кото-
рая учитывает и характер распределения объемного изменения материала неодно-
родности. В этом заключается несомненное достоинство предлагаемого подхода, по-
скольку определение внутренних напряжений сводится к управлению распределен-
ной нагрузкой на модельной пластине. Поверхностные смещения пластины опреде-
ляют с помощью тензорезисторов, показания которых непосредственно переводят во 
внутренние напряжения. 
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РАЗРУШЕНИЕ МЕТАЛЛОВ В ПОЛЕ ВНУТРЕННИХ НАПРЯЖЕНИЙ 
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Исследовано влияние внутренних напряжений на процесс разрушения метал-

лов в окрестности тройных стыков границ зерен поликристалла. В качестве иллюст-
рации рассмотрено образование микротрещин по границам зерен вследствие давле-
ния молекулярного водорода в полостях и образования гидридных фаз в некоторых 
металлах. 

 
Характерной особенностью поликристалла является наличие структурных 

дефектов: границы зерен, тройные стыки границ зерен, узлы тройных стыков. С по-
зиции механики сплошной среды такие структурные несовершенства моделируют 
полями внутренних напряжений. Они ускоряют протекание диффузионных процес-
сов и обуславливают разрушение металла в среде водорода. Так, при торможении 
зернограничного проскальзывания в окрестности тройных стыков границ зерен об-
разуются полости цилиндрической формы. Атомы водорода мигрируют в объем по-
лости вследствие градиентов концентрации и поля внутренних напряжений. Давле-
ние молекулярного водорода в полостях сопровождается образованием микротре-
щин по границам зерен. Если концентрация атомов водорода превышает предел рас-
творимости при данной температуре, то в некоторых металлах (например, в цирко-
нии) образуются гидридные фазы. Их объемные изменения также приводят к обра-
зованию микротрещин вдоль границ зерен. Модельная схема рассматриваемых про-
цессов показана на рисунке. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
Рис. Модельная схема разрушения металлов в среде водорода: 

a) давление молекулярного водорода P, б) образование гидрида. 

Тройные стыки границ зерен поликристалла являются концентраторами на-
пряжений. Это обусловлено ориентационной зависимостью упругих и теплофизиче-
ских характеристик материала отдельных зерен при силовом или температурном на-
гружениях. Если отсутствует нарушение сплошности материала, то в окрестности 
тройного стыка возникает система самоуравновешивания внутренних напряжений. 
Упругой моделью тройного стыка границ зерен является клиновая дисклинация [1]. 
Первый инвариант тензора напряжений этого структурного дефекта имеет логариф-
мическую зависимость от радиальной координаты 
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P 

микротрещи-
наа 

граница зерна 
 

полость 

микротрещина 

граница зерна 

гидрид металла a) б) 



 151 

 
где ω – модуль вектора поворота дисклинации, μ – модуль сдвига, ν – коэффициент 
Пуассона, r0 и R – внутренний и внешний радиусы дисклинации. Величина r0 сопос-
тавима с характерным размером границы зерна, а значение R составляет половину 
размера зерна поликристалла. Если в окрестности тройного стыка образуется цилин-
дрическая полость, то под r0 понимают радиус этой полости. При изучении водород-
ного охрупчивания металлов рассматривают как раз этот вариант модельной схемы. 
Энергия связи атома водорода с полем напряжений σll определяется известным соот-
ношением [2] 

 
(2) 

где δυ – изменение объема материала при размещении атома водорода. При σll >0 
(положительная дилатация) и δυ >0 (при размещении атома водорода увеличивается 
параметр кристаллической решетки) энергия связи V принимает отрицательное зна-
чение. Это соответствует притяжению атому водорода к области растягивающих на-
пряжений и его вытеснению из области напряжений сжатия. Кинетика диффузион-
ной миграции атомов водорода описывается уравнением параболического типа при 
соответствующих начальном и граничном условиях [3] 

 
(3) 

 
где D – коэффициент диффузии атомов водорода, k – постоянная Больцмана, T – аб-
солютная температура, C0 – исходная концентрация атомов водорода. Предполагает-
ся, что водород поступает в материал с внешней границы и потому исходная концен-
трация C0 остается постоянной. Краевое условие при r=r0 физически означает, что на 
внутренней границе полости атомарный водород превращается в молекулярный и 
потому его концентрация равна нулю. Поскольку соотношение (2) имеет логариф-
мическую зависимость от радиальной координаты, то задача (3) допускает получе-
ние точного аналитического решения. Простота решения объясняется тем, что функ-
ция V является гармонической ( ), а ее градиент обратно пропорционален ра-
диусу в полярной системе координат ( ). Из решения задачи (3) получаем рас-
пределение концентрации атомов водорода в окрестности полости и далее определя-
ем диффузионный поток. Так как число молекул водорода существенно меньше чис-
ла вакансий в полости, то для определения давления молекулярного водорода при-
менимы законы идеального газа. Соответствующее выражение приведено в работе 
[4] 

 
(4) 

где N0 – число атомов в единице объема, τ – время миграции атомарного водорода в 
полость. Для D = 10-12м2/с, R/r0 ≈ 102, r0 ≈ 10нм, C0 ≈ 10-5 ат.,  N0 = 1029 ат./м3,   kT =  
10-20 Дж,  τ ≈ 102 с получим р = 100 МПа. Такое давление способно "раскрывать" со-
прикасающиеся с полостью границы зерен вплоть до образования микротрещин. Это 
есть один из возможных механизмов охрупчивания и разрушения металлов в среде 
водорода. 

Водородное охрупчивание некоторых металлов (например, циркония) связано 
с образованием гидридных фаз. Если концентрация атомов водорода в окрестности 
тройного стыка границ зерен превышает  предел растворимости при данной темпе-
ратуре, то происходит образование зародыша гидрида. Его последующий рост лими-
тируется диффузионным подводом атомов водорода. При этом на перемещающейся 
границе гидрида концентрация атомов водорода меняется  скачкообразно: С = С1 для 



 152 

новой фазы и С = С2 в  окружающей   матрице   (С1 >С2 ,  С2 <С0 , где С0 – исходная 
концентрация атомов водорода). Физически это означает, что граница гидрида мгно-
венно захватывает атомарный водород из раствора и поставляет его в новую фазу с 
более высокой концентрацией. Влияние поля напряжений заключается в том, что 
помимо градиента концентрации атомы водорода дополнительно переносятся вслед-
ствие градиента поля напряжений тройного стыка границ зерен. 

Изменение размера гидрида подчиняется закону , где β – безраз-
мерный параметр задачи. Его значение находится из уравнения массового баланса на 
межфазной границе. В приближении "неподвижной межфазной границы" для опре-
деления параметра β имеем квадратное уравнение [4] 

 
(5) 

Это уравнение получено с учетом поля напряжений тройного стыка границы зерен 
поликристалла. Если не учитывать поля напряжений, то рост гидрида только вслед-
ствие градиента концентрации подчиняется закону . Для определения 
безразмерного параметра задачи β1 имеем трансцендентное уравнение [4] 

 

(6) 

где K0(x) и K1(x) – модифицированные функции Бесселя второго рода нулевого и 
первого порядков соответственно. Без ограничения общности примем С0 ≈ 2·10-4 
(ат.), С2 ≈ 10-4 (ат.), С3 ≈ 3·10-4 (ат.). Это дает для безразмерных параметров задачи  
значения β = 1,3 и  β1 = 0,8. Видно, что поле напряжений тройного стыка границ зе-
рен ускоряет рост гидридной фазы. Использование других значений граничных кон-
центраций  атомов водорода не изменит качественную картину роста гидрида, а све-
дется лишь к изменению параметров β и β1. Объемные изменения гидрида (напри-
мер, около 9–12% для циркония) приводят к образованию микротрещин вдоль гра-
ниц зерен поликристалла. Это обусловлено тем, что прочность материала по грани-
цам зерен существенно меньше по сравнению с материалом зерна. Поэтому окруж-
ные напряжения раскрывают границы зерен с образованием микротрещин. В макро-
скопическом масштабе наблюдают водородное охрупчивание и разрушение поли-
кристалла.  

Таким образом, возможными механизмами водородного охрупчивания и раз-
рушения металлов являются следующие: давление молекулярного водорода в полос-
тях и образование гидридных фаз с другим параметром кристаллической решетки. 
Это происходит в окрестностях тройных стыков границ зерен поликристалла.  
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Динамическая модель формирования мартенситных кристаллов приводит к аде-

кватному описанию реконструктивных мартенситных  превращений типа ГЦК-ОЦК 
и ОЦК-ГПУ, обладающих ярко выраженными свойствами фазовых переходов I рода 
[1–3].  Напомним, в частности, что на мезомасштабе (порядка толщины кристалла) 
действует управляющий волновой процесс (УВП), в простейшем варианте сводя-
щийся к двухволновой схеме управления ростом кристалла мартенсита: бегущие в 
ортогональных направлениях n1 и n2 (│n1,2│ = 1) волновые пучки обеспечивают в 
области наложения пороговую деформацию типа «растяжение (ε1th>0) – сжатие 
(ε2th<0)», стимулируя, формирование габитуса, как инвариантной (слабоискаженной) 
плоской границы раздела фаз с нормалью 

Nw|| n2 – n1æ,    æ =
1

2

v
v

 ≈ 
2

1

ε
ε

,   (1) 

где v1 и v2  – модули скоростей распространения волн в n1  и n2 направлениях. Суще-
ственно, что n1 и n2 коллинеарны собственным векторам ξi (i=1,2) тензора деформа-
ции упругого поля дефекта (как правило, стандартной для исходной фазы дислока-
ции) в области зарождения: 

n1||ξ1,   n2||ξ2,    n1⊥n2   | ni| = |ξi| = 1,    (2) 
 
то есть, УВП наследует информацию о направлениях главных осей деформации в 
области зарождения. 

Уместно подчеркнуть, что данный подход может оказаться эффективным и для 
фазовых переходов первого рода близких к переходам второго рода, поскольку на-
личие дефектов дает возможность для начала мартенситного превращения при тем-
пературе, заметно отличающейся от температуры абсолютной потери устойчивости 
решетки. К подобным переходам относятся превращения в сплавах с эффектом па-
мяти формы. Здесь мы кратко обсудим образование фазы B19′ по схеме B2–B19– 
B19′ .  

Ранее [4], для прямого B2–B19′ превращения (в рамках динамического подхода) 
было показано, что роль дислокационного центра зарождения (ДЦЗ) способна играть 
дислокация (с нетипичной для однородной B2 - фазы ориентацией линии Λ ║<1 2  
0> B2)  как для кристаллов с габитусами  {78 39 48}B2, так и для кристаллов с габиту-
сами {0.868  0.269  0.414}B2, наблюдавшимися в [5,6]. Подчеркнем, что с описанием 
габитусов {78 39 48}B2 стандартная кристаллографическая теория испытывает труд-
ности. 

Заметим, что наблюдаемые габитусы (близкие к {2 2 3}B2) фазы B19, являющей-
ся промежуточной в нашей задаче, легко описываются с помощью (1) при Λ║ <1 1 
0>B2 аналогично случаю ОЦК-ГПУ перестройки [2]. Очевидно, что типичные для 
B2-фазы направления дислокационных линий Λ при B2-B19 перестройке должны 
изменять ориентацию как за счет  конечных деформаций εi (типа деформации Бейна), 
перестраивающих элементарные ячейки B2-фазы в ячейки B19-фазы (при этом 

mailto:mpk46@mail.ru
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Λ→Λ′), так и за счет разворота в стесненных условиях [3] на конечный угол ϕ(æ), 
зависящий от εi (при этом Λ′→Λ′′). Поэтому, в первую очередь, следует найти ори-
ентации Λ′′, рассматривая их как ориентации дислокационных линий, наследуемых 
при B2-B19 перестройке. Кроме того, как показывает анализ расчетов упругих полей 
прямолинейных дислокаций, для краевых дислокаций (и с достаточной точностью 
для смешанных дислокаций с преобладающей краевой компонентой вектора Бюр-
герса) обычно выполняется условие 

(Nw ,  Λ ) ≈ 0 ,      (3) 

где ( , ) – символ скалярного произведения, то есть линия дислокации практически 
лежит в плоскости габитуса (строго говоря, в плоскости габитуса лежит собственный 
вектор ξ3 тензора деформации упругого поля дефекта в области зарождения). 

Таким образом, если угол θ′′ между Λ′′ и плоскостью наблюдаемого габитуса 
мартенситных кристаллов фазы B19 ′  мал, можно ожидать, что центрами зарожде-
ния являются . дислокации, унаследованные фазой B19 от фазы B2 (имевшие в  B2-
фазе линии Λ).  

Для иллюстрации полагаем, что перестройка элементарных ячеек   при B2- B19 
переходе задается деформациями  

03757.0]101[ ≈ε , 08423.0]011[ ≈ε  и 0333.0]100[ −ε ≈   (4) 

в базисе B2-фазы (переход к базису [01 1 ]B2, [011]B2, [100]B2  от осей <100>B2 осуще-
ствляется поворотом вокруг [100]B2 на угол π/4).  При ε1 = 

]101[ε  и ε2 = 
]100[ε  отноше-

ние деформаций,  в соответствии с (1), согласуется, например, с отношением скоро-
стей продольных волн вдоль направлений [01 1 ]B2 и [100]B2 для системы Ti50-Ni40-
Cu10 Поэтому предполагаем, что в волновом режиме осуществляется наибыстрейшая 
трансформация плоскости (011)B2 , а деформация в [011]B2-направлении осуществля-
ется за счет электронных корреляций. Тогда величина поворота превращающейся 
решетки вокруг оси [011]B2, согласно [3], составляет ϕ(æ)≈2.0182º. Трансформация 
ориентировок дислокационных линий потенциальных ДЦЗ кристаллов с габитусами 
{78 39 48}B2  при B2 → B19 превращении приведена в таблице. Кроме того, приведе-
ны углы θ′ и θ′′ между плоскостью габитуса и, соответственно, направлениями Λ′ и 
Λ′′. Приведены также направления волновых нормалей n1 и n2 для вариантов с не-
большими значениями углов θ′′. Направления нормалей n1 и n2 восстановлены в при-
ближении упруго изотропной среды, что допустимо для сплавов на основе никелида 
титана, проявляющих тенденцию к изотропизации упругих свойств. Знаки + и – во 
второй колонке соответствуют выбору знака для угла поворота ϕ(æ). 

В приближении изотропной среды ДЦЗ с линией Λ║[111]B2 способен иниции-
ровать рост мартенситного кристалла с габитусной плоскостью (112 )B2 при волно-
вых нормалях n1,2║ [ ]23131 m± B2, которые в приближении малых целочислен-
ных индексов соответствуют [ ]314 B2 и [ ] 2B341 . Переход Λ→Λ′′ сопровождается 

отклонениями волновых нормалей и сменой габитуса (11 2 )B2→(0.48   0.39   78.0 )B2. 
Аналогично при Λ ║ <1 10> B2 реализуются габитусы типа {223}B2 при волновых 
нормалях близких к n1║<1 10>B2 и n2 ║<001>B2. Переход Λ→Λ′′ сопровождается от-
клонениями волновых нормалей и сменой габитуса (22 3)B2→(0.48   0.39   78.0 )B2.  

Значит, при B2→B19→B19′, превращении существуют реальные возможности 
для динамического управления ростом мартенситных кристаллов. 
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Nw Λ Λ′ Λ′′ θ′  θ′′  n2
 n1

 

0.48 
0.39 
0.78 

[ ]011
+ 

0.966666 
-1.060900 
-0.02333 

0.991904 
-1.036506 
-0.047724 

1.29○ 1.39○ 
  

0.48 
0.39 
0.78 

[ ]011  
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0.966666 
-1.060900 
-0.02333 

0.9417494 
-1.085813 
0.001583 

1.29○ 1.15○ 
  

0.48 
-0.78 
-0.39 

[101] 
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0.966666 
0.02333 
1.0609 

0.991904 
0.047724 
1.036506 

1.29○ 
 

1.39○ 

 

  

0.48 
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0.39 

[ ]011  
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-0.78 

[110] 
+ 
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1.29○ 1.15○ 
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-0.11488 

-0.077866 
0.085859 
-0.99326 

-0.78 
-0.39 
0.48 

[011] 
+ 

0 
1.08423 
1.08423 

0 
1.08423 
1.08423 

3.67○ 3.67○ 
  

-0.78 
0.39 
0.48 

[ ]101  
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0 
1.03757 
-1.03757 

-0.051675 
1.036926 
-1.036926 

3.67○ 2.08○ 
  

0.48 
-0.39 
0.78 

[ ]111  
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1.08423 
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1.0601579 
1.1083020 
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0.834433 
0.226761 
0.502296 

-0.152499 
-0.780831 
0.605844 

-0.48 
0.78 
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+ 
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1.08423 
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0.966067 
1.108302 
1.060158 
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0.39 
-0.48 

[ ]111  
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-1.03756 
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1.017742 
-1.012844 
1.012844 

1.94  
2.85○ 

  

-0.48 
0.78 
0.39 

[ ]111  
+ 
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1.03756 
-1.03756 

0.914392 
1.060988 
-1.060988 

1.94○  
0.82○ 

-0.842855 
0.492348 
-0.21723 

0.160923 
0.615792 
0.7713 
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В работах [1–5] был предложен и развит так называемый информодинамиче-
ский метод анализа сложных сеточных структур. Информодинамический метод от-
талкивается от построения координационных древесных графов Кейли (ДГК) для 
решёточных или сеточных систем вышеуказанных планарных сред. При таком опи-
сании равноправно выступают как сами пространственные неоднородности, плитки, 
ячейки, фундаментальные области, так и отношения прямого соседства, смежностей, 
инциденций. Ради удобства мы ввели здесь понятие координаций. Вершины графа 
соответствуют вышеупомянутым объектным составляющим, а отношение координа-
ций между ними – рёбрам графа. Сам алгоритм построения ДГК достаточно подроб-
но описан в работе [5]. 

Предлагаемое нами древесно-графовое представление сеточных структур бази-
руется на так называемом [q-, p-] алфавите, где q- ответственна за типы плиток, яче-
ек и т.д., а p- указывает на тип непосредственной координации. В древесных графах 
Кейли явным образом учитывается рёберная p- компонента, а именно, координация. 
По нашему мнению, именно каскад координаций на ДГК наполняет содержанием 
перколяционную задачу в неклассическом понимании. Реализовать дальнейшее про-
движение в этом направлении можно, используя теорию перечисления графов [5]. 
Для каждого уровня ДГК можно построить перечисляющий полином (ПП), каждый 
член которого представляет куст соответствующей ветвистости с коэффициентами, 
равными числу кустов данной ветвистости на иерархии. ПП можно сделать в мате-
матическом плане более адаптивной алгебраической категорией. Для этого прово-
дим операцию нормировки, что позволяет из ПП получить вероятностные ПП 
(ВПП), который является как раз распределением кустов по ветвистостям для каждо-
го уровня древесной иерархии. Если удалось построить на ДГК перечисляющие 
структуры, в частности, ВПП, то на них можно задать соответствующие энтропий-
ные, дивергентные функционалы. Энтропийный функционал над соответствующим 
ВПП ответственен за характеристику состояния на каждом уровне ДК. Тогда задача 
перколяции переходит на следующий уровень. Можно рассматривать протекание 
уже энтропийных функционалов на ДГК. Именно этот аспект является главным в 
настоящей работе. Через энтропийные перколяции мы хотим идентифицировать тип, 
характер дальнего порядка в решёточных, сеточных системах. Семантика энтропий-
ного функционала может иметь несколько аспектов. Хорошо известна интерпрета-
ция энтропии как меры неопределённости соответствующего состояния. Можно 
также говорить о мере виртуального разнообразия. Или иметь в виду её трактовку 
как меру совершенства, что особенно будет продемонстрировано для симплекс-
решётки. Мы пользовались энтропией в смысле Вайда, которая является мажорантой 
энтропии Шеннона, если применить простейшее выражение из теории выпуклых не-
равенств.  

Более нетривиальным функционалом от ВПП, который является менее распро-
страненным, следует признать информационную дивергенцию Бонгарда [1, 5]. По 
своей логике дивергенция Бонгарда является средневзвешенной мультипликативной 
комбинацией вероятностей i-го уровня на дополнение (i±1)-го уровня. Перколяция 
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информодинамических функционалов будет также иметь прямое отношение к диаг-
ностике дальнего порядка-беспорядка решеточных, сеточных систем и их древесных 
графов. Тем самым, наш метод диагностики структуры сложных решеточных систем 
и паркетов будет базироваться на энтропийных, дивергентных функционалах. 

В данной работе вышеизложенная информодинамическая методика диагности-
ки типа дальнего упорядочения рассматривается применительно к простейшим клас-
сическим решеткам. Среди них можно выделить квартетную классическую решетку 
и сотовую, а также симплекс-решетку, в основе которой лежит трёхточечный дву-
мерный симплекс – равносторонний треугольник. 

Квартетная решетка относится к параллелограмматическим решеткам, допус-
кающим трансляции Бравэ. Существует пять плоских реализаций, координационный 
древесный граф Кейли для которых будет одинаков. 

Энтропийный функционал для квартетного ДГК при предельном переходе об-
ращается в ноль. Для более детального анализа характера дальнего упорядочения 
были построены перколяционные энтропийные зависимости. 

Была решена задача проверки гипотезы по отношению к усеченному распреде-
лению Парето. Тем самым, необходимо допустить гиперболический класс спадания 
энтропийной зависимости на ДГК. Можно ввести аналог критических индексов для 
нашего случая. Прямой поток характеризуется 02,1=↓γ , а обратный 726,0=↑γ . В 
этом случае прямой и обратный критические индексы не превосходят единицы, что, 
по нашему мнению, указывает на классический тип дальнодействия. Вспоминая не-
которую аналогию, можно назвать этот тип энтропийного дальнодействия квартет-
ных решёток кулоновским или гравитационным. 

Другой важной характеристикой является дивергенция Бонгарда [5]. В отличие 
от энтропийной меры, с помощью которой описывается состояние системы, дивер-
генция Бонгарда, фактически, является информационным расстоянием, метрикой 
между двумя, например, соседними уровнями. Критические индексы для диверген-
ции Бонгарда квартетной решетки в прямом и обратном потоке равны, соответствен-
но, 00,1=↓β  и 725,0=↑β . Видно, что критические показатели энтропийного функ-
ционала и дивергенции Бонгарда идентичны. Это означает высокое согласование 
квартетной решетки в перколяционном транспорте. Асимптотическое значение ди-
вергенции Бонгарда, так же, как и энтропийный функционал, стремится к нулю. 

Сотовая решетка относится также к параллелограмматическим системам, но не 
порождена трансляциями Бравэ (рис.1а). Древесный граф Кейли (рис.1б) полностью 
наследует гекса-симметрию. 

По нашим оценкам, критический индекс в прямом потоке равен 835,0=↓γ , а в 
обратном потоке – 70,0=↑γ . И в этом случае обратный поток более дальнодейст-
вующий. Сотовая решетка также обладают гиперболическим дальнодействием, при-
чем спадание идет несколько медленнее, чем для квартетных решеток. Критические 
индексы для дивергенции Бонгарда сотовой решетки в прямом и обратном потоке 
равны, соответственно, 832,0=↓β  и 689,0=↑β . И снова видим, что для сотовой 
решетки, так же, как и для квартетной, критические индексы энтропии и диверген-
ции Бонгарда совпадают. Асимптотики энтропийного и дивергентного функциона-
лов имеют такие же значения, как и для квартетной решетки. 

Зная свойства энтропийных и информационных функционалов [5], можно вы-
двинуть принцип максимального, полного согласования информационных характе-
ристик на ДГК, которому как раз и подчиняются эти два класса параллелограммати-
ческих решёток.  
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Рис.1. Сотовая решетка (а) и её ДГК (б). Симплекс-решётка с выделенными координацион-
ными фронтами (в) и её ДГК (г). 

 
 
Симплекс-решетка не является параллелограмматической, и не может быть по-

рождена трансляциями Бравэ. Это внутренне замкнутый класс выпуклых правиль-
ных структур, видимо, обладающих максимальным совершенством. Симплекс-
решётку нетрудно трактовать как мозаику, паркет с алфавитом [1qx2p]. В качестве q 
компоненты выступает сам плоский симплекс, а в качестве p компоненты – два типа 
координаций: точечная и рёберная. Именно эти элементы входят в понятие древес-
ного графа Кейли (рис.1г). 

Для более подробного исследования явления перколяции на ДК необходимо 
рассмотреть перколяционные зависимости информодинамических функционалов: 
энтропии Вайда и меру Бонгарда. 

Как и прежде, перколяции этих функционалов подчиняются гиперболическим 
зависимостям, с критическими индексами 11.0=↓γ ; 15.0=↑γ ; 09.0=↓β ; 154.0=↑β . 

Последний результат можно истолковать как прямое следствие совершенства 
симплекс-ДК. Кроме того, значения индексов указывают на то, что отражение от 
бесконечного горизонта не может повысить максимальную энтропию. Остаётся 
лишь её понизить, что и отражено в поведении критических индексов. 

В отличие от квартетной и сотовой решеток, где асимптотика энтропии и ди-
вергенции Бонгарда равна 0, в симплекс – решетке остаточные значения равны 0,5. 
Их идентичность совместно с ненулевым значением есть принципиальный момент, 
указывающий на экстремальное совершенство симплекс–упорядочения. 
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Как было показано в [1, 2] при анализе большого объема экспериментальных 
данных, каждой стадии деформационного упрочнения соответствует определенный 
тип автоволнового процесса. При этом разница в характеристиках волн остается 
только количественной. Поэтому достаточно ограничиться только попыткой качест-
венного согласования предложенных ранее моделей с общей двухкомпонентной мо-
делью локализованного пластического течения, основанной на самопроизвольном 
разделении деформируемой системы на информационную и динамическую подсис-
темы [3]. Информационная подсистема представляет собой совокупность импульсов 
акустической эмиссии, генерируемых в ходе течения. Динамическая подсистема 
объединяет элементарные акты пластической деформации (формоизменение). Мо-
дель предусматривает взаимодействие между подсистемами, которое может быть 
представлено следующим образом: акустические импульсы генерируются в ходе де-
формации; эти импульсы могут инициировать новые дислокационные сдвиги, кото-
рые в свою очередь сопровождаются акустической эмиссией.  

В ходе растяжения образца удобно характеризовать стадийность процесса пластиче-
ского течения соотношением 

( ) nKεσεσ += 0 ,                                                       (1) 

где 2,00 σ≈s , а величина с размерностью напряжения K – параболический коэффици-
ент упрочнения. Показатель параболичности n в (1) принимает значения в зависимо-
сти от действующего на данной стадии закона деформационного упрочнения. 

При деформации на стадии площадки текучести (n = 0) материал последова-
тельно переводится из упруго напряженного в пластически деформированное со-
стояние, так что на этой стадии в образце сосуществуют упругая и пластически де-
формированная среды, разделенные движущимся фронтом полосы Чернова–
Людерса. Исследования акустической эмиссии на стадии площадки текучести стали 
09Г2С, позволившие локализовать координаты источников ультразвука, показали, 
что излучающая акустические импульсы область шириной ~10 мм совпадает с визу-
ально наблюдаемой полосой. Вне этой зоны регистрируется значительно меньше 
акустических импульсов, и их расположение является случайным. Таким образом, 
все события, связанные с деформацией на площадке текучести, локализованы в гра-
ничной зоне, разделяющей упруго напряженную и пластически деформированную 
части образца. Это позволяет рассматривать распространение полосы Чернова-
Людерса как движение автоволны переключения [4]. При этом в той части образца, 
которая находится еще в упругом состоянии, не возникают концентраторы напряже-
ний, способные генерировать пластические сдвиги на этой стадии. По этой причине, 
акустическая эмиссия не может инициировать в этой зоне пластическую деформа-
цию. 

На стадии линейного деформационного упрочнения (n = 1) в образце возникает 
система равноудаленных и согласованно движущихся с постоянной скоростью оча-
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гов локализованной деформации – типичная фазовая автоволна [4]. В [5] при иссле-
довании скорости распространения ультразвука в поликристаллах пластически де-
формируемого алюминия удалось показать, что на стадии линейного деформацион-
ного упрочнения остаются постоянными скорость ультразвука и размер областей ко-
герентного рассеяния, определяемый рентгенографическим способом.  
     Последнее  обстоятельство косвенно указывает на неизменность дислокационной 
структуры материала на этой стадии, поскольку на стадиях с переменным коэффи-
циентом упрочнения скорость ультразвука является немонотонной функцией дефор-
мации. Что касается скорости распространения автоволн на этой стадии пластиче-
ского течения, то в [2, 6] было показано, что она связана со скоростью распростране-
ния ультразвуковых волн ⊥V , коэффициентом торможения дислокаций фононным 
газом B и дислокационной вязкостью кристалла η, причем  

θη
⊥⋅≈

VBVaw .                                                      (2)  

Предположим, что B лишь слабо зависит от деформации, поскольку контроли-
рует «надбарьерное» движение дислокаций, при котором дислокации не взаимодей-
ствуют с дефектами. В рамках подобного предположения В является функцией толь-
ко плотностей фононного и электронного газов. В таком случае упомянутое посто-
янство размера области когерентного рассеяния может означать, что на стадии ли-
нейного деформационного упрочнения дислокационная вязкость const≈η , откуда 
следует constVaw ≈ . Правдоподобная оценка макроскопической длины волны лока-
лизованной деформации, основанная на таких предположениях, сделана в [7]. 

Формирование стационарной системы очагов на стадии тейлоровского дефор-
мационного упрочнения (n = ½) также допускает интерпретацию, использующую со-
отношение (2). Процессы поперечного скольжения, характерные для этой стадии, 
ведут к лавинообразному росту плотности дислокаций в очагах локализованной де-
формации, что вызывает соответствующий рост вязкости η  и в соответствии с (2) 
ведет к уменьшению скорости перемещения очагов локализованной деформации 
вплоть до 0≈awV , то есть, к их остановке. Возникающая в этом случае картина клас-
сифицируется как стационарная диссипативная структура [4]. В качестве важной до-
полнительной информации заметим также, что на стадии тейлоровского деформаци-
онного упрочнения в опытах с регистрацией акустических импульсов одновременно 
с записью кривой течения ( )εσ  удалось обнаружить существование эквидистантно 
расположенных стационарных зон с повышенной плотностью излучения ультразву-
ковых импульсов. 

На стадии предразрушения (n < ½) очаги локализованной деформации снова 
начинают двигаться со скоростями, которые различны для каждого из них, но сохра-
няют постоянство во все время существования. Величина скорости зависит только от 
места зарождения отдельного очага: чем ближе это место к зоне будущего 
разрушения, тем медленнее такой очаг движется. Построив зависимости положения 
очага локализованной деформации  Х от времени деформирования t  и экстраполируя 
участки прямых ( )tX , для которых  n < ½ , до пересечения, можно показать, что во 
всех случаях образуются пучки, и найти координаты их центров *X и *t , которые 
близки к месту и моменту разрушения образца для каждого из исследованных мате-
риалов. Это означает, что уже с начала этого этапа скорости движения очагов лока-
лизованной деформации автоматически синхронизированы таким образом, чтобы 
обеспечивался их одновременный «приход» в центр. Таким образом, оказывается, 
что место разрушения и время жизни образца до разрушения детерминированы про-
цессами, происходящими на более ранних стадиях пластического течения. Из всех 
очагов локализованной пластичности с течением времени «выживает» только один, 
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положение которого уже при рождении соответствует месту образования в будущем 
макроскопической шейки и вязкого разрушения. Обычно, появившись еще на стадии 
тейлоровского деформационного упрочнения при n ≈ ½, такой очаг остается затем 
почти неподвижным вплоть до разрушения, но деформация в нем постепенно растет 
по мере затухания активности процесса течения в других доменах.   

При объяснении природы процессов на этой стадии пока ограничимся только 
некоторыми деталями, рассмотрев упомянутые особенности качественно на основа-
нии формулы (2). Инициирование движения очагов локализованной пластичности 
можно связать с обычным для заключительной стадии процесса пластического тече-
ния уменьшением коэффициента деформационного упрочнения, входящего в (2), и 
сопровождающим его экспериментально обнаруженным ростом скорости ультразву-
ка ⊥V  [7] на этой стадии. 

Рождение новых очагов локализованной пластичности в рамках развиваемой 
модели может соответствовать условию интерференции испускаемых импульсов 
акустической эмиссии между уже имеющимися очагами активной деформации, что 
способствует рождению нового очага локализованной пластичности. В начале ста-
дии предразрушения  каждый уже имеющийся очаг симметрично окружен соседни-
ми, так как на стадии линейного деформационного упрочнения и в конце тейлоров-
ской стадии const=λ . В таком  случае при уменьшении расстояния между очагами с 
одинаковыми деформационными полями должна существовать сила отталкивания, 
объясняющая, почему очаги, зародившиеся на бóльшем расстоянии от места буду-
щего разрушения имеют бóльшую скорость движения. В рамках таких представле-
ний картина, иллюстрирующая поведение автоволны на стадии предразрушения, на-
поминает процесс сжатия пружины. Стадия предразрушения заканчивается тем, что 
автоволна локализованной пластической деформации «коллапсирует» [3] с прекра-
щением пластической деформации и образованием вязкой трещины.  

Таким образом, переход от пластического течения (стадии линейного и тейло-
ровского деформационного упрочнения) к вязкому разрушению совершается как 
«коллапс» автоволны локализации  или стягивание последней в месте будущего раз-
рушения образца, вызванное изменением свойств деформируемой среды в процессе 
пластического течения.  

      
Работа выполнена при частичной финансовой поддержке гранта Президента 

Российской Федерации (МД-278.2008.8). 
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Спреерно-душевая кратковременная закалка обода железнодорожных колес со-

ответствует образованию  среднепрочного пластинчатого перлита. Повышенная пла-
стичность  и  напряжения сжатия в ободе,  а также высокая производительность  – 
важные преимущества процесса. Но такая структура колесной стали 60Ги 60ГТ ока-
зывается причиной преждевременного износа колес при взаимодействии с рельсами, 
которые закаливают в  масле и отпускают. Сорбит отпуска рельсовой стали типа 
У10СГ имеет повышенную прочность (твердость порядка НВ 380 против НВ  300 у 
колес) [1-3]. Износ колес – не только техническая, но и экономическая проблема 
транспорта, отсюда – изготовление колес повышенной прочности, разработка бей-
нитной и микролегированной колесной стали (повышение прочности тоже влечет 
появление дефекта – выкрашивание колес при воздействии тормозных колодок) [4,5]. 
Другое направление решения задачи – использование технологии двойной изотерми-
ческой обработки аналогичной по составу пружинной стали 60С2А и 65Г, с получе-
нием структуры нижнего бейнита и проведением дополнительного отпуска при не-
сколько повышенной температуре. Повышение прочности и пластичности соответст-
вует повышению работы разрушения и снижению вероятности зарождения и распро-
странения трещин при предельной нагрузке [6,7]. Переход от закалки пружинной 
стали относительно малого  сечения к закалке массивного обода колес возможно 
осуществить при ускоренном охлаждении обода до температуры образования нижне-
го бейнита (например, в расплаве селитры, скорректированного  добавлением воды) 
и выдержкой в этом расплаве до практического завершения превращения на глубине 
не менее 30 мм от поверхности катания. Безопасный способ добавления воды на по-
верхность расплава и его перемешивание воздухом, нагнетаемым компрессором [8], 
обеспечат стабильное охлаждение обода при скорости охлаждения, в 2-3 раза пре-
вышающей скорость охлаждения в масле, с получением высокого комплекса  меха-
нических характеристик, напряжений сжатия в ободе  и повышенной износостойко-
сти колес. Это направление  оптимизации технологии термической обработки создает 
возможность решения задачи при относительно небольших затратах  и  сокращенных 
сроках изготовления нового несложного оборудования. Ориентация на сохранение 
существующих технологии и оборудования для закалки вызовет, при отработке со-
става новой стали, как показано при отработке бейнитной рельсовой стали [9], весьма 
значительные затраты средств и времени, а также дополнительные технологические 
трудности.  
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Термическая обработка оказывает существенное влияние на физико-механи-

ческие свойства сплава TiNi с памятью формы. Изменяя время и температуру обра-
ботки можно варьировать полноту и последовательность мартенситных превраще-
ний, изменять величину эффекта памяти формы и степень возврата неупругой де-
формации. 

Настоящая работа посвящена исследованию влияния низкотемпературных 
(120 оС ÷ 300 оС) термических воздействия на свойства никелида титана, предвари-
тельного отожженного при 500 оС или закаленного от 800 оС в воде. Эксперименты 
выполняли, используя проволочные образцы диаметром от 0,5 мм до 1 мм из спла-
вов по составу близких к эквиатомному. Содержания никеля в образцах не превыша-
ло 50.5 ат. %. Использовали методику калориметрического анализа и измерения 
температурных зависимостей электросопротивления. Механические испытания про-
водили в условиях кручения для исключения термического растяжения – сжатия. 

 
Влияние низкотемпературного отжига на кинетику и последовательность 
мартенситных превращений в сплаве TiNi 
С увеличение времени выдержки при температуре 150 оС тепловой пик на ка-

лориметрических кривых смещается в направлении низких температур, уширяется, а 
затем расщепляется на два обособленных пика. Эти наблюдения, а также измерение 
температурных зависимостей электросопротивления указывают на то, что темпера-
туры мартенситных переходов понижаются с увеличением времени отжига и после-
довательность превращения при охлаждении изменяется от B2 (кубическая структу-
ра) → B19’ (моноклинная структура) на B2 → R (ромбоэдрическая структура) 
→ B19’. Аналогичные изменения происходят в результате отжига при 120 оС и 200 
оС. В то же время отжиг при 300 оС не вызывает существенных изменений кинетики 
и последовательности мартенситных переходов. Смещение температур превращения 
происходит тем сильнее, чем меньше температура отжига. 

Низкотемпературный отжиг оказывает меньшее влияние на кинетику превра-
щения в сплавах с большим содержанием никеля. Так, для сплава Ti – 50 ат. % Ni 
отжиг при 150 оС в течение четырех часов понижает температуры перехода при ох-
лаждении на 14 оС, тогда как для сплава с 50.4 % Ni происходит понижение лишь на 
9 оС. 
 

Влияние низкотемпературного отжига на функциональные свойства сплава 
TiNi 
Образцы после отжига при 120 оС охлаждали при постоянном  напряжении че-

рез интервал температур фазовых превращений, после чего нагревали без нагрузки. 
При напряжении 100 МПа закаленный образец накапливает в процессе  прямого 
превращения деформация 3.4 %. В результате последующего отжига в течение 6 ча-
сов эта деформация возрастает до 6 %. Величина эффекта памяти формы также воз-
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растает почти в два раза. Полученные данные свидетельствуют о том, что низкотем-
пературный  отжиг облегчает развитие деформации недислокационной природы, 
обусловленной, например, ориентацией мартенситных кристаллов при превращении. 

Таким образом, результаты исследования показывают, что низкотемператур-
ный отжиг оказывает сильное влияние на все свойства никелида титана. Надежные 
данные о структурных изменениях при таком воздействии практически отсутствуют. 
Можно высказать лишь ряд предположения, указывающих пути дальнейших поис-
ков, направленных на изучение структуры сплава. 

 
 

 
ЭНДОХРОННАЯ ТЕОРИЯ НЕУПРУГОСТИ, УЧИТЫВАЮЩАЯ  

ЗАТВЕРДЕВАНИЕ МАТЕРИАЛА 
 

Кадашевич Ю. И., Помыткин С. П. 
 

В докладе в рамках эндохронной теории неупругости предлагается обобщение 
идеи В.Прагера [1] о существовании элемента затвердевания в моделях пластично-
сти материалов. 

Используя схему авторов доклада [2] о конструировании эндохронных вариан-
тов теории неупругости на основе классических теорий течения, предлагаются сле-
дующие определяющие соотношения неупругости эндохронного типа, учитывающие 
затвердевание материала:  
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Здесь α  – параметр эндохронности, G  – модуль сдвига, K  – объемный модуль 

материала, 1k  – аналог коэффициента упрочнения, 2k  – константа материала, ρ  – 
деформационный предел текучести, ijσ , ijε  – тензоры напряжений и деформаций, 

ijR – вспомогательный параметрический тензор эндохронной теории, 0( )Rβ – экспе-
риментально определяемая функция, верхний штрих – знак девиатора тензора. 

В рамках доклада приводятся иллюстративные примеры, демонстрирующие 
возможности подхода. 

 
Работа выполнена при поддержке Российского фонда фундаментальных иссле-
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В последнее время большой интерес привлекает исследование металлических 

стекол большого размера из-за их уникальных химических и физико-механических 
свойств. Однако хрупкость аморфных материалов сильно препятствует их широкому 
применению.  

При высоких напряжениях и низких температурах – гораздо ниже температуры 
стеклования металлические стекла обычно демонстрируют неоднородное деформи-
рование с сильной локализацией в узких полосах сдвига с последующим их быстрым 
распространением по всему образцу, приводящим к разрушению. 

В работе [1] показано, что образцы металлического стекла 
Ti40Zr25Ni3Cu12Be20 (ат. %) маленького размера (~1 мм) демонстрируют повы-
шенную пластичность при квазистатическом сжатии по сравнению с образцами 
большего размера (~6 мм). 

Сплав указанного состава использовался из-за его отличной способности обра-
зовывать металлические стекла. Заготовки сплава получали дуговым плавлением  
чистых элементов (чистотой ≥ 99,9%) в аргоновой атмосфере титанового гетера. 
Объемные металлические стекла были получены капельным литьем в медную из-
ложницу. 

В отличие от поведения при одноосном сжатии и растяжении, характеризую-
щимся несколькими первичными полосами сдвига и катастрофическим разрушени-
ем, при испытаниях на пробой металлические стекла демонстрируют очень хорошую 
деформационную способность с образованием регулярных множественных полос 
сдвига и высокую пластичность [2].  

Деформационная способность сплавов на базе TiCu сильно зависит от скорости 
охлаждения в процессе затвердевания. Наличие аморфной фазы наряду с нано-
кристаллической может существенно повысить пластичность металлического стекла. 
Большая концентрация свободного объема, что характерно для аморфных сплавов, 
получаемых при высоких скоростях охлаждения, также ответственна за пластич-
ность[3]. Атомный масштаб структуры и свойства металлических стекол очень чув-
ствительны к их термической истории. Различные образцы аморфного сплава с од-
ним и тем же составом могут иметь существенно различающиеся уровни пластично-
сти в зависимости от скорости охлаждения при затвердевании. 

В работе представлены результаты исследований изменения структуры метал-
лических стекол (Ti40Zr25Ni3Cu12Be20 ат.%) в следствие ударного нагружения с 
длительностью ~ 0.5 мкс. Анализ структурных изменений  проводился в образцах 
алюминиевого сплава 1204 (системы Al–Cu–Mn) и меди М1РО (0,5%Sn) при тех же 
параметрах  ударных нагрузок. 

Ударное нагружение по методике высокоскоростного соударения пластин осу-
ществлялось с использованием явления электрического взрыва проводников на ус-
тановке со следующими параметрами:  С = 6мкф, U   до  50kV, Е до 7,5кДж, период 
короткого замыкания T = 11мкс [4]. На рис.1 представлен вид ударника и мишени 
после соударения, демонстрирующий  достаточно  хорошую плоскостность соударе-

mailto:satroshe@impact.ipme.ru


 166 

ния, реализуемую в данной методике, а на рис 2 представлено изменение структуры 
поверхности медного образца после ударного нагружения со скоростью ~350м/с. 

 
 

 
 
Рис. 1. Вид ударника и мишени 
из алюминиевого сплава после 
соударения  со скоростью ~ 270м 

  
                          а                                                  б 
Рис. 2 Структура свободной поверхности медного до (а) 
и после нагружения (б).  

 
Образцы металлических стекол представляли собой пластины с размерами ~ 

3х35х35мм, а образцы алюминиевого сплава и меди – диски толщиной ~ 4мм и Ø 
40мм. Скорости ударника из алюминиевого сплава АМГ6 (Ø20мм и толщиной 
~1,5мм) лежали в диапазоне 250 – 750 м/с и контролировались с использованием 
двухлучевой методики. Контроль параметров ударного импульса осуществлялся по 
измерению скорости свободной поверхности образца-мишени с помощью диффе-
ренциального лазерного интерферометра [4].  

Предварительно для образцов металлических стекол с помощью оптико-
акустической методики [5] были определены скорости упругих волн и рассчитаны 
упругие модули (табл.1). 

 
Таблица 1. 
Плотность 

g/cm3 
Cl 

m/s 
Ct

 

m/s 
E 

GPa 
G 

GPa 
Коэффициент 
Пуассона 

5.44+ 0.01 5295 + 10 3180 + 30 134 + 3 55 + 1.5 0.218 + 0.005 

 
Структура аморфного сплава Ti40Zr25Ni3Cu12Be20 ат.% в исходном состоянии 

представлена на рис. 3а, а на рис. 3б,в представлены структуры после нагружения.  
 

 
а 

 
б 

 
в 

 
Рис. 3. Структура свободной поверхности образца аморфного сплава Ti40Zr25Ni3Cu12Be20 
ат.% в исходном состоянии (а) и после нагружения (б – образец 2, в – образец 3). 

 



 167 

Видны древообразные полосы сдвига (3б), напоминающие представленные в ра-
боте [3] в условиях сжатия при квазистатическом нагружении, но более разветвлен-
ные и большей плотности. На рис. 3в показана сеть полос сдвига, переходящая мес-
тами в трещины параллельные друг ругу. Поверхность разрушения имеет чашечную 
структуру излома характерную для вязкого разрушения. 

В пластичном материале – сплаве алюминия 1204 на свободной поверхности на-
блюдается значительно большее количество полос сдвига. При этом они формиру-
ются в виде ступенек, близких к параллельным, с множеством ответвлений. Трещи-
ны в сплаве алюминия в отличие от аморфных сплавов при этих скоростях удара не 
образуются. 

 
Работа выполнена при поддержке грантов 06-01-00202-а, 08-01-00646-а, 08-

01-12009-офи. 
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На сегодняшний день в нашей стране коррозия съедает до 10 процентов произ-

водимого в стране металла, особенно часто происходят аварии на трубопроводах 
нефтегазовой промышленности. По литературным данным ежегодно на нефтепро-
мысловых трубопроводах происходит до 70 тысяч отказов, 90% которых являются 
следствием коррозионных повреждений. Поэтому исследование коррозионной стой-
кости сталей является актуальной задачей. 

Цель исследования – оценка коррозионной стойкости стали 25Х2М1ФА потен-
циодинамическим методом и исследование влияния на неё параметров термомеха-
нической обработки. 

Термомеханическую обработку стали 25Х2М1ФА проводили на лабораторном 
двухвалковом стане ДУО - 130 в калибрах по режимам: 

- нагрев до 920 °С (τв= 30 мин.), посадка в печь с tп = 710 °С  (τв = 155 мин.), 
прокатка с коэффициентом вытяжки КвΣ = 2 (за 4 прохода), последующее охлажде-
ние на воздухе; 
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- нагрев до 920 °С (τв = 30 мин.), охлаждение на воздухе (τв = 90 с.) до темпера-
туры 650 °С, деформация (Кв = 1,25…2,0), последующее охлаждение на воздухе.  

Поверхности образцов изучаемого материала после проведения испытаний на 
коррозионную стойкость в исследуемой среде (5%NaCl + 0,5%CH3COOH + дист. во-
да) показаны на рис 1. Отчётливо видно, что коррозионное разрушение имеет меж-
кристаллитный характер. 

Наименьшая термодинамическая вероятность коррозионного разрушения у 
стали с бейнитной структурой (tд = 650°С, Кв=1,25), которая более однородна и дис-
персна, чем в случае феррито-перлитной структуры; малая деформация с коэффици-
ентом вытяжки (Кв=1,25) приводит к небольшому количеству дефектов в материале, 
следовательно, очагов коррозионного разрушения меньше. 

На основании проведенных экспериментов можно судить о термодинамической 
вероятности протекания коррозионного процесса и о скорости протекания коррозии 
для стали 25Х2М1ФА при различных режимах термомеханической обработки.  

 
а 

 
б 

Рис. 1. Вид поверхности образцов стали 25Х2М1ФА после проведения испытаний на корро-
зионную стойкость:  а – tд = 710°С, τ = 155 мин, Кв =2,0; б – tд = 650°С, Кв =1,25 

С помощью полученных поляризационных кривых можно прогнозировать 
скорость протекания коррозии стали 25Х2М1ФА, подвергнутой термомеханической 
обработке по различным режимам. По методу экстраполяции поляризационных кри-
вых до стационарного потенциала рассчитаны скорости коррозии, глубинные пока-
затели коррозии (табл. 1). 

 
 
Таблица 1. Скорость коррозии и глубинный показатель стали 25Х2М1ФА  

 

Режим ТМО tд =650°С, 
Кв=1,25 

tд =650°С, 
Кв=2,0 

tд =710°С, 
τ =155 мин., Кв=2,0 

Структура стали Бейнит Бейнит Перлит + избыточный  
феррит 

Скорость коррозии, 
 г/(см2. ч) 1,0 1,4 5,3 

Глубинный показатель кор-
розии (Кп), мм/год 1,16 1,51 5,94 

 
 
Анализ полученных результатов показал, что скорость коррозии зависит от 

морфологии структурных составляющих, на которую влияют параметры термомеха-
нической обработки: температура деформации, коэффициент вытяжки. Образец с 
феррито-перлитной структурой корродировал с большей скоростью, чем образцы с 
бейнитной, что объясняется грубой морфологией и направленностью феррито-
перлитной структуры. Увеличение коэффициента вытяжки приводит к возрастанию 
количества дефектов строения металла, это нарушает однородность стали и является 
очагами зарождения коррозионного разрушения. 
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Ferromagnetic shape memory alloys are now in the focus of attention of the re-

searchers developing high performance actuating devices because of their ability to induce 
a large magnetic-field-induced strain. Ni-Fe-Ga system of ferromagnetic shape memory 
alloys is a promising actuator material. Recently, it has been found that alloying with Co is 
an effective way to improve properties of Ni–Fe–Ga alloys [1–3]. Coexistence of two in-
teracting subsystems of elastic and magnetic domains in ferromagnetic martensites calls for 
application of the experimental technique, which provides simultaneous investigations of 
these subsystems. Such technique, referred to as mechanomagnetic spectroscopy, has been 
developed [4–6]. It is based on the piezoelectric composite oscillator technique [7,8], com-
bined with measurements of the inverse magnetostriction (Villari) effect. 

Polycrystalline Ni53.5–Fe16.5–Ga27–Co3 alloy with average grain size of the order of 
200 µm has been studied in the present work. For this composition, the martensitic phase 
of the alloy contains a mixture of non-layered (2M) and 7-layered (14M) structures, with 
tetragonal and orthorombic unit cells, respectively [9]. The alloy was cast by induction 
melting from pure elements in an Ar atmosphere. The rod-shaped samples of about 1×1×15 
mm in size were spark cut from an ingot, annealed for 900 s at 970 K and then air-cooled. 
This heat treatment corresponds to a high degree of long-range L21 atomic order. The sam-
ples were characterized by the start reverse transformation temperature As around 365 K 
and Curie temperature around 320 K. 

Elastic, anelastic and magnetoelastic properties of the samples were studied in a wide 
temperature range (80–300 K) at a frequency of longitudinal oscillations around 100 kHz. 
The four-component oscillator consisted of two quartz transducers (drive and gauge ones), 
a sample, and an intermediate rod of low-damping non-magnetic Al–Mg alloy, which sepa-
rated spatially the transducers from a pickup coil, placed around the stress anti-node in the 
middle part of the sample for measurements of stress-induced magnetization. The loga-
rithmic decrement (internal friction) and stress-induced magnetization of the sample as 
well as the resonant frequency of the oscillator were simultaneously registered during 
thermal cycling at two values of oscillatory strain amplitude. 

Figure 1 shows typical temperature dependence of the internal friction of a sample 
and resonant frequency of the oscillator registered in a cooling-heating cycle at a level of 
oscillatory strain amplitude corresponding to a linear (amplitude-independent) range. The 
amplitude-independent internal friction increases with temperature rise over the entire 
temperature range under study. Especially steep rise has been observed at temperatures of 
180–240 K. Both the amplitude-independent internal friction and resonant frequency (ef-
fective Young’s modulus) exhibit temperature hysteresis in a wide temperature range. Fig-
ure 2 depicts the amplitude-dependent part of the internal friction and stress-induced induc-
tion of the sample measured in the same thermal cycle as the spectra shown in fig.1 at a 
level of oscillatory strain amplitude corresponding to a non-linear amplitude range. The 
amplitude-dependent internal friction passes through a minimum in the temperature range 
of the especially steep rise of the amplitude-independent internal friction. The temperature 
dependence of stress-induced induction exhibits a change of slope at temperatures of about 
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140 K and a point, where the induction loses its sensitivity to oscillatory stress and the ef-
fect of stress inverts its sign (so-called differential Villari critical point [6]) at temperatures 
of about 240 K. The temperature spectra of the amplitude-dependent internal friction and 
stress-induced induction features temperature hysteresis, like those of the amplitude-
independent internal friction and resonant frequency. 

Fig. 1. Temperature spectra of the decrement δ of sample and resonant frequency f of the oscillator 
registered at strain amplitude of 10–7 in a cooling-heating cycle. 

 
Fig. 2. Temperature spectra of the amplitude-dependent-part of the decrement δh and magnitude B0 
of the stress-induced induction of sample registered at strain amplitude of 3×10–6 in a cooling-
heating cycle. 
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 It has been concluded in [5,6] that the motion of elastic and magnetic domain 
boundaries is uncoupled in polycrystalline ferromagnetic shape memory alloys and mag-
netic domain boundaries play a minor role in their anelasticity, in contrast to single crystals 
of the same alloys. Therefore, the anelasticity of martensitic phases in polycrystalline fer-
romagnetic shape memory alloys can be associated with motion of elastic domain bounda-
ries and internal defects of the elastic domains (twins), as in the case of nonmagnetic shape 
memory alloys. 
 Temperature hysteresis inherent in the temperature spectra of all registered quanti-
ties (figs.1 and 2) evidences for reversible structural modifications to occur during thermal 
cycling of the alloy under study. It is known that ferromagnetic shape memory alloys, par-
ticularly Ni–Fe–Ga and Ni–Fe–Ga–Co alloys, exhibit thermally-induced structural modifi-
cations such as intermartensite phase transitions [1,10] or modifications of magnetic do-
main structure [11]. As discussed in [6], change of sign of a magnetoelastic coupling con-
stant can be behind these structural modifications. 
 In line with the above reasoning, the temperature spectrum of the amplitude-
independent internal friction (fig.1) can be explained by variations of fractions of different 
martensitic structures (2M and 14M) and significant difference of their linear damping 
properties. In contrast to the linear internal friction, the levels of amplitude-dependent in-
ternal friction in the martensitic phases are comparable, as can be concluded from data of 
fig.2. One can conclude also that the thermally-induced structural modifications diminish 
the amplitude-dependent internal friction at temperatures about 150–200 K, probably, due 
to suppression of mobility of the elastic domain and twin boundaries. The peculiarities of 
the temperature dependence of the stress-induced induction (fig.2) can be associated with 
modifications of the magnetic domain structure, similar to those observed for a Ni–Fe–Ga 
alloy [11], as a result of variations of a magnetoelastic coupling constant [6]. 
 Thus, the mechanomagnetic spectroscopy evidences for reversible thermally-
induced modifications of martensitic and magnetic domain structures in Ni–Fe–Ga–Co al-
loy under study. 
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Карбид вольфрамовые твердые сплавы продолжают оставаться лучшим компо-

зиционным материалом благодаря высоким значениям физико-механических харак-
теристик: твердости, прочности, модуля упругости, сопротивления износу. Однако 
несмотря на высокий комплекс свойств, традиционные WC–Co сплавы, широко ис-
пользуемые в промышленности, в некоторых случаях не удовлетворяют предъяв-
ляемым требованиям, вследствие хрупкого разрушения, обусловленного низкими 
значениями ударной вязкости (ан = 0.2–0.6 кгс/см2) и предельной деформации до раз-
рушения (εост = 1–3 %) [1–2]. 

Для повышения эксплуатационных характеристик материалов, используемых в 
промышленности, большое внимание уделяется разработке и исследованию компо-
зитов с ультрадисперсной структурой. Основное внимание при конструировании 
композита уделяется связующей фазе, которая, находясь в стеснённых условиях 
межкарбидных прослоек, была бы способна к переходу в мелкокристаллическое со-
стояние, за счет фазовых и субструктурных превращений, и влияла на повышение 
предельной пластической деформации до разрушения, сохраняя при этом высокие 
прочностные свойства материала. 

В работе разработаны и исследованы твердые сплавы WC–(Fe–Mn–C) с содер-
жанием 80 вес.% карбидной фазы, предел прочности при сжатии которых на 10% 
выше ВК-сплавов, а остаточная деформация достигает 6–7 % [3]. Композиты были 
получены методом пропитки карбидвольфрамовых каркасов в вакууме. Содержание 
марганца в связующей фазе менялось от 4 (α+γ) до 18 вес.% (γ+ε), а содержание уг-
лерода составляло 0,8 вес. %. 

Методами рентгеноструктурного анализа и просвечивающей электронной мик-
роскопии исследовано изменение параметров тонкой кристаллической структуры 
твердых сплавов на основе карбида вольфрама в исходном и деформированном со-
стояниях в зависимости от химического состава матрицы. Определены параметры 
решетки, размеры областей когерентного рассеяния, микроискажения кристалличе-
ской решетки, плотность дислокаций структурных составляющих твердых сплавов 
до и после деформации.  

Рентгенофазовые исследования показали, что фазовый состав композитов ме-
няется в зависимости от содержания марганца в стальной связке. В сплаве с 4% мар-
ганца, наряду с аустенитом с ГЦК кристаллической решеткой присутствует α- мар-
тенсит пластинчатого типа, количество которого в связке по данным рентгенострук-
турного и металлографического исследования составляет 30±5 %. В сплавах содер-
жащих марганца выше 8% α- фаза не образуется, а дальнейшее повышение содержа-
ния марганца приводит к появлению в составе связки ε-фазы с ГПУ кристаллической 
решеткой, количество которой увеличивается по мере легирования от 5 (в сплаве с 
10% марганца) до 15% (в сплаве с 18% марганца в связующей фазе). В процессе на-
гружения твердого сплава, содержащего 4% марганца в связке, после достижения 
уровня напряжений 2500-2700 МПа происходит увеличение объемного содержания 
α- мартенсита за счет γ→α- превращения. Прирост мартенсита деформации к мо-
менту разрушения композиционного материала составил 10 %. 

mailto:sevir@ispms.tsc.ru


 173 

На рис. 1 представлено изменение 
размеров областей когерентного рас-
сеяния (размеров ОКР) в аустените (а) 
и карбиде вольфрама (б), а так же из-
менение микроискажений в кристалли-
ческой решетке карбида вольфрама (в) 
в сплавах с разным содержанием мар-
ганца в исходном состоянии (кривая 1) 
и после деформации (кривая 2). Разме-
ры областей когерентного рассеяния 
(D) в аустените и карбиде вольфрама 
сильно меняются в зависимости от со-
става матрицы: чем меньше содержа-
ние марганца в связке, тем выше раз-
меры ОКР в матрице и упрочнителе 
(кривые 1). Деформация приводит к 
уменьшению D во всех исследуемых 
составах (кривые 2). Однако, чем 
меньше марганца в связке, тем сильнее 
изменяются размеры ОКР в аустените 
и карбиде вольфрама, так, что после 
деформации они практически не зави-
сят от элементного состава матрицы. 

Микроискажения кристалличе-
ской решетки карбида вольфрама 
(<ε2>1/2) растут при увеличении содер-
жания марганца в связке (рис.1, кривая 
1). После деформации наблюдается 
увеличение <ε2>1/2, при этом, чем 
меньше марганца в связке, тем больше 
растут значения микроискажений в 
карбиде вольфрама (кривая 2), и тем на 
большую величину изменяются пара-
метры тонкой кристаллической струк-
туры в матрице и карбидной фазе.  

Можно предположить, что изме-
нение Dγ, DWC, и <ε2>1/2 до и после де-
формации определяют способность 
структурных составляющих твердого 
сплава к пластической деформации за 
счет накопления разного рода дефектов 
кристаллического строения. Такие из-
менения D и и <ε2>1/2 могут быть свя-
заны с механическим характеристика-
ми, например прочностью и пластич-
ностью. 

Действительно, построенные за-
висимости между изменением размера 
ОКР в аустените от предельной дефор-
мации до разрушения, и изменением 
микронапряжений в решетке WC от 
предела прочности при сжатии, пред-
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Рис. 1. Изменение микроструктурных пара-
метров в твердых сплавах карбид вольфрама- 
структурно неустойчивая матрица до (1) и 
после деформации (2). 
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Рис. 2. Изменение размера ОКР в аустените 
от предельной деформации до разрушения (а), 
и изменение микронапряжений в кристалли-
ческой решетке WC от предела прочности при 
сжатии (б). 
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ставленные на рис. 2, хорошо описываются линейными функциями с высоким коэф-
фициентом корреляции. 

Поэтому можно сделать заключение, что механические свойства всего компо-
зита определяются величинами изменения определенных параметров внутренней 
структуры компонентов при деформации, а именно, пластичность сплава - величи-
ной изменения размера областей когерентного рассеяния в матрице, а его прочность 
- величиной изменения микроискажений кристаллической решетки упрочнителя. 

По мере увеличения содержания марганца плотность дислокаций в аустените 
(ργ) изменяется от 2,5 × 1011 см-2, в сплавах с 4 % марганца в связке, до 6 × 1011 см-2, в 
сплавах с 18 % марганца в связке. После деформации происходит увеличение плот-
ности дислокаций во всех исследованных составах до ργ = (8–10) × 1011 см-2. Плот-
ность дислокаций в карбиде вольфрама ρWC также увеличивается с ростом содержа-
ния марганца в связке от 0,5 × 1010 см-2 до 2,3 × 1010 см-2, а после деформации ρWC 
возрастает до 4,5 × 1010 см-2. Полученные значения плотности дислокаций в связке и 
в карбиде вольфрама, рассчитанные с помощью данных РСА хорошо  согласуются с 
данными электронно-микроскопического исследования. 

Электронно-микроскопическое исследования композита WC-80Г4 после глу-
бокой пластической деформации показали, что в связующей фазе формируется ульт-
радисперсная структура. На электронограммах, принадлежащих связующей фазе, 
наблюдается азимутальное размытие рефлексов до 10-14о, свидетельствующее о 
сильной разориентации субзерен аустенита. В зернах карбида вольфрама при де-
формации происходит формирование развитой дислокационной структуры образо-
вание полос скольжения, при этом наблюдаются ориентированные по отношению к 
матрице дислокации и микротрещины, свидетельствующие о совместной деформа-
ции матрицы и упрочнителя. 
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Развитие промышленности требует создания новых износостойких материалов, 

способных работать в условиях максимально широкого диапазона скоростей и на-
грузок. В настоящей работе изучены процессы износа керамики на основе диоксида 
циркония и металлокерамического композита на основе карбида вольфрама при вы-
сокоскоростном скольжении по стали без смазывающих добавок. Испытания прово-
дились по схеме палец-диск до скоростей скольжения 47 м/с. Показано, что в про-
цессе испытаний на износ  на поверхности керамического и металлокерамического 
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материалов возникают трибослои сложного состава, которые являются причиной 
немонотонного изменения процессов износа и трения. На первой стадии при увели-
чении скорости скольжение имеет место смена типа износа от нормального до ката-
строфического с высокой величиной интенсивности изнашивания, На второй стадии 
для металломатричного  композита имеет место установившийся износ, а для кера-
мического материала величина интенсивности изнашивания уменьшается практиче-
ски до начальных величин, характерных для малых скоростей скольжения (0.1 м/с).  
В этой в области скоростей имеет место практически “безизносное” трение керами-
ки. Уменьшение интенсивности изнашивания керамики при скоростях скольжения 
выше 6 м/с обусловлено уменьшением уровня контактных напряжений, вследствие 
формирования слоя переноса и его перехода из вязкого в квазижидкое состояние, 
чему также способствует высокая температура в трибоконтакте. Формирующаяся 
квазижидкая пленка равномерно покрывает поверхность трения керамики и высту-
пает в роли «мягкого» покрытия, которое, увеличивая фактическую площадь контак-
та образца с контртелом, способствует понижению уровня контактных напряжений 
на поверхности. При этом, когда квазижидкая “мягкая” плёнка покрывает поверх-
ность керамики, коэффициент трения минимальный и приближается к значениям, 
характерным для трения с граничной смазкой. 

Структурнофазовое состояние связующей фазы металломатричного композита 
играет разную роль в зависимости от скорости скольжения. В области малых скоро-
стях (до 4 м/с) мартенситный γ→α переход способствует сохранению высокой изно-
состойкости композита без видимых следов деформации и разрушения. В диапазоне 
скоростей 20-30 м/с процессы плавления связки и экструзии её в зону трибоконтакта 
способствуют понижению значений коэффициента трения до 0.05 и резкому росту 
интенсивности изнашивания. 

 
Работа выполнена при частичной финансовой поддержке гранта РФФИ 06-

03-96929-р_офи. 
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В последнее время научный и практический интерес вызывают материалы 

ZrO2–Y2O3 и ZrO2–Y2O3–Al2O3 с субмикронной структурой, получаемые при быстрой 
закалке расплавов или путём спекания сферических микропорошков со сложной 
внутренней структурой частиц, полученных быстрой закалкой (со скоростью охлаж-
дения >103 К/с) [1]. Материалы с подобной структурой обладают повышенной вязко-
стью разрушения, в частности, композиты ZrO2–Y2O3–Al2O3, полученные путём спе-
кания быстрозакалённых порошков обладают вязкостью до 10 МПа×м1/2. С точки 
зрения получения сильнонеравновесных порошков разной морфологии, хорошо за-
рекомендовал себя метод денитрации растворов солей в плазме ВЧ разряда [2]. Пер-
спективным методом получения керамических композитов, является метод “спека-
ние-ковка”, который предполагает спекание образца под давлением со свободными 
боковыми поверхностями. Присущий этому методу эффект быстрого уплотнения (в 

mailto:savnick@ispms.tsc.ru


 176 

сравнении со свободным спеканием) при минимальной температуре часто использу-
ется для получения плотной мелкозернистой керамики. 

Целью настоящей работы являлось изучение структуры, прочностных и трибо-
технических свойств керамических композитов ZrO2–Y2O3 и ZrO2–Y2O3–Al2O3, изго-
товленных методом “спекание–ковка” из сильнонеравновесных порошков.  

Для приготовления образцов использовали порошки  составов ZrO2  (3 мол. % 
Y2O3) и 20 вес. % ZrO2  (3 мол. % Y2O3 ) + 80 вес. % Al2O3, полученных методом ме-
тодом разложения водных  растворов  солей  Zr, Y, Al  солей в плазме ВЧ разряда. 
По данным просвечивающей и сканирующей электронной микроскопии частицы ис-
ходного порошка имели вид наполненных и полых поликристаллических сфер мик-
ронного размера, с размером кристаллитов порядка 20 нм. 

После “полусухого" прессования при давлении 200 МПа образцы деформиро-
вались при температуре 1350 0С неосевым сжатием при постоянных истинных на-
пряжениях 100 МПа.  

В структуре спеченных композитов ZrO2–Y2O3–Al2O3 наряду с частицами суб-
микронного размера порядка 0.1-0.3 мкм, присутствовали круглые образования – аг-
ломераты, соизмеримые со сферами, наблюдаемыми в исходной смеси. Внутренняя 
структура этих сфер дисперсная, размер включений составляет около 50–100 нано-
метров.  

В результате спекания удалось получить композиты ZrO2–Y2O3 и ZrO2–Y2O3–
Al2O3 с плотностью 94–96 % от теоретической, пределом прочности на изгиб поряд-
ка 600 МПа, твердостью HV = 12,6 ГПa и вязкостью разрушения (К1с=15–
17 МПа×м1/2). В работе отмечается высокое значение вязкости разрушения получен-
ного в работе композита ZrO2–Y2O3–Al2O3, не свойственное композитам подобных 
составов (по литературным данным обычно это значение не превышает величины 
10–12 МПа×м1/2). Наличие в таком материале областей с сильно различающимися по 
составу эвтектическими структурами, распределёнными по всему объёму композита 
в виде микронных сферических включений, обусловило действие дополнительных 
(кроме трансформационного) механизмов упрочнения.  

Изучены процессы износа полученной керамики ZrO2–Y2O3 и ZrO2–Y2O3–Al2O3 
при скольжении по стали без смазывающих добавок в широком диапазоне скоростей 
(от 1 до 47 м/с).   Показано, что в процессе испытаний на износ на поверхности ке-
рамических материалов возникают трибослои сложного состава, которые являются 
причиной немонотонного изменения процессов износа и трения. Обсуждаются ос-
новные особенности триботехнического поведения полученных композитов обу-
словленные их малым размером зерна. 

 
Работа выполнена при частичной финансовой поддержке гранта Российского 

фонда фундаментальных исследований (проект 06-03-96929-р_офи)  
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Предлагается использовать метод измерения зависимостей внутреннего трения 

(ВТ) для оценки состояния (и, прежде всего, уровня поврежденности) материала 
промышленных объектов.  

По своей экспрессности метод сопоставим с методом АЭ. Однако, по объёму и 
ценности (обоснованности) получаемой информации имеет несомненные преимуще-
ства. Предлагаемый метод основан на анализе и представлении в виде регрессион-
ных моделей термоактивационных параметров комплекса фиксируемых диссипатив-
ных процессов совместно с микро- и макроскопическими характеристиками физико-
механических свойств материала. Подавляющее большинство указанных диссипа-
тивных процессов известны и их механизмы считаются установленными [1]. Релак-
сационные процессы, приводящие к рассеянию механической энергии, отражают 
диффузионные процессы, а также дислокационно-примесное и междислокационное 
взаимодействия. Модели механизмов некоторых из этих процессов разработаны ав-
торами [2]. 

Метод оценки состояния материала на базе спектров ВТ апробирован на широ-
кой гамме опытных и промышленных сплавов (система железо-углерод). Успешно 
оценено состояние элементов промышленных конструкций [3]. Объекты подверга-
лись статическому и циклическому нагружению, воздействию водородосодержащих 
коррозионных сред, прямому электролитическому наводороживанию (для экспресс-
ной имитации эксплутационных условий). Метод позволяет идентифицировать 
большую часть релаксационных процессов, сопровождающих развитие деградации и 
деструкции материала промышленных объектов [4], а также в гетерогенных мате-
риалах, моделирующих среды с дефектами поврежденности [5].  

Предложенные авторами релаксационные критерии перехода материала в ло-
кальное предельное состояние (в зонах концентрации напряжений) позволяют выяв-
лять и контролировать потенциально опасные условия (длительность, величину на-
грузки, содержание, место, форму нахождения примесей: водорода, азота, углерода и 
т.п.) эксплуатации деталей и конструкций. 
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Методом внутреннего трения (ВТ) изучали роль водорода в коррозионной по-

вреждаемости углеродистых сталей марок 20 и Ст3. Образцы подвергали электро-
литическому катодному насыщению водородом (наводороживанию) различной 
длительности в растворах серной кислоты с роданистым аммонием и тиомочеви-
ной. Плотность тока варьировали от 60 до 165 А/м2. Основу исследований состав-
лял анализ температурного спектра ВТ в интервале -120 до 220 °С. 

В качестве основных неупругих эффектов, подвергавшихся анализу, исполь-
зовали водородный максимум Снука – Кестера, деструкционный максимум, макси-
мум Снука, азотно-углеродный максимум Снука-Кэ-Кёстера.  

Анализ изменения термоактивационных параметров указанных релаксацион-
ных процессов показал, что наводороживание сталей в течении 10…15 часов (j = 
150 А/м2) характеризуется интенсивным проникновением атомарного водорода в 
металл, повышением как плотности дислокаций, так и повышением количества де-
фектов поврежденности. Наводороживание длительностью более 10…15 часов ха-
рактеризуется помимо насыщения металла водородом ещё и увеличением роста 
средних длин микротрещин. Для образцов стали Ст3 подобный перелом наступает 
раньше, чем для стали 20 (после 10 часов). 

Развитие поврежденности с увеличением времени наводороживания фиксиро-
вали параллельно изменение параметров деструкционного максимума, фона ВТ, 
металлографическим наблюдением коррозионных трещин, рентгенографической 
фиксацией роста степени несовершенства суб- и микроструктуры.  

Увеличение длительности наводороживания более 10..15 часов характеризуется 
меньшей скоростью зарождения трещин и увеличением скорости роста самих тре-
щин. Наводороживание длительностью свыше 10…15 часов отражает насыщение 
образцов молизованным водородом. Концентрация водорода в образце зависит от 
количества микродефектов (коллекторов), которые он заполняет. Отмечена возмож-
ность химического взаимодействие водорода с атомами углерода с образованием уг-
леводородов.   
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Фундаментальной проблемой современного физического материаловедения яв-
ляется исследование процессов самоорганизации и спонтанного формирования 
структур в неравновесных нелинейных системах. Одним из признаков самоорганиза-
ции системы является наличие степенных законов распределения амплитуд и времен 
релаксации событий, связанных с формированием неравновесной структуры. Клас-
сическим примером самоорганизующихся процессов являются землетрясения: маг-
нитуды сейсмических толчков при землетрясении распределены по степенному за-
кону (закон Гутенберга-Рихтера), а распределение времен между мелкими землетря-
сениями и крупным также подчиняются степенной зависимости (закон Омори) [1, 2]. 
Подобные степенные зависимости наблюдались также на кривых нагружения ряда 
металлов и сплавов при низкотемпературной деформации и в условиях проявления 
эффекта Портевена-Ле Шателье, т.е. в ходе скачкообразной деформации при дефор-
мировании металла с постоянной скоростью в жесткой испытательной машине [3, 4]. 
Подобные исследования при деформировании материалов в мягкой испытательной 
машине ранее не проводились. 

 

 

 
 
 
Рис. 1. Законы нагружения:       
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Цель работы состояла в исследовании степенных зависимостей времен релак-

сации неустойчивой деформации металла, деформируемого в мягкой испытательной 
машине. Распространение полосы деформации − «элементарного» проявления неус-
тойчивой деформации на поверхности металла − рассматривалось как «мелкое зем-
летрясение», предшествующее разрыву образца («крупному землетрясению»).  

Основная задача работы формулировалась в терминах обратной задачи дина-
мики − найти закон изменения силы, действующей на материал, при котором вре-
менные интервалы между появлением распространяющихся полос деформации и 
разрывом («катастрофой») подчиняются степенному закону, аналогичному закону 
Омори для землетрясений. В качестве материала исследования выбран алюминий-
магниевый сплав АМг3, проявляющий прерывистое пластическое течение.  

Образцы отожженного сплава АМг3 подвергали одноосному растяжению в 
мягкой деформационной машине. Кривую растяжения измеряли индикатором сме-
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щения ID-C125B фирмы Mitutoyo с точностью ~1 мкм и временным разрешением 0.1 
с. Полосы деформации регистрировали с помощью цифровой высокоскоростной ви-
деокамеры VS-FAST/G6 со скоростью 500 кадр/с. 
 

 

 
 
Рис. 2.  Результаты измерения характеристик 
ступенчатой деформации при законе возрас-
тания силы exp( )С at Bσ = + , при С = 
0.53, a = 41039 −⋅ , В = 5.47. Временные зави-
симости приложенного напряжения σ (1), 
относительной деформации ε (2) и количест-
ва полос ФN (3) на фронте скачка. На вставке 
представлена зависимость суммарного коли-
чества деформационных полос ∑= ФNN  за 
время τ  до разрыва образца в двойных лога-
рифмических координатах 
 

 
С целью поиска и исследования условий проявления степенной статистики по-

лос деформации эмпирически подбирался закон возрастания силы )(tσ , дающий 
степенную статистику полос. В качестве рабочих гипотез выбирались линейный, 
степенные и экспоненциальные законы роста силы (рис. 1). Степенная статистика 
полос, аналогичная закону Омори для землетрясений, как установлено, наблюдается 
только при экспоненциальном законе (5): B)(expC(t) += atσ  (Рис. 1, 2).  

Появление степенной статистики выражается в том, что зависимость суммарно-
го количества полос ∑= фNN  от времени до разрушения tt p −=τ  в двойных лога-
рифмических координатах представляет линейную функцию с коэффициентом на-
клона 71.m −= . Это означает, что величины N  и τ  связаны степенным законом 

7.1~ −τN  с показателем степени, порядка единицы, что формально совпадает с зако-
ном Омори для времен релаксации между мелкими землетрясениями – предвестни-
ками крупного (катастрофического) землетрясения.  

Таким образом, статистика полос деформации в сплаве АМг3 в условиях одно-
осного нагружения в мягкой деформационной машине имеет вид закона, аналогич-
ного закону Омори для землетрясений – предвестников крупного землетрясения, ес-
ли приложенное напряжение растет по экспоненциальному закону 

B)(expC(t) += atσ . Можно предположить поэтому, что и в случае реального ката-
строфического землетрясения давление в земной коре растет также по экспоненци-
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альному закону tae~p , что вызывает степенную зависимость числа малых земле-
трясений перед катастрофой в виде закона Омори: 1~ −τN . 
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В работах [1, 2] показано, что измерение сигнала электромагнитной эмиссии 

(ЭМЭ) представляет собой отображение на одну степень свободы процесса форми-
рования структуры мезодефектов деформируемого кристалла льда. Такое отображе-
ние дает возможность на базе полученной идентификации сигналов ЭМЭ непосред-
ственно в ходе деформирования контролировать эволюцию популяций дефектов оп-
ределенного вида: полос скольжения, консервативных скоплений дислокаций, мик-
ро- и макротрещин. В настоящей работе с помощью метода ЭМЭ исследовались ста-
тистические закономерности коллективных процессов структурной релаксации в по-
ликристаллическом льде с участием большого количества дислокационных лавин и 
трещин. 

Наиболее важный результат работы состоит в обнаруженном статистически по-
добном поведении различных процессов структурной релаксации поликристалличе-
ского льда: множественного скольжения и докритического разрушения. Оно заклю-
чается в том, что в ходе нагружения с постоянной скоростью 0σ& =const состояние по-
ликристалла приближается к состоянию самоорганизующейся критичности (СОК). 
Последнее характеризуется, как известно, следующим основными свойствами [3]: 1) 
неравновесность и гетерогенность системы; 2) наличие большого количества мета-
стабильных состояний; 3) нелинейность, выраженная в пороговой динамике струк-
турно-кинетических элементов системы; 4) пространственно-временное самоподобие 
морфогенеза системы, выражаемое во фрактальной пространственной структуре и 
фликкер-шумовой структуре частотного спектра, отражающего дискретный характер 
процессов переноса; 5) для систем с СОК глобальная динамика определяется дально-
действующими корреляциями между большим числом локальных объектов – нерав-
новесных носителей переноса; 6) системы с СОК управляются с низкой скоростью 
роста внешней силы, значительно меньшей, чем скорости внутренних релаксацион-
ных процессов.  

Легко видеть, что исследуемые процессы структурной релаксации в деформи-
руемом поликристаллическом льде обладают перечисленными выше свойствами. 
Отметим здесь, что система в состоянии термодинамического равновесия излучает 
лишь тепловое излучение. Обнаруженная дискретная ЭМЭ в полосе частот 10-105 Гц 
является свидетельством неравновесности системы и характеризует динамику его 
структурной релаксации, а наличие СОК в электромагнитном сигнале характеризует, 
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кроме того, и определенную степень гетерогенности системы, так как без гетероген-
ности СОК невозможна [4]. Поликристаллический лед обладает биографической ге-
терогенностью, которая эволюционирует в ходе деформирования за счет фрагмента-
ции зерен (образование дислокационных скоплений, стенок и малоугловых границ в 
результате частичной полигонизации при предплавильных температурах, образова-
ние микротрещин в головах заторможенных скоплений и т.д.) Кроме того, динамика 
мезодефектов структуры имеет пороговый характер: активация типичных для льда 
дислокационных источников Франка-Рида, дислокационный прорыв и зарождение 
микротрещин запускается напряжением выше локальных пороговых напряжений. 
Характерные времена развития дислокационных лавин, определяемые длительно-
стью переднего фронта сигнала ЭМЭ I типа, frIt ~ 13 1010 −− −  с, и времена распростра-
нения трещин, определяемые длительностью переднего фронта сигнала ЭМЭ II типа, 

frIIt ~ 35 1010 −− −  с (см. рис. 3 в работе [1]), значительно меньше времени возрастания 

внешней силы в экспериментах по сжатию льда ~ 33 10310 ×−  с [1]. Таким образом, 
поликристаллический лед, деформируемый при сравнительно низких скоростях рос-
та напряжения ( 0σ& =5 кПа/с), представляет медленно управляемую, лимитированную 
пороговым взаимодействием систему, в которой согласно [3], следует ожидать тен-
денцию к СОК. Поэтому статистическое поведение множественных процессов 
скольжения и разрушения носит  подобный характер, аналогичный динамике земле-
трясений [5]. 

Отметим, что связь между дислокационной динамикой и СОК установлена в 
сплавах Al–5% Mg [6, 7] и Cu–10%Al [8], деформируемых в условиях проявления 
эффекта Портевена-Ле Шателье, а также при ползучести монокристаллов льда [9, 10] 
на основе обнаруженной степенной статистики амплитуд импульсов акустической 
эмиссии (АЭ). Для объяснения СОК в дислокационной динамике деформируемого 
льда в [10] разработана модель, которая в отличие от механизма динамического де-
формационного старения, обычно используемого для объяснения эффекта Портеве-
на-Ле Шателье, рассматривает только дислокационную подсистему кристалла без 
участия примесных атомов. Численное моделирование показывает, что в ходе эво-
люции первоначально хаотически распределенных базисных дислокаций возникают 
различные дислокационные субструктуры (стенки и ячейки), создающие пространст-
венную структуру сил закрепления дислокаций. Процессы рождения и аннигиляции 
дислокаций, запускаемые спонтанным откреплением дислокаций, позволяют системе 
перескакивать между состояниями с «медленной» динамикой через всплеск активно-
сти – развитие дислокационной лавины. Модель дает степенное распределение ско-
ростей дислокации и энергии импульсов АЭ в интервале, перекрывающем несколько 
порядков, что свидетельствует многомасштабной дискретной динамике дислокаци-
онного ансамбля, характерной для СОК [10]. 

Результаты настоящей работы качественно подтверждают выводы исследова-
ний акустического отклика деформируемых кристаллов льда [9, 10] о наличии быст-
рой дислокационной динамики и степенной статистики амплитуд скачков пластиче-
ской деформации. Отличие состоит в более корректном разделении сигналов на дис-
локационные и «деструктивные» (т.е. связанные с разрушением), а также в более оп-
ределенном представлении о событиях «быстрой» динамики (основанные на анализе 
форм сигналов ЭМЭ), как о скачках деформации, вызванных эволюцией квазипло-
ских скоплений подвижных дислокаций − полос скольжений и консервативных ско-
плений дислокаций [2]. 

Сигнал дислокационной электромагнитной эмиссии со степенным законом рас-
пределения амплитуд импульсов ЭМЭ I типа отображает, таким образом, формиро-
вание гетерогенной (фрактальной) структуры дислокационных скоплений разного 
масштаба на поздних стадиях деформирования, при ε >6%. Эволюция такой много-
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масштабной гетерогенной структуры скоплений дислокаций создает условия для 
массового зарождения трещин различного масштаба в головах скоплений, заблоки-
рованных границами зерен или субзерен.  

Состояние СОК характеризуется тем, что отдельное событие (зарождение мик-
ротрещины) способно спровоцировать каскад событий различного масштаба в мак-
роскопической части системы. Причина статистического подобия различных процес-
сов структурной релаксации в деформируемом поликристаллическом льде (множест-
венного скольжения и докритического разрушения) состоит в том, что за счет дисло-
кационных механизмов трещинообразования популяция дислокационных скоплений 
со степенным распределением амплитуд лавин создает популяцию микро- и мезо-
трещин со степенным распределением их размеров. Поэтому электромагнитный сиг-
нал II типа, отображающий кинетику докритического разрушения, также обладает 
свойствами СОК. Таким образом, обнаруженная самоорганизующаяся критичность: 
а) в массиве импульсов ЭМЭ I типа свидетельствует о «долговременной», эволюци-
онной самоорганизации (на протяжении всего времени деформирования) дислокаци-
онной динамики на уровне полос скольжения (мезоуровень); б) в массиве импульсов 
ЭМЭ II типа свидетельствует о скоррелированной динамике мезотрещин в основном 
по границам зерен. СОК в пачке импульсов II типа («кратковременная» самооргани-
зация пространственной сетки мезотрещин) является признаком приближающейся 
«катастрофы» – развития магистральной трещины, поэтому сигнал в виде монофрак-
тальной пачки импульсов ЭМЭ II типа, характеризуемой СОК, является наиболее ве-
роятным электромагнитным предвестником макроразрушения поликристаллического 
льда.  

Отметим, что в настоящее время отсутствует обоснованный критерий разруше-
ния поликристаллов в отличие от известного критерия разрушения однородных 
хрупких материалов (критерия Гриффитса [11]).Полученные результаты позволяют 
приблизиться к решению этой проблемы и выдвинуть в качестве гипотезы предпо-
ложение о том, что временной отклик системы (сигнал ЭМЭ типа II), обладающий 
свойствами состояния СОК, является наиболее вероятным предвестником развития 
магистральной трещины и в этом смысле может служить критерием макроразруше-
ния поликристалла. Подобный вывод сделан в [12] на основе анализа сигналов АЭ 
при множественном разрушении образцов гранита. Согласно [12], состояние гетеро-
генных материалов перед макроразрушением есть СОК. Результаты настоящей рабо-
ты подтверждают этот тезис по отношению к множественному докритическому раз-
рушению поликристаллического льда. Фликкер-шумовая структура временных ря-
дов, генерируемых нагруженными средами, может служить, таким образом, призна-
ком приближающегося момента закритического разрушения, т.е. предвестником «ка-
тастрофы». В этом аспекте полученные результаты могут представлять ценность при 
анализе электромагнитных сигналов-предвестников некоторых природных катастро-
фических явлений, связанных с динамикой больших масс льда и снега, таких как 
срыв ледников, снежных лавин и т.д. 
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Известно, что пластическая деформация, разрушение и рост льда сопровожда-
ется генерированием сигнала электромагнитной эмиссии (ЭМЭ). В работах [1–4] по-
казано, что сигнал ЭМЭ обусловлен нестационарным движением скоплений заря-
женных дислокаций, распространением трещин и динамикой неустойчивой электри-
чески активной межфазной границы лед-вода. При определенных условиях явление 
ЭМЭ демонстрируют и металлические сплавы, деформируемые в условиях проявле-
ния эффектов Портевена–Ле Шателье [5] и Савара–Массона [6, 7]. Изучение этого 
явления в ходе скачкообразной деформации металлов в условиях оледенения ранее 
не проводилось. Цель настоящей работы заключалась в исследовании электромаг-
нитного излучения при развитии неустойчивого пластического течения алюминий-
магниевого сплава АМг3, покрытого слоем льда. 

При растяжении сплава АМг3, демонстрирующего скачкообразную деформа-
цию, с постоянной скоростью роста напряжения в мягкой деформационной машине 
получена кривая нагружения ε(t) , содержащая ступени (макроскачки деформации) 
амплитудой ~1–10 %. Разрушение образца происходит на фронте скачка максималь-
ной амплитуды. Такое деформационное поведение типично для алюминиево-
магниевых сплавов с содержанием 2-6 % Mg и обусловлено, как предполагается, ме-
ханизмом динамического деформационного старения дислокаций [8]. Установлено, 
что каждый скачок деформации сплава АМг3 сопровождается генерированием ха-
рактерного сигнала ЭМЭ амплитудой ~0,3–3 мВ. Контрольные эксперименты без 
ледяной корки на поверхности металла показали, что амплитуда электрического сиг-
нала на фронте скачков деформации находится в пределах от 30 до 100 мкВ (приве-
денный ко входу шум предусилителя составил 10 мкВ). Поэтому зарегистрирован-
ные импульсы ЭМЭ связаны с процессами разделения зарядов в ледяной корке. 

В работе [9] установлено, что при нагружении алюминиево-магниевого сплава 
с постоянной скоростью в «мягкой» деформационной машине на фронте макроско-
пических скачков деформации на поверхности сплава спонтанно зарождаются поло-
сы деформации, которые расширяются на всю рабочую область образца в отличие от 
солитоноподобных полос деформации Портевена–Ле Шателье, сохраняющих шири-
ну и направление перемещения. Видеосъемка показала, что полоса деформации 
представляет собой расширяющуюся шейку (локальное утонение образца), фронт 
которой распространяется со скоростью ~1–100 см/с в зависимости от уровня при-
ложенного напряжения и содержания магния в сплаве Al–Mg [6, 9]. Поэтому следует 
ожидать связь механоэлектрических явлений в ледяной корке с динамикой полос 
деформации на поверхности металла. Синхронное измерение электромагнитного 
сигнала и видеосъемка поверхности образца с ледяной коркой показали, что, фронт 
импульса ЭМЭ, генерируемого в ходе скачка деформации, содержит временные не-
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регулярности в виде ступенек, число которых совпадает с числом распространяю-
щихся полос деформации [10]. 

Для первых скачков пластической деформации сплава АМг3 амплитудой ~1 % 
типичное значение времени распространения полос деформации ≈SBSBSB υL=τ / 70–
100 мс (где ≈2/SBL 5 мм полуширина полосы, ≈SBυ 7–10 см/с средняя скорость пе-
ремещения одной границы расширяющейся полосы деформации) совпадает с харак-
терными временными нерегулярностями на фронте импульса ЭМЭ. Слой льда не те-
ряет прозрачности, поэтому электрические сигналы не связаны с образованием тре-
щин, а обусловлены, скорее, движением заряженных дислокаций и динамикой двой-
ного электрического слоя вблизи контакта лед–металл. 

Для скачков пластической деформации сплава амплитудой 1,5-3 % типично 
образование в ледяном слое трещин нормального отрыва, распространяющихся пер-
пендикулярно  оси  растяжения,  а  для  скачков  деформации  амплитудой  более  
3-4 % характерно отслаивание фрагментов ледяного слоя от поверхности деформи-
руемой металлической подложки. Раннее выявление трещин в зоне контакта, приво-
дящих к отслаиванию и трению в контакте, а также установление связи этих процес-
сов с особенностями электрических сигналов, представляет более сложную экспери-
ментальную задачу, которая является предметом дальнейших исследований. 

Таким образом, основные результаты работы состоят в следующем. 
1. Разработана методика исследования неустойчивой пластической деформа-

ции металлов в условиях оледенения, а также регистрации и измерения собственного 
электромагнитного излучения в ходе деформирования. 

2. Установлено, что скачки пластической деформации сплава АМг3, покрытого 
тонким слоем льда, сопровождаются генерированием сигналов электромагнитной 
эмиссии. 

3. Обнаружено, что электромагнитные сигналы возникают одновременно с 
расширением полос деформации вдоль поверхности контакта лед–металл и обуслов-
лены, как предполагается, движением заряженных дислокаций во льду, образовани-
ем трещин и эффектами отслаивания льда от металлической подложки. 
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Комплексом in situ методов, включающим в себя методы электромагнитной и 

акустической эмиссии в сочетании с традиционным методом измерения скачков де-
формации и поляризационно-оптическим методом исследовалась скачкообразная 
пластическая деформация и разрушение моно- и поликристаллического льда в усло-
виях одноосного сжатия в мягкой деформационной машине. Установлено, что де-
формирование льда сопровождается генерированием дискретных импульсов потен-
циала ϕ  нестационарного электрического поля вблизи поверхности образца – сигна-
ла электромагнитной эмиссии (ЭМЭ). Показано, что измерение сигнала ЭМЭ позво-
ляет производить отображение сложного процесса формирования структуры мезоде-
фектов кристалла на одну степень свободы – временной ряд )t(ϕ . Установлено, что 
сигнал ЭМЭ представляет собой суперпозицию «элементарных» сигналов – импуль-
сов I и II типа, отображающих динамику различных процессов структурной релакса-
ции на мезоскопическом уровне – дислокационных скоплений и трещин. Показано, 
что по форме переднего фронта сигналов ЭМЭ I типа можно различать динамику по-
лос скольжения и консервативных скоплений. В частности, сигналы вида степенной 
функции n/t~)t( 1ϕ , где n = 2.1….2.5, связаны с динамикой консервативных скопле-
ний заряженных дислокаций (прорыв скопления через барьер и, возможно, свалива-
ние скопления в сток и т.д.) и сигналы сигмовидной формы вида 

])/(exp[1)( 0
fdttx τ−−= , где df=1.6….2.3, обусловлены термоактивационным зарож-

дением и развитием большого количества дислокационных скоплений от источников 
типа Франка – Рида в структуре полосы скольжения.  

Составлен «альбом ЭМЭ-отображений», который позволяет идентифицировать 
in situ по сигналу ЭМЭ наиболее важные события в пластически деформируемом 
кристалле льда с участием дислокационных скоплений и трещин [1, 2]. Такой аль-
бом, образующий своего рода «электромагнитный язык» процессов структурной ре-
лаксации, дает возможность непосредственно в ходе деформирования контролиро-
вать эволюцию популяций дефектов определенного вида (полос скольжения, консер-
вативных скоплений, микро- и макротрещин), устанавливать корреляционные связи 
между ними, проводить динамический анализ соответствующих временных рядов. 
Электрическая активность дислокаций и трещин характерна для широкого круга не-
металлических материалов, поэтому полученные в настоящей работе результаты, а 
также ранее – на щелочногалоидных соединениях [3, 4], расширяют возможности 
метода ЭМЭ, в котором собственное электромагнитное поле деформируемого кри-
сталла используется в качестве сравнительно нового и весьма тонкого инструмента 
in situ исследования на различных масштабных уровнях (в основном, микро-, мезо- и 
макроуровне) динамики морфогенеза реальной структуры дефектов кристалла.  
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Известно, что материалы, получаемые в условиях высокоскоростной закалки из 

расплава, обладают структурой и рядом свойств, которые недостижимы при равно-
весной кристаллизации [1]. Несмотря на быстро растущее число публикаций в дан-
ной области, многие вопросы физики кристаллизации в технически важных цинко-
вых сплавах, например механизмы формирования зеренной структуры и текстуры, 
остаются невыясненными [2]. Поэтому задача по изучению влияния сверхбыстрой 
закалки из расплава на структуру и свойства цинковых сплавов является актуальной. 

Исследуемые в работе фольги получались сверхбыстрой закалкой из жидкой фа-
зы методом одностороннего охлаждения. Скорость охлаждения расплава была поряд-
ка 106 К/с. Толщина фольг составляла 30–80 мкм. Для металлографических исследо-
ваний поверхность фольг подготавливалась травлением в растворе 10 г хромового ан-
гидрида и 1 мл соляной кислоты на 100 мл воды. Структура поверхности изучалась с 
помощью инверсионного микроскопа OLYMPUS IX70. Текстура фольг исследована 
рентгеноструктурным анализом методом обратных полюсных фигур [3]. Микротвер-
дость Нμ по Виккерсу измерялась с помощью прибора ПМТ-3 с относительной по-
грешностью измерения не более 5 %. Исследования проводились при нагрузке 20 г 
для всех образцов, время выдержки нагрузки 15 с. 

Металлографические исследования выявили, что быстрозатвердевшие фольги 
сплавов цинка и свинца имеют микрокристаллическую структуру. Исследование по-
перечного среза фольг сплавов системы Zn–Pb показали, что зёрна имеют форму 
близкую к равноосной (рис. 1), в отличие от фольг той же системы, получаемых экс-
тракцией расплава [2]. Легирование цинка свинцом приводит к уменьшению вели-
чины зёрен в быстрозатвердевших фольгах, и в сплавах Zn–2,5 ат.% Pb средний раз-
мер зерна составляет около 4 мкм (рис. 2). 

 
В таблице представлены расчеты полюсных плотностей дифракционных ли-

ний, принадлежащих твердому раствору на основе цинка. Как видно, в фольгах фор-
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Рис. 1. Поперечный срез фольг спла-
ва Zn– 0,5 ат.% Pb 

Рис. 2. Зависимость среднего размера зерна D  от 
концентрации Pb 

mailto:vera_loz@mail.ru


 188 

мируется четко выраженная текстура (0001), на долю которой приходится более 95 
% объема фольги. Это свидетельствует о преимущественной ориентации зёрен с об-
щим направлением [0001], перпендикулярным контактной поверхности фольги. 

 
Таблица. Полюсные плотности дифракционных линий твердого раствора на основе цин-
ка в фольгах сплавов системы Zn–Pb 

Дифракционные линии 
Состав фольги 0002 1010 1011 1012 1120  1013 1122  2021 
Zn−0,25 ат.% Pb 7,9 0,0 0,1 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 
Zn−0,5 ат.% Pb 7,9 0,1 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 
Zn−1 ат.% Pb 7,9 0,0 0,1 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 
Zn−2 ат.% Pb 7,8 0,2 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 
Zn−5 ат.% Pb 7,9 0,0 0,1 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 

 
Микротвердость образцов Hµ зависит от концентрации легирующего элемен-

та, как показано на рис. 3. Ее значение с ростом концентрации свинца возрастает. 
Наблюдаемое упрочнение цинка объясняется несколькими механизмами упрочне-
ния: дисперсионным, твердорастворным и зернограничным. 
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Рис. 3. Зависимость мик-
ротвёрдости быстрозат-
вердевших фольг сплавов 
системы Zn–Pb от кон-
центрации легирующего 
компонента 

 
Таким образом, применение сверхбыстрой закалки из расплава приводит к 

формированию в фольгах сплавов системы Zn–Pb микрокристаллической структуры 
и четко выраженной текстуры (0001). Легирование быстрозатвердевших фольг цинка 
свинцом ведет к увеличению значения их микротвердости. 
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Исследования бинарных сплавов алюминия, полученных при скорости охлажде-

ния порядка 106 К/с, показали техническую перспективность метода сверхбыстрой за-
калки расплава. Однако использование данной технологии при получении бинарных и 
широко распространенных сплавов алюминия реализует только часть потенциально 
возможных преимуществ метода. Наибольший эффект можно получить при 
использовании составов, специально разработанных для сверхвысоких скоростей 
охлаждения [1–3]. 

Представляется перспективным совместное легирование сплавов алюминия дву-
мя и более переходными металлами с целью комбинирования полезных свойств, при-
даваемых ими быстрозатвердевшим сплавам. Перспективными легирующими элемен-
тами для таких сплавов являются слабо растворимые в алюминии никель, кобальт, же-
лезо, хром и цирконий в различных сочетаниях [4; 5]. 

Известно, что для Ni, Co и Fe очень сложно подавить ликвацию даже при быст-
ром охлаждении расплава, а твердые растворы Zr и Cr отличаются термической ста-
бильностью [6]. При одновременном легировании перитектическим (Zr) и эвтектиче-
ским (Ni) компонентом скорость охлаждения ~106 К/с должна привести к эффекту ка-
жущейся равномерности распределения примесей по объему материала с возможным 
улучшением механических свойств материала. 

В данной работе изложены результаты сравнительного анализа структуры и 
свойств бинарных и тройных сплавов системы Al – Ni – Zr, полученных методом СБЗР. 

Бинарные исследованные сплавы имели состав Al – 0,3 ат. % Zr и Al – 0,6 ат. % 
Ni. Тройной сплав состава Al – 0,4 ат. % Ni – 0,2 ат. % Zr получался перемешиванием 
вспомогательных бинарных Al – 0,3 ат. % Zr и Al – 1,2 ат. % Ni в муфельной печи. Бы-
строохлаждённые сплавы в виде фольги производились методом центробежной закал-
ки расплава: капля расплава массой порядка 0,2 г инжектировалась на полированную 
внутреннюю поверхность быстровращающегося медного цилиндра. Диаметр цилиндра 
— 20 см, частота вращения — 1500 об/мин. Скорость охлаждения расплава составляла 
~106 К/c. Максимальная длина полученных образцов достигала 7 см, их ширина —
 10 мм. Толщина исследуемой фольги находилась в пределах 30...80 мкм. 

Поверхность фольг, прилегающая к кристаллизатору, характеризуется зеркаль-
ным блеском и малым перепадом высот, за исключением воздушных каверн, возни-
кающих, как известно [7], при сверхбыстрой закалке на вращающемся кристаллизато-
ре. Бугристая сторона фольг Al – 0,6 ат. % Ni и Al – 0,4 ат. % Ni – 0,2 ат. % Zr, полу-
ченных центробежной закалкой расплава, покрыта многоугольными ячейками пре-
имущественно с 5 или 6 сторонами, размером от 1 до 3 мкм. Бугристая поверхность 
фольги сплава Al – 0,3 ат. % Zr  характеризуется большей гладкостью и бо́льшим раз-
мером ячеек: до 20 мкм. Отжиг не оказывает влияния на морфологию поверхности ис-
следованных фольг. 
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В фольге сплава Al – 0,6 ат. % Ni в исходном состоянии рентгенографически вы-

явлена фаза Al3Ni. Было установлено, что во всех сплавах основной фазой является пе-
ресыщенный твердый раствор на основе алюминия α-Al. Величина параметра решетки 
твердого раствора подтверждает его пересыщение, согласно известным зависимостям 
[6]. Микродеформации невелики, вызванное ими физическое уширение лежит на пре-
деле разрешающей способности метода: единицы миллирадиан. 

Быстрозатвердевшие фольги исследованных сплавов имеют микрокристалличе-
скую структуру и текстуру (111), выраженную более четко с зеркальной стороны, чем с 
бугристой. Объемная доля этой ориентации доходит до 65 % в бинарных сплавах, 
уменьшаясь до 40 % в тройном (табл. 1). 

Формирование данной текстуры в металлах с ГЦК структурой рассматривалось в 
работе [8], где проведен расчет величин энергетических барьеров для перемещения 
межфазной границы «кристалл-жидкость», совпадающей с той или иной кристалло-
графической плоскостью. Согласно расчетам, для плоскостей {111}, совпадающих с 
межфазной границей, требуется минимальная дополнительная энергия для перемеще-
ния в нормальном направлении. Вследствие этого при быстром затвердевании пред-
почтительнее растут те зерна, у которых плоскости {111} совпадают с межфазной гра-
ницей «кристалл-жидкость» и перпендикулярны направлению теплоотвода. Поэтому 
зерна располагаются преимущественно так, что плоскости {111} параллельны поверх-
ности фольги. 

Неотожженные фольги сплавов Al – 0,3 ат. % Zr и Al – 0,4 ат. % Ni – 0,2 ат. % Zr 
находятся в нестабильном состоянии. Выдержка образцов при комнатной температуре 
приводит к сложному поведению микротвердости. 

Микротвердость фольги тройного сплава в исходном состоянии  превышает со-
ответствующее значения у бинарной фольги Al – 0,3 ат. % Zr, но меньше, чем у бинар-
ной фольги сплава Al – 0,6 ат. % Ni (табл. 2). Это, вероятно, связано с бо́льшим пере-
сыщением твердого раствора из-за большей суммарной концентрации легирующих 
элементов. Также было установлено, что микротвердость фольг сплавов значительно 
больше микротвердости массивных образцов того же состава. Такое отличие объясня-
ется возникновением микродеформаций кристаллической решетки, образованием мик-
рокристаллической структуры и пересыщенных твердых растворов на основе алюми-
ния во время получения фольги, а в фольге сплава Al – 0,6 ат. % Ni и дополнительно 
образовавшимися мелкодисперсными частицами Al3Ni. 

Изохронный отжиг бинарного сплава Al – 0,6 ат. % Ni демонстрирует ступенча-
тое уменьшение микротвердости суммарно на 350 МПа. В результате изохронного от-
жига фольг сплава системы Al – 0,3 ат. % Zr был обнаружен максимум микротвердости 
в интервале температур 380–560 °С, связанный с распадом пересыщенного твердого 
раствора. По сравнению с бинарными сплавами, сплав Al – 0,4 ат. % Ni – 0,2 ат. % Zr 
имеет более сложную зависимость микротвердости от температуры изохронного отжи-
га.  

Таблица 1. Полюсные плотности дифракционных отражений быстрозатвердевших фольг 
сплавов алюминия 

Дифракционная линия 
Сплав 

111 200 220 311 331 420 

Al – 0,3 ат. % Zr 3,4 0,5 0,6 0,5 0,5 0,5 

Al – 0,6 ат. % Ni 3,4 0,6 0,7 0,5 0,3 0,4 

Al – 0,4 ат. % Ni – 0,2 ат. % Zr 2,5 1,0 0,6 0,8 0,5 0,6 
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Таблица 2. Микротвердость быстрозатвердевших фольг в исходном состоянии и массив-
ных образцов 

Микротвердость, МПа Сплав Фольги Массивные образцы 
Al – 0,3 ат. % Zr 357 323 
Al – 0,6  ат. % Ni 740 282 
Al – 0,4  ат. % Ni – 0,2  ат. % Zr 542 396 

 
Были выявлены два максимума микротвердости в температурных диапазонах 

140–320 °С и 440–590 °С. 
Для подтверждения полученных результатов был проведен последовательный 

изотермический отжиг всех исследованных сплавов. Бинарный сплав Al – 0,6 ат. % Ni 
показал последовательное снижение микротвердости при увеличении времени отжига 
для всех температур выдержки. Изотермический отжиг фольг бинарного сплава  Al – 
0,3 ат. % Zr  удостоверил наличие максимума микротвердости именно в интервале 
температур 380–560°С. Отжиг тройного сплава Al – 0,4 ат. % Ni – 0,2 ат. % Zr подтвер-
дил наличие двух максимумов микротвердости при температурах 260 и 400 °С. 

Предполагаемый механизм, приводящий к последовательному упрочнению и ра-
зупрочнению сплава Al – 0,4 ат. % Ni – 0,2 ат. % Zr, состоит в сложном распаде пере-
сыщенного твердого раствора. На первом этапе происходит образование и рост вклю-
чений Al3Ni приводящие к увеличению микротвердости, далее начинается процесс 
коалесценции и частицы второй фазы, укрупняясь, перестают оказывать упрочняющее 
действие. На втором этапе происходит выделение и рост включений интерметаллида 
Al3Zr, которые впоследствии также начинают укрупняться, вызывая падение микро-
твердости. Раздельный рост интерметаллических фаз Al3Ni и Al3Zr вызывается сущест-
венными различиями в пересыщенности твердого раствора легирующими элементами: 
растворимость хрома в алюминиевых слитках составляет 0,2 масс. %, а для никеля эта 
величина почти на два порядка меньше — 0,006 масс. % [4, 9]. 

При отжиге текстурирование сплавов не изменяется. В фольгах, даже после про-
текания рекристаллизационных процессов, сохраняется доминирующая текстура (111). 
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Практический интерес к сплавам олова резко возрос в последнее десятилетие 

в связи с ограничением применения свинца из-за его экологической вредности. С 
другой стороны активно развивающийся метод изготовления фольг сверхбыстрым 
затвердеванием из расплава, позволяет направленно влиять на микроструктуру и 
улучшать механические свойства, что особенно важно для мягких сплавов олова. 
Морфология большинства фольг, получаемых при кристаллизации расплава на вра-
щающейся подложке отличается ячеистой структурой [1]. В связи с этим является 
актуальным исследование ячеистой структуры и установление механизма ее форми-
рования в  сплавах олово-висмут активно применяющихся в различных отраслях 
промышленности.  

Фольги исследуемых материалов получались при кристаллизации капли рас-
плава на внутренней полированной поверхности вращающегося медного цилиндра. 
Для исследования морфологии и микроструктуры фольг использовались растровые 
электронные микроскопы LEO 1455 VP и SUPRA 55-30-44, а также сканирующий 
зондовый микроскоп Solver P47. 

Электронно-микроскопические исследования и исследования проведенные с 
помощью сканирующей зондовой микроскопии показали, что морфология поверхно-
сти фольг изменяется в зависимости от их толщины и состава. Поверхность свобод-
но затвердевающей стороны фольги чистого олова, слегка бугристая (размер бугров 
50-100 мкм, высота 2-3 мкм). Легирование олова висмутом приводит к образованию 
на поверхности фольги ячеистой структуры, причем для фольг, содержащих 2 ат.% 
Bi, ячейки наблюдаются только на верхней части бугров, размер которых уменьша-
ется до 19-20 мкм, и не наблюдается на более тонких участках фольги. Размеры яче-
ек находятся в пределах 1,5-2 мкм. Увеличение концентрации висмута в фольге до 4 
ат. % приводит к формированию ячеистой структуры практически по всей поверхно-
сти свободно затвердевающей стороны фольги за исключением очень тонких участ-
ков. Ячеистая структура формируется также на свободно затвердевающей поверхно-
сти впадин, образующихся на стороне фольги, прилегающей к кристаллизатору. При 
такой концентрации обнаруживаются отдельные включения Bi на границах ячеек, их 
размеры составляют 200-300 нм. С дальнейшим повышением концентрации висмута 
до 6-8 ат.% морфология свободно затвердевающей поверхности видоизменяется. На 
поверхности контактирующей с атмосферой обнаруживаются мелкие (порядка 10 
мкм), часто ограненные бугорки на гранях которых сформирована ярко выраженная 
ячеистая структура со средним размером ячеек 1,5 –2 мкм. Между бугорками по-
верхность более гладкая, однако, и на ней присутствует  мелкие, не превышающие 
450 нм, ячейки. Отличительной особенностью мелких ячеек является то, что одна 
ячейка  может располагаться на включении висмута и на матрице. На тонких участ-
ках фольг сплава Sn-8 ат.%  Bi формируется специфическая ячеистая структура, со-
стоящая из ячеек, по границам которых располагаются включения висмута, как гло-
булярные, так и пластинчатые. Средний размер ячеек составляет 1,7 мкм, размер 
включений 200–300 нм. На рис. 1 представлена морфология поверхности тонких уча-
стков фольг сплава Sn-8 ат.% Bi, проведенных с помощью сканирующей зондовой 
микроскопи. Проведенные исследования позволили установить, что высота профиля 
больших (порядка 1,7 мкм) ячеек достигает 250 нм (рис.1 а и б). На их поверхности 
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встречается  субъячеистая структура, подобная той, которая присутствует на гладких 
участках толстой фольги. Размер субъячеек находится в пределах 200–300 нм, а вы-
сота профиля субъячеек не превышает 10 нм (рис. 2). 

  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

а) 
 

 
б) 

Рис. 1. Морфология  тонких участков поверхности ячеек сплава Sn–8 ат.%Bi, а) об-
щий вид поверхности, б)  рельеф поверхности при сканировании вдоль линии А–АI 

 

Морфология свободно затвердевающей поверхности фольг состава Sn – 
16 ат.% Bi также отличается развитой ячеистой поверхностью. В этом случае на гра-
ницах ячеек выделения в отдельных местах практически сливаются. Размер ячеек 
остается неизменным и находится в пределах 1–2 мкм.  

Представленные результаты позволяют считать, что формирование двух ви-
дов ячеек связано с некоторым отличием в механизме их роста.  Во-первых, необхо-
димо отметить, что на поверхности быстрозатвердевших фольг чистого олова, также 
как и на поверхностях чистого алюминия и свинца [1–2] ячеистой структуры не на-
блюдается. 

Аi 

А 
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Рис. 2. Морфология поверхности свободнозатвердевающей стороны фольг сплава Sn-8 ат. % 
Bi 

 
Появление ячеек обусловлено присутствием легирующего элемента. Во-

вторых, как известно [3-4], в средних и верхних слоях быстрозатвердевающей фоль-
ги переохлаждение расплава снижается. При этом возникают условия для того, что-
бы плоская поверхность раздела фаз, существующая при очень быстрой кристалли-
зации, когда примесь не успевает перераспределяться и при квазистационарной кри-
сталлизации, стала неустойчивой. В этом случае кристаллизация идет путем роста 
ячеек или дендритов, причем условия перехода от  устойчивой границы раздела фаз 
к неустойчивой зависят не только от скорости от градиента температур в расплаве и 
в твердом теле, но и от концентрации примеси [4]. Образование мелких ячеек, на-
блюдаемых на гладких участках толстых фольг (между бугорками) и на крупных 
ячейках может быть связано, как с механизмом подобным вышеизложенному для 
крупных ячеек, однако протекающему при больших скоростях, так и с действием 
поверхностного натяжения «закругляющего» выступа при шероховатой границе рос-
та твердой фазы. Наблюдаемое расположение мелких ячеек одновременно как на фа-
зе α-олова, так и на включении висмута связано с тем, что ячеистый рельеф образу-
ется на поверхности пересыщенного твердого раствора висмута в олове, а затем 
висмут выпадает в виде выделений. Морфология выпавших на поверхности выделе-
ний естественно повторяет рельеф поверхности. 

 
Список литературы  
 

1. Шепелевич В.Г., Гусакова О.В. Структура и механические свойства быстрозатвер-
девших фольг сплавов Sn-Cd. Журнал «Поверхность. Рентгеновские, синхротронные 
и нейтронные исследования». 2006, №12, - С. 1-5 

2. С.В. Гусакова, П.А. Сивцова, В.Г. Шепелевич, Структура и свойства быстрозатвер-
девших фольг системы Al-Fe-Cr. Республиканский межведомственный сборник на-
учных трудов “Машиностроение”.2004. Вып. 20. Т. 2. C. 313-318. 

3. Фистуль В. И. Сильно легированные полупроводники. / М. “Наука” Главная редак-
ция физико-математической литературы. 1967.-416 с. 

4. H. Yoshioka, Y. Tada, Y. Hayashi Crystal grouth and its morphology in the mushy zone. 
Acta Materialia. 2004, 52, - P. 1515-1523 

 
 



 195 

СИНЕРГЕТИЧЕСКИЕ МОДЕЛИ ПРИ УСТАЛОСТНОМ  
РАЗРУШЕНИИ МАТЕРИАЛОВ 

 
Емалетдинов А. К. 

 
Уфимский государственный авиационный технический университет,  

г. Уфа, Россия  
 emaletd@mail.ru 

 
 
При усталостном разрушении ГЦК и ОЦК металлов и сплавов эксперименталь-

но наблюдают различные виды дислокационной субструктуры: однородное, полиго-
нальное, ячеистое, полосовое и фрагментированное распределение, которые и опре-
деляют кривую усталости и предел выносливости материалов. Рассмотрена синерге-
тическая модель усталостного деформирования и разрушения материала, когда раз-
вивается дислокационное скольжение в двух системах плоскостей, что соответствует 
микроструктурным данным  усталостной, пластической деформации реальных мате-
риалов в широком диапазоне изменения напряжений и температуры, а также обра-
зуются микротрещины и макротрещины. Сформулирована полная система уравне-
ний, включающая уравнение теплопроводности с источником тепла от потока дис-
локаций, деформации образца в машине, кинетики вакансий, плотности дислокаций, 
плотности дислокационных диполей, плотности дисклинаций, описывающих мало-
угловые и большеугловые границы. Уравнение равновесия записывалось для эффек-
тивных напряжений, состоящих из термоупругих и внутренних напряжений, созда-
ваемых неизвестной плотностью дислокаций. Граничные условия соответствовали 
жесткой и мягкой схеме нагружения. Уравнения кинетики дислокаций включали 
следующие слагаемые: плотность термоактивационных источников дислокаций, 
член, описывающий взаимную аннигиляцию  дислокаций в приближении среднего 
времени аннигиляции, диффузионный член, описывающий неоднородное распреде-
ление дислокаций. Скорость дислокаций контролировалась термоактивационными 
механизмами скольжения и переползания. Проведен анализ устойчивости решений 
системы стационарных уравнений с использованием методов показателей Ляпунова. 
Проведено численное исследование двухпараметрической системы уравнений кине-
тики дислокаций, дисклинаций при усталостной деформации в пространстве  напря-
жений и температуры. Построены фазовые траектории и фазовые диаграммы типов 
решений. Показано, что возникает последовательность типов решений: однородные, 
одномодовые периодические в пространстве, квазипериодические, перемежаемость, 
хаотические, многомодовые периодические во времени и пространстве. Переход 
между структурами происходит при превышении критических значений напряже-
ний, плотности дислокаций, дисклинаций, температуры. Как известно кинетика раз-
вития микротрещин и их слияния в магистральную усталостную критическую тре-
щину определяют кривую усталости и предел выносливости. Общее термодинами-
ческое соотношение, позволяющее вычислить кривую усталости, показывает, что 
разрушение наступает, когда скорость производства энтропии благодаря слиянию 
микротрещин превысит скорость производства энтропии от других диссипативных 
деформационных процессов (вакансионных, дислокационных, дисклинационных и 
др.). Сформулирована система уравнений кинетики микротрещин, описывающей ос-
новные процессы: зарождение микротрещин, залечивание, слияние в макротрещину. 
При достижении критической плотности дислокаций, дисклинаций происходит за-
рождение субмикротрещин. Проведено численное исследование решений кинетиче-
ских уравнений при критических значениях параметров: напряжений, плотности де-
фектов, микротрещин, температуры. Превышение критической плотности микро-
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трещин описывает зарождение макротрещины, определяет кривую усталости. Пре-
дел выносливости определяется существованием стационарного решения для плот-
ности микротрещин.  
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Долговечность композиционных материалов определяется термоциклической 

деформацией и разрушением при эксплуатации. Рассмотрена плоская модель де-
формационного состояния бесконечной и конечной трехслойной пластины, содер-
жащей участок заданной ширины из другого материала в условиях циклического на-
грева. Рассмотрена упрощенная модель деформирования пластины под действием 
температуры и термоупругих напряжений, когда развивается дислокационное 
скольжение в двух системах плоскостей (первичной и вторичной). Сформулирована 
полная система уравнений, включающая уравнение теплопроводности, кинетики 
дислокаций, описывающией основные дислокационные процессы: размножение, 
иммобилизацию, диффузию, аннигиляцию и др,. Проведен анализ устойчивости ре-
шений системы стационарных уравнений с использованием методов показателей 
Ляпунова. Проведено численное исследование двухпараметрической системы урав-
нений кинетики дислокаций при термопластической деформации в пространстве  
напряжений и температуры. Построены фазовые траектории; бифуркационные и фа-
зовые диаграммы; сечения отображений Пуанкаре; критические показатели и др. ти-
пов решений в зависимости от широкого диапазона изменения температуры и на-
пряжения. Показано, что возникает последовательность типов решений: однород-
ные, одномодовые периодические в пространстве, квазипериодические, перемежае-
мость, хаотические, многомодовые периодические во времени и пространстве, кнои-
дальные (солитонные). Рассмотрена плоская модель деформационного состояния 
бесконечной и конечной трехслойной пластины, содержащей участок заданной ши-
рины из другого материала в условиях циклического нагрева. Записана полная сис-
тема уравнений, включающая уравнение теплопроводности, уравнение равновесия 
для термоупругих напряжений, кинетики дислокаций и микротрещин и граничные 
условия. Проведено численное исследование системы уравнений. Построены реше-
ния для плотности дислокаций и микротрещин в зависимости от времени и коорди-
наты вдоль пластины. Проведен анализ влияния соотношения коэффициентов тепло-
вого расширения и ширины конечной пластины на плотность дислокаций и микро-
трещин. Под действием возникающих неоднородных температурных полей и термо-
упругих напряжений происходит зарождение вакансий, дислокаций, микротрещин. 
Эволюция дефектной структуры описывается кинетическими уравнениями. Прове-
дено численное исследование системы уравнений кинетики дефектов. Построены 
решения для плотности дислокаций и микротрещин. Переход между структурами 
происходит при превышении критических значений напряжений, плотности дефек-
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тов, температуры. Исследована длительная прочность материала основы с учетом 
деформационного старения металла при термоциклической обработке. Записана 
полная система уравнений, описывающая  кинетику накопления повреждений и де-
формационного старения металла и включающая стохастическое уравнение для 
функции потери ресурса, повреждаемости, изменения структурных и механических 
свойств. Методом малого параметра и в приближении постоянства кумулянтов мно-
гомерной корреляционной функции потери ресурса, была получено уравнение Фок-
кера - Планка - Колмогорова для функции, плотности распределения вероятности 
функции потери ресурса, содержащее коэффициенты, зависящие от плотности рас-
пределения термоупругих напряжений, их среднего значения, дисперсии, структур-
ных параметров: дислокаций, микротрещин и внутренних напряжений от дефектов. 
Проведено решение задачи для случая нормальной плотности распределения темпе-
ратурного воздействия методом приближений.  
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Необходимость разработки и изготовления авиационной техники нового поко-

ления ставит сегодня задачу создания конструкционных материалов с новыми свой-
ствами, повышающими эксплуатационные характеристики изделий и, прежде всего 
конструкционную прочность, что можно достичь регламентированием  структурного 
состояния. Регламентированное структурное состояние в обрабатываемом материале 
может быть реализовано путем изготовления слоистых композитов. Создавая раз-
личное по структуре сочетание слоев, можно управлять характером разрушения ма-
териала в процессе эксплуатации и тем самым повышать конструкционную проч-
ность по сравнению с монолитным материалом [1, 2].  

В этой связи перспективным методом получения слоистых металлических 
композитов представляется сварка давлением в условиях сверхпластичности листо-
вых заготовок, используя их различные структурные состояния, включая нанострук-
турированное. Наноструктурированные заготовки обладают уникальным сочетанием 
физико-механических свойств. Например, в титановых сплавах наблюдается резкое 
снижение нижней температурной границы сверхпластичности (СП), что в свою оче-
редь позволяет существенно снизить температуру сварки в твердом состоянии [3] и 
сохранить повышенные механические свойства обрабатываемого материала.  

В настоящей работе проведены эксперименты по получению, изучению микро-
структурного состояния и механических свойств слоистого композита, изготовлен-
ного из заготовок титанового сплава ВТ6, заметно отличающихся по исходной 
структуре и механическим свойствам. 

Для изготовления композита использовали листы из двухфазного титанового 
сплава ВТ6 (Ti–6Al–4V) толщиной 0,8 мм исходной микрокристаллической (МК) и 
нанокристаллической (НК) структурами. Слоистый композит изготовляли из пяти 
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листовых заготовок - трех с МК и двух с НК структурами, путем сборки их в пакет. 
При сборке пакета заготовки с НК структурой располагали между заготовками с МК 
структурой. 

Сварку давлением собранного пакета, осуществляли в электрической печи 
ОКБ-8086 в вакууме 2 · 10-3 Па. Пакет помещали в штамповую оснастку, включаю-
щую силовые плиты с клиновым прижимом. Давление к пакету прикладывали по-
средством гибкой мембраны, установленной между пакетом и верхней силовой пли-
той. Соединение заготовок осуществляли путем выдержки пакета под давлением при 
температуре 750 ºС. После соединения заготовок давление газа снимали и охлажде-
ние производили в печи до комнатной температуры.  

Вакуумный отжиг исходных заготовок и слоистого композита проводили в 
электрической печи ОКБ-8086 при температуре 750 ºС в течение 2 ч. 

Металлографические исследования зоны твердофазного соединения (ТФС) 
проводили на растровом электронном микроскопе JXA-6400. 

Механические испытания на растяжение проводили на универсальном динамо-
метре "INSTRON-1185" при комнатной температуре и скорости деформирования 1 
мм/мин. Поверхность соединения была расположена параллельно оси растяжения. 

В результате металлографических исследований зоны ТФС выявлено наличие 
пор, количество которых после вакуумного отжига заметно снижается. Интересным 
фактом является то, что наличие пор в зоне соединения слоистого композита, по 
всей видимости, не оказывает влияния на его прочность при испытаниях на растяже-
ние, которая сопоставима с прочностью листа с МК структурой. Однако окончатель-
ного утверждения высказанного предположения требуется проведения дополнитель-
ных исследований. 

Следует отметить, что прочность полученного слоистого композита обуславли-
вается свойствами МК структуры, что вероятно связано с резким ростом среднего 
размера зерен в листах с НК структурой. Получение слоистого композита с повы-
шенными прочностными свойствами может быть достигнуто путем уменьшением 
температуры сварки давлением для сохранения НК структуры, но при этом необхо-
димо увеличить давление. 

Таким образом, выполненные эксперименты продемонстрировали технологи-
ческую осуществимость изготовления перспективного конструкционного материала 
– слоистого композита, полученного твердофазным соединением заготовок листово-
го титанового сплава ВТ6 с различной исходной структурой. 
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Сферические оболочки из титановых сплавов широко используются в технике в 

качестве изделий ответственного назначения, таких как сосуды давления. Соответст-
венно к качеству оболочек и уровню их эксплутационных характеристик предъяв-
ляются высокие требования. 

Перспективным направлением является изготовление сферических оболочек из 
листовых заготовок путем совмещения процессов сварки и сверхпластической фор-
мовки (СПФ). Однако листовые титановые сплавы, полученные промышленной про-
каткой, обладают значительной анизотропией механических свойств, обусловленной 
наличием металлографической и кристаллографической текстур [1], что является от-
рицательным фактором при изготовлении и эксплуатации изделий. Анизотропия на-
пряжений течения наследуется отформованной оболочкой, что является основным 
препятствием на пути получения равнопрочного готового изделия из-за наличия ос-
лабленных сечений. 

В работе показана возможность получения сверхпластической формовкой сфе-
рической оболочки из изотропного слоистого композита, полученного сваркой дав-
лением (СД) листовых заготовок.  

Для изготовления слоистого композита использовали листовые заготовки из 
двухфазного титанового сплава ВТ6с (Ti-6Al-4V) толщиной 1 мм с исходной микро-
кристаллической (МК) структурой.  

Значения напряжений течения вдоль и поперек направления прокатки (НП) в 
исходном листе определяли проведением механических испытаний образцов на рас-
тяжение при температуре 900°С, при начальной скорости деформации 1,2·10-3 с-1. 
Значения напряжений течения на образцах при ε = 25% составили: вдоль НП – 24,8 
МПа, поперек НП – 19,3 МПа. 

С целью устранения анизотропии напряжений течения при сборке в пакет лис-
товые заготовки укладывали веером относительно их НП. Оболочку диаметром 180 
мм изготавливали из двух половин пакета, каждая из которых состояла из пяти лис-
товых заготовок, соединенных по всей поверхности СД с образованием полуфабри-
ката. СД и СПФ осуществляли в вакуумной печи ОКБ-8086 в условиях сверхпла-
стичности.  

СД в условиях сверхпластичности позволяет обеспечить однородную структуру 
материала, устранить влияние сварного шва на процесс формовки, исключить сме-
щение точек сварного шва и обеспечить участие всего объема материала в формооб-
разовании стенок оболочки. 

Для проведения механических испытаний использовали стандартные пропор-
циональные плоские образцы на растяжение, вырезанные из слоистого композита и 
готовой оболочки в перпендикулярных друг относительно друга направлениях. Ис-
пытания проводили на универсальном динамометре "INSTRON-1185" при комнат-
ной температуре и скорости деформирования 1 мм/мин. Полученные результаты 
свидетельствуют о достигнутой изотропии механических свойств в слоистом компо-
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зите и в готовой оболочке. Механические свойства сварного соединения и основного 
материала оболочки находятся на одном уровне. 

Микроструктурный анализ образцов, вырезанных из слоистого композита по-
сле СД листовых заготовок, показал наличие единичных пор сферической формы в 
зоне сварного соединения (рис. 1а). В образцах, вырезанных из готовой оболочки 
после СПФ, в зоне соединения пор обнаружено не было (рис. 1б). Результаты микро-
структурных исследований свидетельствуют о том, что поры, наблюдаемые в зоне 
соединения заготовок в слоистом композите “залечиваются“ за счет деформации в 
процессе сверхпластической формовки, что приводит к повышению механических 
свойств в готовой оболочке. 

 

 
 

Рис. 1. Микроструктура зоны соединения заготовок в:  
а) слоистом композите, б) оболочке. 

 
Расчетное напряжение в обо-

лочке, установленное по результа-
там натурных испытаний на разру-
шение внутренним давлением газа, 
составило 1000 МПа.  

 На рис. 2 показан сварной по-
луфабрикат и сферическая оболочка 
диаметром 180 мм, полученная 
сверхпластической формовкой. 

 
Таким образом, оболочка, вы-

полненная из слоистого композита, 
обладает  изотропными механиче-
скими свойствами и демонстрирует 
высокое значение напряжения раз-
рушения при натурных испытаниях. 
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Рис. 2. Сферическая оболочка диаметром 180 мм 
и сварной полуфабрикат. 
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Магнитопластический эффект (МПЭ) проявляется как изменение механических 
свойств немагнитных материалов под действием слабых магнитных полей (до 2 Тл). 
Он наблюдается как в экспериментах in situ, когда изменение свойств происходит 
непосредственно в магнитном поле, так и при испытаниях кристаллов, предвари-
тельно выдержанных в магнитном поле – эффекты “памяти”. 

Нами впервые было 
обнаружено движение 
дислокаций в полупро-
водниковых кристаллах 
под действием магнитно-
го поля [1]. Исследова-
ния проводились в ос-
новном на монокристал-
лах InSb. Изучалось дви-
жение 60-градусных дис-
локаций в магнитном по-
ле без механической на-
грузки при повышенных 
температурах. Получены 
зависимости среднего 
пробега дислокаций l и 
относительного числа 
расходящихся и сходя-
щихся полупетель n/N от 
величины магнитной ин-
дукции (рис.1, 2) и вре-
мени магнитной обра-
ботки.  

Показано, что с рос-
том величины магнитной 
индукции уменьшается 
относительное число стя-
гивающихся полупетель 
и, соответственно, уве-
личивается относитель-
ное число расходящихся. 
После некоторого поля 
инверсии эти зависимо-
сти выходят на насыще-
ние (рис.2). Аналогичная 

картина наблюдается на зависимостях от времени l(t) и n(t)/N. Обнаружено влияние 
типа и степени легирования на величину и знак МПЭ. В чистых кристаллах InSb на-
блюдается увеличение подвижности дислокаций с ростом величины магнитной ин-
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Рис. 1. Средний пробег 60-градусных дислокаций в зависи-
мости от величины магнитной индукции для монокристаллов 
InSb, легированных различными примесями. 
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Рис. 2. Зависимость относительного числа расходящихся от 
царапины и стягивающихся к ней дислокаций от величины 
магнитной индукции; 2000C, 10 мин. 
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дукции (рис.1). При добавлении германия до концентрации основных носителей 1018 
см-3 МПЭ также ярко выражен, а при легировании теллуром до той же концентрации 
движения дислокаций в магнитном поле не происходит. При добавлении примеси Zn 
МПЭ меняет знак – наблюдается упрочнение в магнитном поле. Обнаружено прин-
ципиальное различие температурных зависимостей пробегов дислокаций под дейст-
вием механической нагрузки и магнитного поля. Для движения дислокаций при ме-
ханическом нагружении получена обычная термоактивационная зависимость скоро-
сти от температуры с энергией активации 0,8 эВ. Скорость дислокаций в магнитном 
поле 0,8 Тл без механического воздействия в тех же координатах lnv ÷ 1/T описыва-
ется зависимостью, которая лишь со стороны низких температур асимптотически 
стремится к прямой, а в высокотемпературной области имеет тенденцию к насыще-
нию, т.е. к утрате температурной чувствительности. Предложена модель, с помощью 
которой удалось оценить энергию активации в магнитном поле, она оказалась втрое 
ниже (0,25 эВ) [2]. 

Эффекты “памяти” могут про-
являться в изменении микро-
твердости кристаллов после их 
магнитной обработки [3]. Ока-
залось, что в таких различных 
объектах как полупроводнико-
вые и молекулярные кристаллы 
наблюдается во многом сходное 
поведение микротвердости по-
сле предварительной магнитной 
обработки. Исследования про-
водились на монокристаллах 
InSb, CdTe, CdS, ZnO [4, 5] и 
гидрофталатах щелочных ме-
таллов (MeAP, Me = K, Rb, Cs, 
NH4, Tl) [6]. После выдержки в 
магнитном поле в полупровод-
никовых кристаллах происходит 
увеличение микротвердости, а в 
молекулярных – увеличение или 
уменьшение в зависимости от 
грани кристалла, на которой 
осуществляется индентирование 
(рис.3): грань (010) разупрочня-
ется, а (100) упрочняется при 

B||(001). Максимальное изменение микротвердости достигается в MeAP, InSb и CdS 
сразу после магнитной обработки, в ZnO – спустя 3-4 часа, а в CdTe – через 2 суток. 
Далее происходит постепенное уменьшение эффекта и возврат микротвердости к ис-
ходному значению. Чувствительность микротвердости к магнитному полю имеет 
пороговый характер – при величине магнитной индукции выше некоторой, эффект 
быстро нарастает в узком интервале ΔB, а далее выходит на насыщение. Для гидро-
фталатов пороговое значение магнитного поля – 0,2 Тл, для InSb – 0,9 Тл, для ZnO – 
1,2 Тл. Эффект полностью воспроизводится после релаксации. Величина эффекта 
зависит от кристаллографической ориентации образца в магнитном поле (рис.4). Для 
ZnO наибольшее увеличение микротвердости после магнитной обработки найдено 

на всех исследованных рабочих плоскостях (0001), (000
−

1), (10
−

10) и (11
−

2 0) при B || 

[10
−

10]. Если B направлен вдоль оси симметрии кристалла [0001], то никаких изме-
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Рис. 3. Изменение микротвердости на разных плоско-
стях кристалла KAP после 5 мин магнитной обработ-
ки (B || Z). H0 – исходная микротвердость; ∆H = H0–H. 
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нений микротвердости не наблюдается. В гидрофталате калия уменьшение микро-
твердости при ориентации магнитного поля вдоль осей z и y примерно одинаково, а 
при B || x эффект отсутствует.  
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Рис. 4. Зависимость величины микротвердости от времени, прошедшего после магнитной 

обработки. Пустые кружки соответствуют начальным значениям микротвердости. 
 

 
В полупроводниковых кристаллах величина МПЭ существенно зависит от типа 

и степени легирования, поэтому логично предположить, что предварительная маг-
нитная обработка этих кристаллов вызывает изменение структурного состояния при-
месных комплексов. В кристаллах MeAP экспериментально проверено, что дефор-
мация имеет недислокационный характер, отсутствует корреляция изменения мик-
ротвердости после магнитной обработки от количества примеси железа, хотя сама 
микротвердость чувствительна к этой примеси. Замена атома водорода, образующе-
го H-связь, на атом дейтерия приводит к падению эффекта в 2 раза. Можно предпо-
ложить, что в магнитном поле идет структурная перестройка в системе межмолеку-
лярных водородных связей с последующей релаксацией.  
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Из теории размерностей следует, что квантовые эффекты в гравитации стано-
вятся определяющими, когда радиус кривизны пространства – времени становится 
равным величине планковской длины  

 λР= 3cGh ,                                                              (1) 
λР = 2,6·10-36м, которая претендует на роль фундаментального параметра. Здесь G = 
6,672·10-11Н·м2·кг – гравитационная постоянная, ħ = 1,0546·10-34Дж·с – постоянная 
Планка, с = 2,998·108м·с-1 – скорость света. К 1983г. экспериментально установлено, 
что нижняя граница полевого взаимодействия по длине волны составляет около  
10-18м и может быть уменьшена до 10-22м. Поэтому величины, связанные с электро-
магнитным, сильным и слабым взаимодействиями уже не могут претендовать на 
роль фундаментальных факторов. Напомним, что в случае электромагнитного взаи-
модействия λе~10-13м, сильного взаимодействия λN~10-16м, характерная длина слабо-
го взаимодействия λc~10-18м. 

С другой стороны, при пластическом течении твердого тела с преобладающим 
квантовым механизмом взаимодействия, когда выполняется соотношение: 

 hνed » кТ,                                                                    (2) 
(где к = 1,3807·10-23Дж·К-1 – Постоянная Больцмана, Т – температура) возможна ре-
гистрация длины электрон-солитонного пробега на уровне планковской λР=1,6·10-36м 
[1]. При этом задействованы различные масштабно-структурные уровни, связанные 
с потерей сдвиговой устойчивости деформируемого материала.  Описать природу 
локализации пластического течения можно только на основе представления дефор-
мируемого тела как многоуровневой системы [2]. В связи с этим обращают на себя 
внимание экспериментальные результаты по многоуровневому подходу в исследо-
вании локализованного структурного состояния в процессе активного деформирова-
ния Ti, сверхпроводящего титанового сплава 19 и Zr при 4,2К. Под многоуровнево-
стью подхода понимается пять масштабов: сдвиг на микроуровне с образованием 
полос сдвига (~10мкм), состоящих, в свою очередь, из скоплений призматических 
дислокаций (~0,1мкм), вызывающих возбуждение в электронной и электрон-
фононной подсистемах кристалла (~10-2мкм), а также возмущение нейтронной со-
ставляющей атомов дислокационных ядер (~10-4мкм) в момент прорыва дислока-
циями препятствий. 

Структурное состояние образцов исследовалось методами просвечивающей 
электронной микроскопии и избирательного химического травления. Образцы в ис-
ходном состоянии имели плотность призматических дислокаций Np « 2·1012м-2.  Де-
формирование проводилось на разрывной машине МРК-1 растяжением со скоростью 
10-4 при 4,2К. Параллельно с регистрацией деформационной кривой σ(t) велась за-
пись изменения электросопротивления ΔR(t). 

Установлено, что изменения ΔR(t) и Δσ(t) происходят скачкообразно, что свя-
зывается с резонансным характером дислокационных взаимодействий и ВЧ колеба-
ниями атомов внутри дислокационных ядер – νed. Проведенные оценки показывают, 
что νed зависит от выбора материала и меняется от нескольких ТГц до 8·103ТГц, от-
вечающей плазменной частоте колебаний.  

Таким образом, в работе принят к сведению электродинамический характер 
взаимодействия атомов в дислокационном ядре, который может быть ответственен 
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за рождение  солитонов. В этой связи процессы происходящие в дислокационном 
ядре, представляют собой своеобразные структурно-фазовые превращения, осущест-
вляемые в высокочастотном режиме и ответственные за нелинейности наблюдаемых 
явлений. В физике нелинейных явлений солитоны играют важную роль [3]. Так в 
эволюционных системах солитоны являются основным типом нелинейных возбуж-
дений. Они обладают удивительной устойчивостью как по отношению к внешним 
воздействиям, так и по отношению к взаимодействию друг с другом. В [4] экспери-
ментально доказано, что дислокации являются источниками солитонов. В обычных 
условиях при деформировании мезо-макрополос локализованного сдвига эффект из-
менения электросопротивления, обусловленный электрон-солитонным взаимодейст-
вием, зависит от плотности дислокаций, составляющих полосы сдвига и может быть 
очень большим. Примером тому могут быть экспериментальные результаты, полу-
ченные на Ti при 77К [5] и Al для 77К [6] и 300К [7]. 

В условиях сверхпроводимости этот эффект становится определяющим и зави-
сит, как это следует из результатов проведенного исследования на сплаве 19, нахо-
дящегося в состоянии сверхпроводимости при Т~5,4К, от особенностей взаимодей-
ствия атомов в дислокационных ядрах. При этом процесс скачкообразного измене-
ния деформирующего напряжения и коррелирующего с ним изменения сопротивле-
ния ΔRа протекает сложным образом: как атермически в случае малых пиков ΔRа, так 
и термоактивированно – большие пики ΔRа. Отмечается также, что независимо от 
типа взаимодействия (электрон-электронного или электрон-фононного) выполняется 
соотношение (2), свидетельствующее о преобладании квантовых эффектов в иссле-
дуемых материалах. В рассматриваемом случае предпочтение можно отдать элек-
трон-солитонному взаимодействию дислокационных скоплений, для которого спра-
ведливо равенство: 

 λed = h/Ра,                                                           (3)          
где Ра – амплитудное значение импульса деформирующего усилия. При эксперимен-
тальном значении Ра = 260Нс λed = 1,6·10-36м, что сопоставимо с планковской длиной 
λр.  

Из проведенного экспериментального исследования следует следующая связь 
между фундаментальными постоянными и импульсами механического усилия: 

π23 =⋅ cGPa h                                                        (4) 
Обращает на себя внимание, что выделяемая в ходе скачкообразного пластиче-

ского течения энергия превышает 103ТэВ, что более чем достаточно для преодоле-
ния кулоновского барьера в случае самых тяжелых ядер атомов и соответствует ве-
роятному появлению «тяжелых» солитонов в виде квазичастиц-бозонов, на что ука-
зывалось в [1] и связывалось с активацией бозон-нейтронного взаимодействия. Экс-
периментально оцененное число бозонов соответствует 5·1016. 
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 Известно о применении наклонноконденсированных пленочных материалов в 
технологии изготовления дисплеев (используется моноокись кремния) [1] и при ис-
следовании системы железо-никель [2]. Обычным способом получения наклонно-
конденсированных пленок является напыление под малыми углами [1]. Если угол 
падения потока испаряемого вещества не совпадает с нормалью к поверхности под-
ложки, то направление роста кристаллитов и соответственно ось текстуры часто бы-
вают наклонены в сторону направления падения потока.  

 На примере изотропных и анизотропных материалов (висмут и теллур – анизо-
тропные, хром, никель и тантал, константан и копель – изотропные) показано, что 
наклонноконденсированные плёнки малой толщины (до 0,5… 3 мкм) на ориенти-
рующих и неориентирующих подложках при не очень глубоком вакууме (10–2… 
10–3 мм рт.ст.) и при вполне определенной напылительной базе (400 мм) образуют 
армированную текстуру (рис. 1) [3]. В отечественной материаловедческой литерату-
ре это соответствует действию «фактора формы кристаллов».  

Электросопротивление плёнок висмута при нагреве сначала уменьшается, за-
тем начинает возрастать (рис. 2). При последующем охлаждении имеет место замет-
ный  гистерезис, если электросопротивление проходит через минимум. Он, по-
видимому, соответствует критической температуре, при которой в плёнках происхо-
дят необратимые изменения, вероятно, связанные с окислением. Этот минимум 
смещается в сторону более высоких температур при каждом новом цикле нагрева. 
Если плёнка охлаждается с температуры ниже критической, то гистерезис практиче-
ски не наблюдается.  

 

 
 

 
 

Рис. 1. Подложкодержатель 

 
Рис. 2. Изменение температурной зависимости 
электросопротивления наклонноконденсиро-
ванных плёнок висмута при циклическом на-
греве со скоростью 1 К/с (сплошная линия) и 
охлаждении (штриховые линии) 
 

Отжиг плёнок висмута приводит сначала к некоторому снижению электросо-
противления и повышению удельной поперечной термоэдс (рис. 3). С увеличением 
температуры и длительности отжига электросопротивление начинает возрастать, но 
удельная поперечная термоэдс плёнок продолжает повышаться. Это связано, по-
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видимому, с прокислением плёнки по границам кристаллитов, приводящим к возрас-
танию контактного сопротивления.  

Плёнки теллура после извлечения из вакуумной камеры имеют удельную попе-
речную термоэдс до 30 мВ⋅см/Вт и высокое электросопротивление (до 20 Ом⋅см), 
которые при выдержке в воздухе за первые 2 ч уменьшаются в 5-6 раз (рис. 4). 

  
 Повторное вакуумирование плёнок приводит к восстановлению значений по-

перечной термоэдс и удельного электросопротивления практически до первоначаль-
ных значений (рис. 5). Это свидетельствует об адсорбционной природе явления. По-
видимому, после извлечения из камеры на поверхности и в порах плёнки адсорби-
руются  атомы кислорода, захватывающие электроны из валентной зоны. Появление 
дополнительных дырок снижает коэффициент термоэдс кристаллитов. При нагреве 
плёнок теллура на воздухе происходит необратимое изменение свойств и их стаби-
лизация (рис. 6). По-видимому, при повышенных температурах кислород прочно 
связывается с поверхностью теллура.  

 

 
 

 
Рис. 5. Относительное изменение удельной 
поперечной термоэдс и электросопротив-
ления наклонноконденсированных плёнок 
теллура при выдержке на воздухе (области 
I и III) и повторном вакуумировании (об-
ласти II и IV) 

Рис. 6. Зависимость электросопротивле-
ния (а) и удельной поперечной термоэдс 
(б) наклонноконденсированных плёнок 
теллура от времени отжига при различных 
температурах: 1 – 373 К;    2 – 393 К;    3 – 
333 К 

 
Плёнки хрома при термоциклировании ведут себя аналогично плёнкам висмута 

с тем отличием, что при охлаждении с температур выше критической, крутизна тем-
пературного хода электросопротивления больше, чем при нагреве (рис. 7). При каж-
дом повторном цикле критическая температура заметно смещается в сторону боль-

 

 

 

Рис. 3. Зависимость электросопротивления 
(а) и удельной поперечной термоэдс (б) 
наклонноконденсированных плёнок вис-
мута от времени отжига при различных 
температурах: 1 – 353 К;  2 – 373 К;  3 – 
393 К 

Рис. 4. Относительное изменение 
удельной поперечной термоэдс и 
электросопротивления наклоннокон-
денсированных плёнок теллура во 
времени после извлечения из вакуум-
ной камеры 
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ших значений. При 5...6 циклах критическая температура достигает 573 К и далее не 
возрастает. При этом сопротивление и его температурный ход стабилизируются. По-
вышение электросопротивления плёнок практически не сопровождается увеличени-
ем поперечной термоэдс.  

Свойства плёнок хрома при низкотемпературном отжиге (рис. 8) практически 
не изменяются. При повышенных температурах (выше 423 К) как на воздухе, так и в 
вакууме электросопротивление хрома возрастает. При этом удельная поперечная 
термоэдс практически не меняется. В процессе отжига при докритических темпера-
турах плёнки стабилизируются. 

 

 
 

 
Рис. 7. Изменение температурной зависимо-
сти электросопротивления наклонноконден-
сированных плёнок хрома при циклическом 
нагреве со скоростью 1 К/с (сплошная ли-
ния) и охлаждении (штриховые линии) 

Рис. 8. Зависимость электросопротивления 
(а) и удельной поперечной термоэдс (б) на-
клонноконденсированных плёнок хрома от 
времени отжига при различных температу-
рах: 1 – 373 К;   2 – 413 К;   3 – 453 К 

 
Установлено, что при плотности излучения до 105 Вт/см2 плёнки реагируют на 

него устойчиво и воспроизводимо. При плотности излучения 5⋅105 Вт/см2 поверх-
ность плёнок висмута изменяет цвет от черного до серого, хотя изменения электро-
сопротивления и выходного сигнала также не наблюдается. Микроскопическими ис-
следованиями установлено, что на серых участках  

поверхности плёнок гребешки кристаллитов оказываются частично оплавлен-
ными. При плотности излучения 106 Вт/см2 электросопротивление плёнок повыша-
ется, а выходной сигнал уменьшается. Это связано с проплавлением локальных уча-
стков плёнки и стягиванием их в капли. Таким образом, для плёнок висмута пре-
дельная плотность излучения составляет 5⋅105 Вт/см2. При этой плотности плёнки 
выдерживают свыше 105 импульсов.  

Для плёнок хрома предельная плотность излучения составляет 106 Вт/см2. При 
большей плотности излучения происходит локальное выжигание и прокисление 
плёнок. 
 Применение наклонноконденсированных плёнок в термоэлектрических преоб-
разователях лазерного излучения возможно без укора их термоэлектрических пара-
метров, если не превышения критических значений температуры и мощности лазер-
ного излучения. 
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Поверхностные и адгезионные свойства твердых тел характеризуются соответ-

ственно их поверхностной энергией Wp и энергией адгезии Fa. В изотермических об-
ратимых процессах образования свободной поверхности твердых тел, вступления их 
в адгезионный контакт, поверхностная энергия и энергия адгезии оцениваются через 
изменение свободной энергии рассматриваемых тел [1, 2]. В работах [2, 3] и ряде 
других, отмеченные изменения предложено вычислять через изменения электриче-
ской энергии, сопровождающие выделение тела из другого тела – при расчете по-
верхностной энергии, и адгезионное объединение тел из разных материалов в единое 
тело – при расчете энергии адгезии. Указанный подход удобно использовать для од-
нородных по химическому составу и структуре материалов.  

Для реальных материалов, когда нет ни однородности их химического состава, 
ни структуры этот подход неприменим, хотя потребность расчетов величин Wp и Fa 
для структурно неоднородных материалов, являющихся сплавами и химическими 
соединениями, велика [4].  

Феноменологическим отражением электрических сил, действующих сложным об-
разом между атомами, ионами, электронами твердых тел, являются упругие силы. Их 
работа на малых деформациях материала в изотермическом обратимом процессе равна 
изменению свободной энергии в том процессе, в котором эта работа совершается [5]. 
Это положение легло в основу теоретических построений, целью которых был расчет 
поверхностной энергии и энергии адгезии, предложенных в работах [6 – 10], основан-
ных на предположении о нелокальном парном взаимодействии частиц упругой среды, 
которые вылились в линейную модель упругой среды материалов второго порядка. В 
работе учтено, что относительные смещения пар частиц разложимы в ряды по внешним 
степеням векторов относительного положения. Это дало возможность перейти от нело-
кального описания к локальному, когда изменения свободной энергии определяются 
последовательностью градиентов перемещений. Эта модель содержит ряд неклассиче-
ских характеристик упругой среды, определяемых через потенциал взаимодействия ее 
частиц, который считается известным. Также было сделано предположение о том, что 
потенциал парного взаимодействия частиц является двухпараметрическим, а рассмат-
риваемая среда – изотропной. В качестве потенциала выбран аналог потенциала Морзе, 
в котором параметр, характеризующий его убывание с расстоянием, тот же, что и в ре-
альной дискретной среде. В сложной среде этот параметр определяется через среднее 
межатомное расстояние. Существенным недостатком этих построений явилось то, что 
независимо от физической природы материала его коэффициент Пуассона оказывался 
равным одной и той же величине: ν = 0,25. Таким образом его влияние не учитывается 
при расчете поверхностной энергии и энергии адгезии. Очевидно, что этот факт суще-
ственно сказывается на точности расчетов и адекватности их результатов реальности. 

На основании представления о том, что каждая частица среды участвует в пар-
ных, тройных и т. д. взаимодействиях, которые проявляются при их относительных 
смещениях, авторам работы, за счет введения в рассмотрение не только парного, но 
и тройного взаимодействия частиц среды, удалось добиться того, что модель упру-
гой среды, лежащая в основе расчетов Wp и Fa, позволяет индивидуализировать ко-
эффициент Пуассона для каждого материала.  

mailto:Lara@ostu.ru
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Это сделано за счет допущения о том, что потенциал тройного взаимодействия 
частиц среды является потенциалом одновременного взаимодействия одной из частиц с 
парой других [11]. При этом потенциал этого взаимодействия является, с точностью до 
постоянного множителя, произведением потенциалов ее взаимодействия с каждой из 
частиц, входящих в эту пару. Предположение сделано с учетом аналогии с гипотезой о 
вероятности одновременного тройного взаимодействия частиц реальной среды [12]. Как 
в парном, так и в тройном взаимодействии коэффициенты перед переменной частью 
соответствующих потенциалов характеризуют энергию взаимодействия пары и тройки 
частиц при расстоянии между ними, стремящемся к нулю. Оказалось, что для определе-
ния этих коэффициентов достаточно знать модуль Юнга и коэффициент Пуассона уп-
ругой среды. Знание потенциала взаимодействия частиц среды позволяет рассчитать 
поверхностную энергию Wp и энергию адгезии Fa, учитывая влияние на них не только 
модуля Юнга и среднего межатомного расстояния, но и коэффициента Пуассона. 

Полученный результат позволил существенно улучшить точность расчета по-
верхностной энергии и энергии адгезии упругих изотропных сред. Кроме того, это 
позволило применять предложенную модель к соответствующим расчетам для сред 
сложного химического состава. 
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Часть энергии, затраченной на деформирование, накапливается в структуре ма-
териала, и ее доля (30–80% по различным данным [1–4]) весьма значительна для то-
го, чтобы ею можно было пренебречь при построении термодинамически обосно-
ванных моделей деформационного поведения материалов. Известно, что пластиче-
ская деформация приводит к нарушению сплошности кристаллов, чем можно объяс-
нить накопление скрытой энергии пластической деформации [5]. Деформирование 
образца приводит границы зерен в поликристалле в неравновесное состояние. Релак-
сация после снятия внешней нагрузки приводит материал к равновесному состоянию 
и сопровождается перераспределением полной внутренней энергии. В это время 
происходит диффузионный массоперенос, в результате которого заполняются пусто-
ты, образовавшиеся в процессе деформирования, тем более, что неравновесные гра-
ницы зерен могут обладать более высоким коэффициентом диффузии, чем равновес-
ные [6]. Процесс релаксации можно наблюдать экспериментально, если время де-
формирования выбрать достаточно малым [7]. 

Эксперименты по динамическому сжатию медных образцов в форме дисков 
проводились на разрезном стержне Гопкинсона-Кольского [8]. Специально 
разработанные датчики перемещений и массовой скорости [9,10] обеспечили 
стабильность и надежность измерений. Техника однократного нагружения образцов 
[11] позволила провести изучение микроструктуры, плотности и твердости 
материала с известной историей деформирования. Время нагружения образца (40-
80мкс) по порядку величины совпадало с тепловой постоянной времени зерна 
поликристалла меди. Адиабатические условия, в которых осуществляется 
деформирование образца на разрезном стержне Гопкинсона-Кольского, позволили 
исследовать тепловую составляющую процесса деформирования с помощью 
дифференциальных медь-константановых термопар, припаянных на боковые 
поверхности образцов, второй спай термопар поддерживался при постоянной 
температуре. Для непрерывной записи температуры использовался цифровой 
мультиметр АРРА 207.  

Образцы из меди М1 были отшлифованы до чистоты Rz5, отожжены в 
вакуумной печи при температуре 5000С в течение двух часов, и охлаждены до 
комнатной температуры вместе с печью. Скорость деформации в испытаниях 
находилась в диапазоне 1900-2400с-1, напряжение в образцах – 0,18–0,24ГПа. 
Деформации образцов составили 8-11%. 

На рис.1 представлена экспериментальная зависимость температуры от време-
ни одного из образцов. До нагружения образец был зажат между мерными стержня-
ми и имел температуру T0. В результате сжатия образец нагрелся до температуры T1. 
Затем следует участок T1–T2, близкий к линейному, продолжительностью порядка 10 
секунд. Экспериментально проверено, что этот участок не является отражением ох-
лаждения образца в атмосфере (рис.2). Один из испытанных образцов сначала зажа-
ли между мерными стержнями, нагрели на 5 градусов выше температуры стержней 
(образец в процессе деформирования нагревается приблизительно на 2,5 градуса), 
освободили образец и привели его в колебательные движения, чтобы усилить тепло-
обмен с окружающей средой. Существенные отличия кривых убеждают в том, что 
это разные процессы: верхняя – охлаждение образца в воздушной среде, а нижняя – 
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релаксация образца к новому равновесному состоянию. Образец приходит в тепло-
вое равновесие с атмосферой в течение длительного времени (порядка 2–5 минут). В 
новом равновесном состоянии плотность материала образца остается той же, что и 
до деформирования [4,11]. Напряжения в образце в основном также релаксируют к 
прежнему состоянию, как показали измерения микротвердости. Макротвердость 
возрастает вследствие прироста поверхности зеренных границ [4,11]. 

 

  
 

Рис. 1. 
 

Рис. 2. 
 

 
Рассмотрим перераспределение внут-

ренней энергии образца в зависимости от 
времени (рис.3). Деформирование образца 
продолжается в течение времени Дτ , тем-
пература образца меняется от Т0 до Т1. Сле-
довательно, скрытая энергия пластической 
деформации определяется разностью рабо-
ты ЕП, затраченной на пластическое дефор-
мирование, и выделенным теплом Q1, вы-
численным по разности температур T0 и T1 
(зона I на рис.3). Далее следует ниспадаю-
щий линейный участок Т1 – Т2 с характер-
ным временем τ . Тепло Q2, соответствую-
щее конечному (равновесному) состоянию 
образца, оценивается разностью температур 
T0 и T2. На участке T1 – T2 потери тепла об-
разцом в атмосферу несущественны, и ими 
можно пренебречь. Таким образом, тепло, 
определяемое разностью Q1 и Q2, затрачи-

вается внутри образца, т.е. в процессе релаксации его структуры. 
Появление свободных поверхностей зерен в результате их поворота и дробле-

ния во время деформации приводит к увеличению доли поверхностной энергии в 
энергетическом балансе, т.е. происходит накопление энергии в структуре материала. 
Поскольку деформация зерна поликристалла происходит за счет сдвигов по атомным 
плоскостям, граница деформированного зерна представляет собой ступенчатую 
структуру с существенно возросшей площадью поверхности, но небольшим измене-
нием объема. Такая структура приводит к ослаблению энергии связи поверхностных 

 
Рис. 3 
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атомов, и способствует возникновению диффузионного массопереноса, в результате 
которого заполняются пустоты, образовавшиеся в процессе деформирования. Ли-
нейность зависимости можно объяснить тем, что диффузионный процесс управляет-
ся абсолютной температурой образца.  

Зона II на рис.3 отражает скрытую энергию структурного превращения, кото-
рая, в свою очередь, определяется удельной плотностью поверхностной энергии γ  и 
приростом площади свободной поверхности Пδ : 1 2Q Q П− = γδ . 

Зона III на рис.3 характеризует конечное состояние образца. Таким образом, по 
завершении эксперимента скрытая энергия определяется разностью ЕП и Q2. Это 
есть сумма скрытой энергии пластической деформации и скрытой энергии структур-
ного превращения.  

В соответствии с рис.3, в процессе движения материала образца к равновесно-
му состоянию температура образца снижается. Если образец представляет собой 
простую однородную среду, изменение энтропии для него 2 1lnT TS k∆ = , где k – по-
стоянная Больцмана. Поскольку 2 1 0,T T S< ∆ < . Но изменение энтропии в процессе 
перехода к равновесному состоянию не может быть убывающим. Этот результат 
указывает на то, что границы зерен играют важнейшую роль в пластичности поли-
кристалла. Кажущееся уменьшение энтропии компенсируется той ее частью, которая 
связана с приростом площади поверхности зеренных границ в результате деформа-
ции поликристалла. 

В работе [12] рассмотрен атомный механизм миграции границ зерен. Исполь-
зуя теорию роста кристаллов из газовой фазы, Глейтер получил выражение для ско-
рости миграции границы, на основе которого можно записать скорость диффузион-
ного массопереноса вдоль границ в виде: 

 . . expД м
Gv K

RT
 
 
 

∆= − ,  

где K – некоторая константа. Интегрируя это выражение, получим массу диффунди-
рующих атомов в виде линейной зависимости от времени: 

 exp Gm K t
RT

 
 
 

∆= − ⋅ .  

Излом в точке t τ=  означает окончание процесса массопереноса. Массу, соот-
ветствующую t τ= , можно оценить по результатам измерений полной скрытой 
энергии, которая накапливается в зернограничной фазе. Таким образом, исследова-
ние релаксационного процесса открывает возможность прямого измерения свобод-
ной энергии Гиббса активации миграции границы.  
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Несмотря на большой интерес к проблеме неустойчивости пластического 

течения, в частности, немонотонному деформационному поведению материалов при 
интенсивной пластической деформации, физические причины этого явления 
остаются не вполне ясными. Известно, что оно обусловлено релаксационными 
явлениями и может быть связано с ротационной неустойчивостью деформации [1], 
периодическим изменением типа дефектной структуры, в том числе в результате 
низкотемпературной динамической рекристаллизации, а также с активизацией 
нового структурно-масштабного уровня пластической деформации [2].  

В настоящей работе представлены результаты изучения явления колебательной 
неустойчивости макролокализоации деформации, обнаруженного при растяжении 
анизотропных ГПУ- сплавов циркония [3], и его взаимосвязи с закономерностями 
дислокационных превращений. Ранее установлено [1], что кривые пластического 
течения ГПУ - сплавов циркония (Э110, Э635, Э125 и циркалой-2) сразу за пределом 
текучести хорошо аппроксимируются параболической стадией ~ ns e , на которой 
выделяется ряд подстадий с дискретно уменьшающимся показателем 
параболичности n. Пластическое течение циркониевых сплавов на макроуровне на 
параболической стадии с n < 0.5 имеет немонотонный характер, что проявляется в 
периодическом изменении пространственно-временной картины распределения 
локальных деформаций, сопровождающем образование очагов устойчивой 
локализации, а затем и шейки разрушения. Электронномикроскопическими 
исследованиями показано, что особенностью пластической деформации ГПУ - 
сплавов циркония на микроуровне является локальная неоднородность процесса 
эволюции дислокационных субструктур [4], что обусловлено выраженной 
анизотропией дислокационного скольжения в условиях текстуры материала. При 
этом основной тенденцией является превращение субструктур с непрерывными 
разориентировками (хаотическая, сетчатая, разориентированная сетчатая) в 
субструктуры с дискретными разориентировками (полосовая, фрагментированная, 
полосы локализации деформации).  

Выявлена связь стадийности деформационной кривой сплавов с эволюцией 
дислокационных субструктур. Так, на параболических подстадиях с n < 0,5 развива-
ется ротационная неустойчивость и доминирующим становится мезоуровень пла-
стической деформации. Характер эволюции дефектных структур, сопровождающей 
потерю устойчивости пластического течения циркониевых сплавов, определяется их 
составом, структурой (размер зерен и выделений вторых фаз), типом упрочнения 
(дисперсное, твердорастворное). Так, ротационная деформация может быть связана с 
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развитием фрагментированной структуры (сплавы Zr–Nb), либо с образованием по-
лос локализации деформации (сплав системы Zr–Sn).  

Показано, что существенная субструктурная неоднородность деформируемых 
сплавов обусловлена высокой неоднородностью полей внутренних напряжений, соз-
даваемых преимущественно границами зерен, и трудностью их эффективной дисло-
кационной релаксации, обусловленной анизотропией дислокационного скольжения, 
а также дисперсным и (или) твердорастворным упрочнением. Именно интенсивное 
пластическое течение и фрагментация зерен с кристаллографической ориентацией, 
благоприятной для призматического скольжения, облегчает взаимный поворот со-
седних неблагоприятно ориентированных зерен, в результате чего деформация вы-
ходит на мезоуровень. Структурная неоднородность материала на мезоуровне обу-
славливает развитие макролокализации деформации.  

Установлено, что возникновение колебательной неустойчивости на параболи-
ческой стадии пластического течения со значением показателя параболичности n < 
0,5 сопровождается образованием и развитием локального неоднородного геометри-
ческого изменения формы деформируемого образца. Показано, что кинетика процесса 
уменьшения поперечного сечения образца имеет нелинейный характер и определяется 
колебательным изменением деформаций сужения и удлинения в очаге макролокализа-
ции в режиме «упрочнение- разупрочнение» (рис. 1). Выделены три стадии формирова-
ния шейки: стадия линейного роста скорости локальных деформаций при n ≥ 0,5, ста-
дию локального колебательного «упрочнения-разупрочнения» материала, определяемо-
го периодически прогрессирующим уменьшением поперечного сечения образца (0,5 > n 
> 0,2) и стадию устойчивого разупрочнения (n < 0,2), связанную с образованием макро-
скопической шейки. 

 

 
а) 

 
б) 

 

Рис. 1. Характер изменения локальных деформаций удлинения (1) и сужения (2) в фор-
мирующейся шейке на параболической стадии деформационной кривой сплава Э125: а – 
изменение локальных деформаций xe  и ye ; б – изменение скорости локальных деформаций 

xe&  и ye& ; в – изменение ускорения локальных деформаций xe&&  и ye&& . 
 
Установлена взаимосвязь наблюдаемого колебательного характера неустойчи-

вости пластического течения в режиме «упрочнение-разупрочнение» с циклическим 
характером смены дислокационных субструктур в очаге макролокализации в про-
цессе его трансформации в шейку (для сплава Э110). Показано, что с ростом локаль-
ной деформации после достижения критической плотности дислокаций (при перехо-
де к подстадии с n < 0,5) в материале возникает циклический режим взаимных дис-
локационных превращений. Этот процесс сопровождается колебательным изменени-
ем объемов, занимаемых различными дислокационными субструктурами. Рис.2 ил-
люстрирует процесс взаимных дислокационных перестроек. Так, с ростом деформа-



 216 

ции внутри разориентированной сетчатой субструктуры формируются субграницы 
полосовой субструктуры, затем полосы в результате интенсивного формирования 
малоугловых границ разбиваются на фрагменты, далее фрагментированная структу-
ра оказывается неустойчивой и разрушается путем рассыпания («расползания») ма-
лоугловых субграниц. С ростом общей деформации подобный цикл последователь-
ного изменения дефектной структуры повторяется. На рис. 3 видно, что дислокаци-
онные перестройки сопровождаются колебательным изменением средней скалярной 
плотности дислокаций ρ, а также амплитуды кривизны-кручения кристаллической 
решетки χ, что свидетельствует о периодической релаксации внутренних напряже-
ний и разупрочнении материала.  

 

  
Рис. 2. Характер изменения объёмных доле 
дислокационных субструктур со степенью 
общей деформации: 1 – анизотропные фраг-
менты, 2 – полосовая субструктура, 3 – 
сетчатые субструктуры. 
 

Рис. 3. Изменение количественных характе-
ристик дислокационной структуры с дефор-
мацией: ρ – средняя скалярная плотность 
дислокаций, χ – амплитуда кривизны-
кручения кристаллической решетки. 
 

Таким образом, неоднородность пластической деформации анизотропных ГПУ 
– циркониевых сплавов на микро – и мезоуровнях, возникающая с самого начала де-
формирования, приводит к потере устойчивости пластического течения на макро-
уровне и формированию одной или нескольких шеек. Колебательная неустойчивость 
макролокализации деформации возникает на параболической стадии деформацион-
ной кривой с n < 0.5 и связана с началом процесса периодического изменения попе-
речного сечения образца, сопровождающегося циклическими дислокационными пре-
вращениями в режиме «упрочнение-разупрочнение». Именно корреляция процессов 
перестройки в дислокационной структуре, на мезоскопическом уровне и на более 
высоком макроскопическом уровне с развитием деформации является, согласно [5], 
возможной причиной наблюдаемого колебательного режима пластического течения, 
в ходе которого реализуются «волны динамической рекристаллизации».  
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Достижения в физическом описании реальных процессов во многом определя-

ются решением проблем, относящихся к установлению связи между микроскопиче-
ской структурой и макроскопическим поведением сложных систем. К числу таких 
проблем можно отнести задачи статистической теории вещества, физики неупорядо-
ченных сред (фрактальных сред), физики динамического разрушения, теории турбу-
лентности и диффузии. 

Многие из этих задач лишь отчасти решаются методами статистической физи-
ки и успех достигается лишь в предположении абсолютного хаоса при описании 
сред и процессов (идеальный газ и классическая теория броуновского движения), 
либо полностью их упорядоченности (теория кристаллических твердых тел). За пре-
делами возможностей статистической теории оказалось микроскопическое описание 
неупорядоченных сред и процессов.    

В неупорядоченных средах не выполняется условие макроскопической при-
чинности, поскольку масштабы изменения макроскопических переменных должны 
превышать масштабы корреляций микроскопических переменных. Это условие не 
выполняется в неупорядоченных средах и процессах с коррелированной микроско-
пической структурой в широком диапазоне масштабов. Наиболее наглядные приме-
ры – вещество вблизи точек фазового перехода второго рода, вещество вблизи точек 
критических явлений, явление динамического разрушения. К процессам такого рода 
относится и гидродинамическая турбулентность. Как правило, микроскопическая 
структура неупорядоченных сред обладает масштабной инвариантностью [1-3]. 

Развитые понятия математического фрактала и его приложения к описанию не-
упорядоченных структур и форм объектов дают возможность построения моделей 
случайных масштабно-инвариантных структур. В применении таких моделей заклю-
чается новый подход к описанию неупорядоченных структур в физике. Успех в при-
менении понятия фрактала (фрактальных моделей) обусловлен тем, что большинст-
ву структур и процессов присущи фрактальные формы [1, 3]. 

Многие модели образования и роста неупорядоченных объектов различной 
природы сводятся к моделям перколяционного перехода и ограниченной диффузией 
агрегации. В первом случае образуется фрактальный перколяционный кластер, во 
втором – фрактальный агрегат. 

Из этой универсальности следует, что для описания основных типов критиче-
ского поведения можно использовать простые модели, демонстрирующие основные 
пути перехода к самоорганизации. 

Нам представляется, что наименее исследованными являются скейлинговые 
свойства процессов перехода к турбулентности, перемешиванию, пылению, которые 
развивают в таких течениях, как, например, струи, сдвиговые слои. Такие типы тече-
ний образуются, например, при высокоинтенсивном воздействии на образцы с нане-
сенными возмущениями. Установление в этих течениях «когерентных», иерархиче-
ских структур показывает возможность построения адекватных моделей динамиче-
ского разрушения металлов [2]. 
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Ударно-волновое движение неоднородных, дисперсных сред приводит к воз-
никновению динамических неустойчивостей и явлению динамического разрушения. 
Следовательно, является актуальным знание количественных характеристик эффек-
тов кумуляции, перемешивания, которые являются неравновесными процессами. 
Эффектам кумуляции и перемешивания предшествуют процессы разрушения в ме-
таллах при высокоинтенсивных внешних воздействиях.  

Явление динамического разрушения или неравновесное состояние в металлах 
создается воздействием релятивистских электронных пучков (РЭП) – диапазон дол-
говечности t ∼ 10-6 ÷ 10-10 c, скорость изменения температур dT/dt ~ 106 ÷ 1012 K/c, 
диапазон начальных температур T0 ~ 4K ÷ Tпл. и коротких импульсов лазерного излу-
чения – диапазон долговечности t ~ 10-9 ÷ 10-11 c, плотность мощности лазерного из-
лучения до J ~  1014 Вт/см2. Явление динамического разрушения обусловлено крити-
ческим поведением диссипативных структур, лежащих в основе сопротивления тела 
внешнему воздействию, имеющих иерархическую соподчиненность от наномасшта-
бов до масштабов разрушаемого тела [1, 2]. 

В работе определены количественные характеристики диссипативных структур 
с помощью современных методов количественной фрактографии с использованием 
современных пакетов математических программ – интерактивной системы анализа 
изображений (ИСАИ) и цифровой микроскопии, методов фрактальной геометрии и 
математического аппарата теории критических явлений [1, 2]. 

Проведено исследование эффектов перемешивания границы раздела металлов 
меди и индия при высокоинтенсивном внешнем воздействии РЭП с помощью метал-
лографических исследований и локального рентгенофлуоресцентного анализа 
(ЛРФА). Показано наличие эффектов перемешивания на границе раздела двух ме-
таллов при высокоинтенсивном внешнем воздействии РЭП. Проведенные численные 
оценки размеров зон перемешивания согласуются с данными фрактографического 
анализа и ЛРФА [3]. 

В результате проведенных исследований показано, что во фронте ударной вол-
ны при воздействии РЭП в образце происходит измельчение зерна. Процессу куму-
ляции предшествуют процессы структуризации. В области возникновения кумуля-
тивных выбросов выявлено возникновение неустойчивостей – турбулентного пере-
мешивания вещества [3]. 

В работе приведены зависимости:  
1. размера центров разрушения от среднего расстояния между ними в Cu, Fe, 

бронзе, возникающих в процессе динамического разрушения при воздей-
ствии РЭП [2]; 

2. размера элементов, составляющих фигуру ковра Серпинского, от среднего 
расстояния между ними для регулярного и стохастического ковра Серпин-
ского; 

3. размера микровихрей от среднего расстояния между ними при гравитаци-
онном турбулентном перемешивании жидкостей разной плотности, нахо-
дящихся на разных расстояниях от границы раздела между двух несжи-
маемых жидкостей [4]; 

4. полос скольжений кристаллической решетки в верхней и нижней частях 
пирамидки от среднего расстояния между ними. 

Приведенные зависимости представляют собой, так называемый концентраци-
онный критерий [2] и свидетельствуют о том, что каскад центров разрушений, воз-
никающий в процессе динамического разрушения при воздействии РЭП, картина 
микровихрей при гравитационном перемешивании жидкостей разной  плотности и 
каскад полос скольжения кристаллической решетки являются перколяционными 
кластерами. Т.е., процесс образования центров разрушения в процессе динамическо-
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го разрушения и процесс турбулентного перемешивания можно описать с помощью 
математического аппарата теории критических явлений. 

В работе также показана возможность применения единого математического 
аппарата теории критических явлений при описании количественных характеристик  
процесса перемешивания в металлах при высокоинтенсивном внешнем воздействии, 
при моделировании процессов турбулентного перемешивания жидкостей разной 
плотности, и при моделировании процесса перколяции в квадратном стохастическом 
и регулярных коврах Серпинского. 

Показано, что распределение диссипативных структур по размерам описывает-
ся функцией,  относящейся к классу однородных функций. Это определяет возмож-
ность лабораторного моделирования эффектов кумуляции, процессов перемешива-
ния границы раздела металлов, процессов модификации металлов при масштабиро-
вании линейных размеров образца и временных интервалов воздействия. 

В результате проведенных исследований показано, что высокоинтенсивное 
внешнее воздействие приводит к модификации и изменению функциональных 
свойств конструкционных материалов. 
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С явлением динамического разрушения, вызываемого мощным импульсным 

энергетическим воздействием на вещество, связаны предельные возможности со-
временной техники и уникальных научных установок. Из этого следует, что иссле-
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дование поведения металлов в экстремальных условиях возможно на основе изуче-
ния процесса динамического разрушения при высокоинтенсивном внешнем воздей-
ствии, что является актуальным.  

На основе комплексного подхода, примененного к исследованию процесса ди-
намического разрушения установлены границы сохранения функциональных 
свойств металлов при высокоинтенсивном внешнем воздействии в диапазоне долго-
вечности t ∼ 10-6 ÷ 10-11 с.  

Приоритетными методами для описания уникального явления динамического 
разрушения являются методы нелинейной физики, которые позволяют установить 
универсальные признаки эволюции неравновесных систем, обусловленных коллек-
тивными эффектами, явлениями самоорганизации в возникающих диссипативных 
структурах.  

Поведение металлов при высокоинтенсивном внешнем воздействии  рассмат-
ривается на примере изучения явления динамического разрушения. При воздействии 
мощных импульсов проникающих излучений в металлах возникает движение веще-
ства в виде волн сжатия и разрежения, взаимодействие которых приводит к созда-
нию отрицательного давления и, как следствие, к развитию процесса динамического 
разрушения металлов. 

В результате проведенных исследований [1, 2] показано, что сопротивление те-
ла внешнему воздействию оказывают диссипативные структуры, например, каскад 
центров разрушения.   

Эволюция микро- и мезоскопических дефектов в явлении динамического раз-
рушения является определяющей в поведении твердых тел при воздействии реляти-
вистских электронных пучков (РЭП) в диапазоне долговечности t ~ 10-6 ÷ 10-10 c 
(скорость изменения температуры  dT/dt ~ 106 ÷ 1012 К/с, диапазон начальных темпе-
ратур  Т0 ~ 4К ÷ Тпл.) и при воздействии коротких импульсов лазерного излучения 
(ЛИ) в диапазоне долговечности t ~ 10-9 ÷ 10-11 c (плотность мощности лазерного из-
лучения до J ~ 1014 Вт/см2) [1-4]. 

В результате проведенных исследований показано, что каскад центров разру-
шения на пороге макроразрушения, когда происходит топологический фазовый пе-
реход – возникновение связности в системе центров разрушения, является перколя-
ционным кластером, что определяет возможность применения универсального аппа-
рата теории критических явлений к количественному описанию процесса и опреде-
ляет универсальное поведение металлов в явлении динамического разрушения, по-
зволяет прогнозировать поведение неисследованных материалов в указанных темпе-
ратурно-временных диапазонах  и дает право на рассмотрение динамического скей-
линга образования диссипативных структур [1, 2].  

В нелинейных диссипативных средах, каковыми являются металлы в процессе 
динамического разрушения, происходит уменьшение числа степеней свободы. Это 
означает, что в системе происходит самоорганизация структурных элементов, харак-
теризующаяся крупномасштабными корреляциями. Параметр порядка характеризует 
переход от некоррелированного состояния вещества к коррелированному. Плотность 
центров разрушения f(t) на пороге макроразрушения, когда меняется связность раз-
рушаемого тела, является параметром порядка. 

Каскад центров разрушений на пороге макроразрушения является перколяци-
онным кластером, а система – разрушаемое твердое тело - является иерархической 
неэргодической системой [2]. Каждому иерархическому уровню диссипативных 
структур, возникающих в процессе динамического разрушения, соответствует свое 
значение потенциальной энергии Ui, которая характеризуется  своим параметром по-
рядка ni, функцией распределения  fi и временем релаксации ti. С математической 
точки зрения описание каждого уровня диссипативных структур достаточно трудо-
емкий процесс. Поэтому основной задачей исследования количественных характери-
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стик процесса динамического разрушения, когда возникает макроразрушение, ме-
няющее связность тела (топологический переход), является  установление единого, 
универсального потенциала U всей системы [2].  

Существенное увеличение плотности центров разрушения f(t) происходит на 
заключительной стадии процесса разрушения на временах t ~ 0,9⋅ tp, где tp - время 
разрушения.  

Топологический фазовый переход – возникновение связности в бесконечном 
перколяционном кластере подобен критическим явлениям. Современные представ-
ления теории критических явлений основаны на гипотезе подобия. Это означает 
масштабную инвариантность в поведении системы и независимость протекающих 
процессов в системе от размера системы, т.е. идентичность поведения диссипатив-
ных структур, образующихся при внешнем воздействии на металлы, на различных 
масштабных уровнях. Это определяет возможность моделирования процесса дина-
мического разрушения в лабораторных условиях при масштабировании времени ре-
ального процесса.  

В работе рассмотрена возможность определения скорости центрообразования в 
металлах, которая определяет долговечность в динамическом диапазоне (субмикро-
субнаносекундный диапазон) и показана универсальность процесса накопления цен-
тров разрушения и скорости центрообразования J(t)=df(t)/dt. Кривые скорости цен-
трообразования J(t), представленные в координатах безразмерного времени (τ = t/tp; 
t – текущее время) для различных металлов (t ~ 10-6 ÷ 10-10 c) близки к  единой кри-
вой, что говорит о динамическом скейлинге скорости центрообразования. Данные по 
накоплению скорости центрообразования аппроксимируются функцией J(t) ~ t-γ, 
принадлежащей к классу однородных функций.  

На основе установленных температурно-временных закономерностей (частных 
для каждого металла) обоснованно расчетно-теоретическим путем получены данные 
о границе разрушения в диапазоне долговечности t ∼ 10-6 ÷ 10-11 с, T0 ∼ 4K ÷ 0.8 Tпл. в 
координатах долговечность t, первый динамический инвариант J1= Pкр (t) / Гρ 
(Н+Lm), где Pкр - критическое давление, приводящее к разрушению, Г – параметр 
Грюнайзена, ρ - плотность материала, H - энтальпия и Lm - теплота плавления и в ко-
ординатах Е(Т0)/(Н(Т0) + Lm) и J2, где J2 = lg (1-T0/Tпл) – второй динамический инва-
риант [1-3].  

В работе показано, что критическая плотность поглощенной энергии, приводя-
щая к разрушению металлов Ti, Al, Ta, Cu при воздействии коротких импульсов ЛИ 
и воздействии РЭП согласуется.  

В работе приведена универсальная поверхность разрушения ряда металлов, ко-
торая позволяет адекватно количественно моделировать поведение металлов в лабо-
раторных условиях, а также качественно прогнозировать границу сохранения функ-
циональных свойств металлов при высокоинтенсивном внешнем воздействии. 

Единый механизм процесса динамического разрушения металлов – потеря 
связности системы (образца) путем кластеризации каскада центров разрушения - 
единый параметр порядка и одинаковая размерность пространства, в котором проте-
кает процесс, доказывает возможность прогнозирования поведения металлов при 
высокоинтенсивном внешнем воздействии. 

Выше изложенное определяет масштабно-инвариантные свойства поведения 
диссипативных структур и обуславливает универсальное поведение металлов в яв-
лении динамического разрушения на различных временных интервалах при различ-
ных амплитудно-временных характеристиках внешнего воздействия и доказывает 
возможность моделирования поведения вещества при высокоинтенсивном внешнем 
воздействии с помощью изучения поведения образцов в лабораторных условиях 
[1,2,4]. 
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Результаты исследований позволяют установить времена самоорганизации и 
динамические свойства конденсированной материи в неравновесном состоянии на 
временах t > 10-10 с и определить временную границу сохранения функциональных 
свойств элементов высокоэнергетической импульсной техники. 
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Развитие многих ведущих отраслей народного хозяйства - авиационной и кос-

мической техники, электронного приборостроения, судостроения, машиностроения и 
др.- тесно связано с широким применением  полимерных  материалов, работающих в 
условиях сложного напряженного состояния. 

Целью настоящей работы являлось изучение возможности создания материала, 
обладающего высокой стойкостью к воздействию агрессивных сред, температуры, 
солнечной радиации и коэффициентом линейного термического расширения, соот-
ветствующим условиям герметизации интегральных схем 

На начальном этапе работ по получению композиции армированного полиэти-
лена стояла задача выбора наполнителя, обеспечивающего требуемый комплекс 
свойств материала. С этой целью исследованы физико-механические свойства асбо-
стеклонаполненного полиэтилена 

Таким образом, на основании экспериментальных данных в качестве наполни-
теля для армирования полиэтилена было выбрано стекловолокно, аппретированное 
составом, обеспечивающим прочую адгезионную связь между СВ и полимерной 
матрицей.  

Анализ полученных данных показал, что для изготовления изделий электрон-
ной техники, в частности интегральных микросхем, применяемых в условиях повы-
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шенной солнечной радиации, целесообразно использовать полиэтилен высокой 
плотности, светостабилизированный сажей. 

 Значительная роль в формировании механических и теплофизических харак-
теристик стеклопластиков  принадлежит длине стекловолокна, его концентрации, 
степени ориентации и диспергирования в готовых изделиях. Характер распределения 
стекловолокна, а следовательно, и показатели свойств, зависят, в свою очередь, от 
технологии изготовления и переработки композиции. 

Из обобщения экспериментов следует, что наиболее высокими механическими 
характеристиками обладают изделия, полученные литьевым способом. Для изготов-
ления литьевых изделий рекомендуются материалы с содержанием волокна до 30–
35 масс %, а экструзионных – до 20% масс и длиной волокон от 0,2 до 3·10-3 м. Свой-
ства  образцов улучшаются пропорционально концентрации и длине СВ. 

Ввиду того, что изучаемый материал предназначен для изготовления изделий 
электронной техники, работающих в условиях повышенной солнечной радиации и 
температуры, была изучена стабильность композиций стеклонаполненного полиэти-
лена высокой плотности к термоокислительной деструкции. 

На основании проведенных исследований разработана композиция стеклона-
полненного полиэтилена с оптимальными концентрациями наполнителей: полиэти-
лен  высокой плотности, аппретированное стекловолокно, сажа марки ДГ-100, сан-
тонокс R, стеарат кальция, сополимер этилена с винилацетатом с содержанием ви-
нилацетатных групп. 

 Физико-механические свойства композиции армированного полиэтилена при-
ведены в таблице. 

 
 
Таблица. Физико-механические свойства композиции армированного полиэтилена 
 
Наименование показателя Величина показателя 
Разрушающее напряжение при растяжении, Н/мм2 
Модуль упругости при изгибе, Н/мм2 
Температура размягчения по Вика, 0С 
Температура размягчения при изгибе при напря-
жении,  0С 
Средний коэффициент линейного теплового рас-
ширения, град -1 
Водопоглощение при 200С в течение  30 суток 

3,94 
2254 
92 
 

86 
 

3,0·10-5 
0,05 

 
Использование пластмасс вместо металлостеклянных и металических 

материалов для изготовления и гермитизации корпусов полупроводниковых 
приборов значительно удешевляет производство последних. Но, несмотря на 
успешную работу полупроводниковых приборов в различных электронных 
устройствах, повышение их надежности является актуальным. 

В числе других задач герметизации пластмассами полупроводниковых 
приборов контроль остаточных механических напряжений, появляющихся в 
результате усадки материала, является очень важным. Разница в тепловом 
расширении кристалла и выводной рамки (кристаллодержателя) является главной 
причиной остаточных напряжений (внутри материала) после их соединения. 

Широко используемые для контроля напряженного состояния ультразвуковые 
методы, а также традиционный метод посредством тензорезисторов дают обобщен-
ную информацию о величине и характере распределения механических напряжений 
по сечению объекта контроля, а это недостаточная для практических целей точность. 
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Поэтому контроль напряженного состояния по сечению объекта, то есть внутри 
материалов, возможен только прямым измерением механических напряжений спе-
циальными датчиками, что является очень сложной задачей, имеющей большое 
практическое значение с точки зрения определения срока службы изделий в различ-
ных отраслях промышленности и представляет огромный интерес для исследования 
статической прочности материалов и элементов различных устройств электронной 
техники. Решение подобных задач существенно упрощается, когда имеются  экспе-
риментальные данные, полученные в результате статических испытаний образцов 
материалов.   

Датчик напряжения помещался в образец контролируемого материала. 
Выходные характеристики свободного датчика и датчика, помещённого во-

внутрь полимерного образца при нагружении, должны отличаться, во-первых, чув-
ствительностью на величину  коэффициента искажения напряжений, вызванных 
преобразователем как инородным включением и определенных теоретически [1], во- 
вторых, смещением нуля  (начала характеристики) на величину внутренних напря-
жений. 

 Внутренние напряжения измерены в образцах композиционных материалов, 
наиболее подходящих для изготовления труб по своим физико-механическим свой-
ствам. В образце напряжения равны 3,7 МПа. Результаты нагружений датчика пока-
зывают, что его чувствительность в материале выше чувствительности в свободном 
состоянии, т.к. датчик в материале является концентратором механических напряже-
ний, рис. 1.  

   

 
 
Рис. 1.  Показания датчика при одноосном нагружении: 1 –  в материале ; 2 – градуиро-

вочная характеристика. 
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Сплавы на основе Fe–Mn более технологичны  и экономичны по сравнению с 

такими известными сплавами с памятью формы, как нитинолы, сплавы на основе зо-
лота и меди, всвязи с чем их можно считать весьма перспективной основой для раз-
работки материалов массового назначения с особыми свойствами. Известно, что эф-
фект запоминания формы в Fe-Mn-сплавах обусловлен протеканием мартенситного 
перехода γ↔ε и усиливается при добавлении в них Si, тем в большей степени, чем 
больше его содержание [1]. 

Исследовано влияние степени предварительной деформации (γ =1...6%) в мар-
тенситном состоянии на эффект памяти формы в сплавах Fe–23Mn–5Si и Fe–30Mn–
5Si.  

Характеристики формовосстановления при деформации кручением определяли 
на установке, разработанной на кафедре ФММ ТулГУ на основе обратного крутиль-
ного маятника РКМ-ТПИ на проволочных образцах (d = 1 мм). Из результатов изме-
рений по графикам зависимости γ(Т) определяли характеристики формовосстановле-
ния: γв, γн, γост, γупр, температуру АН и коэффициент формовосстановления  К [2]: 

100%ост н

ост

К −γ γ
= ⋅

γ
 

Общим для всех кривых является  неравномерное и неполное восстановление 
деформации в процессе нагрева. В некоторой области температур раскручивание об-
разца не происходит, что свидетельствует о том, что обратное мартенситное превра-
щение еще не наступило. При повышении температуры до точки начала обратного 
мартенситного превращения начинается формовосстановление образца, однако при 
последующем охлаждении до комнатной температуры формоизменение в обратном 
направлении не происходит, т.е. обратного мартенситного превращения в исследо-
ванном интервале температур не наблюдается.  

В сплаве Fe–23Mn–5Si при степени предварительной деформации 1% достига-
ется коэффициент формовосстановления 38 %; при увеличении деформации до 6 % 
К снижается до 3...5 % вследствие увеличении доли обратимой деформации сколь-
жением. В сплаве Fe–30Mn–5Si при увеличении предварительной деформации от 1 
до 5 % наблюдается снижение коэффициента К от 63 до 7 %.  

Температура начала формовосстановления (и точка обратного мартенситного 
превращения) снижается при увеличении степени предварительной деформации: в 
сплаве Fe–23Mn–5Si  – от 125 до 60 0С, а в сплаве Fe–30Mn–5Si – от 110 до 80 0С. 

Полученные результаты показывают, что на параметры памяти формы в спла-
вах Fe–Mn–Si влияет не только содержание кремния, но и количество марганца. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке гранта РФФИ 08-08-99048 
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Рассматривается  роль изменения момента количества движения и, следова-

тельно, изменения момента силы, которые отвечают   за вращение элементарного 
объема,  в механике сплошной среды. Существуют две  формулировки условий рав-
новесия. Одно условие-условие равновесия сил и второе-условие равновесия момен-
тов. В случае выполнения первого условия второе условие  выполняется «автомати-
чески».   Недостающим звеном в моментной теории являются замыкающие соотно-
шения. В  классической  теории упругости постулируются  условия равновесия сил. 
Тогда получается симметричный тензор напряжений,  который и заменяет  закон со-
хранения момента количества движения. При втором  типе условий тензор напряже-
ний получается несимметричным. Оценивается  порядок  вклада несимметричности     
тензора относительно основного напряжения.  Обсуждается   необходимая модифи-
кация других условий, используемых в классической теории упругости.  Приводятся 
примеры  использования предложенных  условий равновесия для некоторых частных 
задач. С единой точки зрения рассматриваются математические свойства уравнений 
теории упругости,  теории идеальной пластичности и уравнений Навье-Стокса при 
малых числах Рейнольдса.  Основное  внимание в данной работе уделено постановке 
сопряженных задач с учетом взаимодействия  газа с поверхностью  при различных 
условиях в широком диапазоне параметров внешней среды. Обсуждается разница  
постановок задач при построении внешних граничных  условий для твердого тела и 
для газа.  
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Известно, что по достижении критических внешних воздействий происходит 

изменение эволюционного хода развития структуры и возникновение новых струк-
турных элементов, что является следствием неравновесности структурного состоя-
ния кристалла [1]. Возникновение структурной неустойчивости обусловливает такие 
эффекты, как немонотонность изменения механических свойств, ротационная пла-
стичность, изменение закона ползучести [2] и др. Целью данного исследования явля-
ется изучение особенностей низкотемпературной ползучести и соответствующих 
изменений структурного состояния чистого отожженного ниобия и после больших 
пластических деформаций волочением. 

В работе исследовали ниобий чистотой 99,9% в двух состояниях: отожженный 
при 1700 К в течение 1 ч и предварительно деформированный волочением на 80% 
при 77 К. 

Показано, что практически во всем исследованном интервале напряжений и 
температур ползучесть отожженного ниобия описывается логарифмическим зако-
ном, только при напряжениях вблизи предела прочности наблюдается переход к сте-
пенному закону ползучести. Удельное электросопротивление в процессе деформи-
рования на участке логарифмической ползучести увеличивается по мере роста де-
формации. Это свидетельствует об увеличении общей концентрации дефектов кри-
сталлической решетки и характерно для механизмов упрочнения в процессе пласти-
ческого течения [5]. При напряжениях вблизи предела прочности удельное электро-
сопротивление материала уменьшается в процессе деформирования. Это может быть 
связано с перераспределением дефектов кристаллической решетки, что приводит к 
усилению процесса релаксации напряжений и, как следствие, изменению механизма 
пластической деформации. 

В процессе ползучести были определены и рассчитаны по формулам термо-
флуктуационной теории активационные параметры, характеризующие процесс пла-
стического течения материала. Изучены их зависимости  от температуры и прило-
женного напряжения. 

Проведенные оценки позволяют сделать вывод, что активированное движение 
дислокаций при Т = 77 К контролируется барьерами Пайерлса-Набарро и точечными 
дефектами. При 300 К возрастает роль барьеров с более высокой энергией (Uo~1эв, 
Vэф ~30b3), которыми могут быть, например, примеси и дислокации леса. 

Проведенное электронномикроскопическое изучение структуры ниобия  на 
различных стадиях деформации ползучести показало, что на начальных этапах де-
формирования наблюдается относительно однородное распределение дислокаций 
внутри зерен и повышенная концентрация последних в приграничных зонах (плот-
ность ~ 2.1010см-2). При увеличении деформации, вплоть до разрушения образца, на-
блюдается резкая зависимость эволюции дефектной структуры от кристаллической 
ориентации зерен по отношению к оси растяжения. При этом формирующаяся 
структура отличается как плотностью дислокаций, так и характером их распределе-
ния. Так уже при небольшом увеличении деформации в некоторых зернах начинают 
формироваться протяженные дислокационные образования, а также мощные, плот-
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ностью ~ 9.1010см-2, дислокационные скопления у границ и их стыков. При напряже-
ниях близких к пределу прочности видны сформировавшиеся дислокационные гра-
ницы и их замкнутые конфигурации (рис.1а). 

Основным механизмом релаксации напряжений может быть поперечное 
скольжение дислокаций, которому способствует небольшая скорость деформирова-
ния в условиях ползучести. Это приводит к активизации процессов аннигиляции 
разноименных дислокаций и их поляризации, т.е. к коллективному взаимодействию 
и подвижности дислокационных ансамблей. Можно предположить, что при напря-
жениях близких к пределу прочности коллективные процессы становятся преобла-
дающей модой пластической деформации, что проявляется в изменении характера 
пластического течения материала. 

 
 

  
                         а                                                                       б 

 
Рис. 1. Структура ниобия:  а – после деформации ползучести (ε) при Т = 77 К ε =  3 % 

(×25000), б – после деформации волочением на 80 % при 77 К и последующей деформации 
ползучести ε ~ 1% при 77 К (х50000). 

 
 
В связи с этим, представляет интерес изучение особенностей процессов само-

организации сильноискаженных структур при деформировании в условиях низко-
температурной ползучести. С этой целью была исследована ползучесть ниобия, 
предварительно деформированного волочением на 80 % при 77 К. 

Изучение структуры ниобия после волочения показало, что часть объема мате-
риала наряду с дислокациями, плотностью ~5-7.1010см-2, занимают границы дисло-
кационно-дисклинационного происхождения, вытянутые вдоль направления волоче-
ния. В теле фрагментов наблюдается большое количество поперечных границ и из-
гибных контуров (плотных скоплений одноименных дислокаций). Разориентировка 
фрагментов составляет ~8-9,50, а расстояние между ними ~0,12-0,3мкм. Ползучесть 
такого материала только при напряжениях вблизи предела текучести подчиняется 
логарифмическому закону, а при дальнейшем росте напряжения наблюдается увели-
чение скорости ползучести, и переход к степенному закону. При этом электросопро-
тивление образца уменьшается на всех этапах деформирования.  

Анализ активационных параметров и их зависимостей от напряжения при тем-
пературе 77 К позволяет сделать вывод о том, что в условиях высокой искаженности 
кристаллической решетки величина барьеров, контролирующих пластическое тече-
ние снижается (Vэф~2b3, Uo = 0,1эв). Можно предположить, что в этих условиях барь-
еры Пайерлса-Набарро становятся основными препятствиями, контролирующими 
активированное движение дислокаций. 
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При Т = 300К получены следующие активационные параметры: Vэф ~ 9b3 и Uo = 
1эв. Это позволяет предположить, что основной вклад в деформацию вносит дисло-
кационное взаимодействие, локализованное в небольших объемах. 

Структурные исследования образцов после деформации ползучести ~1% 
(рис.1б) показали, что дефектная структура, созданная посредством предварительно-
го волочения ниобия, оказывается неустойчивой при изменении условий деформа-
ции. Так плотность хаотично распределенных дислокаций резко уменьшается, фор-
мируются плотные вытянутые образования дислокаций одного знака, создающие до-
вольно большой градиент локальных внутренних напряжений. Рассыпаются старые 
и образуются новые границы с меньшими углами разориентации. При этом в сохра-
нившихся границах идут процессы перераспределения дислокаций, сопровождаю-
щиеся некоторым упорядочением, т.е. наблюдаются эффекты микролокализации де-
формации. 

Выполнение логарифмического закона ползучести на начальных этапах де-
формирования волоченного ниобия означает, что деформация осуществляется за 
счет подвижности индивидуальных дислокаций в свободных микрообластях. Однако 
эта мода пластичности быстро исчерпывается, что подтверждается уменьшением 
удельного электросопротивления материала. По сути, реализуется механизм исто-
щения дислокаций. 

Увеличение скорости ползучести с ростом напряжения свидетельствует об 
уменьшении уровня упруго-напряженного состояния решетки волоченного ниобия 
при наложении растягивающих напряжений вследствие интегрального эффекта 
взаимодействия дислокаций и их комплексов. На микроскопическом уровне это со-
провождается разрушением исходной фрагментированной структуры и формирова-
нием новой, менее напряженной и более устойчивой к растяжению структуры. 

Таким образом, низкотемпературная деформация ползучести металла в струк-
турно-упрочненном состоянии решетки при наложении даже весьма малых напря-
жений приводит к преобразованию дефектной структуры с разрушением исходной 
ее конфигурации и формированием более устойчивой к растяжению структуры. Не-
обходимо отметить, что в целом дислокационная структура развивается с понижени-
ем общего фона внутренних напряжений, о чем свидетельствует уменьшение удель-
ного электросопротивления материала в процессе деформирования. 
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Согласно существующим представлениям, в условиях сверхпластичности пе-

ремещение отдельных зерен путем зернограничного проскальзывания (ЗГП) являет-
ся основной причиной, обусловливающей деформацию образца. В последние годы 
представления о механизмах сверхпластического (СП) течения поликристаллов были 
существенно расширены. Получены экспериментальные данные о том, что СП тече-
ние реализуется системой сдвигов по полосам кооперативного ЗГП, представляюще-
го собой согласованный сдвиг вдоль поверхностей, проходящих через все попереч-
ное сечение образца и предельно близких к плоскостям с максимальными сдвиговы-
ми напряжениями [1,2].  

В настоящей работе представлены результаты исследований, которые свиде-
тельствуют о проявлении гидродинамической моды деформации в условиях сверх-
пластичности. 

Исследовали сплав Sn-38%Pb, полученный из чистых компонентов сплавлени-
ем в лабораторной печи с последующим литьем на массивную медную подложку. 
Слитки обжимали на ~ 75 % на гидравлическом прессе. 

Механические испытания проведены в условиях ползучести при постоянном 
приложенном напряжении σ в интервале от 3,3 до 11,3 МРа; температура комнатная. 
Структуру образцов изучали с помощью оптического микроскопа МБС-9 и растро-
вого электронного микроскопа JSM-840.  

На рис. 1 представлен гра-
фик зависимости удлинения до 
разрушения δ от σ. Видно, что 
эта зависимость немонотонна. На 
ней обнаруживается максимум 
при σ = 7,5 МРа. Значение δ при 
этом составляет 300±7%. Эти 
данные, таким образом, обнару-
живают СП поведение исследуе-
мых образцов в условиях экспе-
римента. 

На рис. 2 представлена фо-
тография макрорельефа образца, 
деформированного до разруше-
ния при оптимальном σ = 
7,5 МРа. Как видно, характер 
этого рельефа никоим образом 
не может быть связан с такими 

механизмами массопереноса, как перемещение отдельных зерен путем ЗГП или 
групп зерен путем кооперативного ЗГП. Характер структуры поверхности исследуе-
мых образцов показывает, что СП течение на макроуровне сопровождается возник-
новением системы деформационных макрополос, вначале действительно совпадаю-
щих с направлением максимальных касательных напряжений, а затем разворачи-
вающихся в направлении σ. При удлинениях, превышающих ~ 100-150%, грубые 
макроскопические полосы постепенно рассасываются и исчезают. 

 
Рис. 1. Зависимость удлинения до разрушения δ об-
разцов сплава Sn–38%Pb от приложенного напряже-

ния σ. Т ≈ 293 К. 
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На рис. 3 представлены микрофотогра-
фии  различных участков поверхности об-
разца, доведенного до разрушения при на-
пряжении σ = 3,3 МРа. Как видно, в струк-
туре рабочей части деформированных об-
разцов имеются достаточно обширные уча-
стки, морфология поверхности которых сви-
детельствует о фронтальном течении мате-
риала в них, имеющем ярко выраженный 
вязкий характер. При этом отдельные иссле-
дования показывают, что многие зерна в 
этих областях достаточно сильно вытянуты 
в направлении растяжения. Обращает на се-
бя внимание присутствие большого количе-
ства вытянутых в направлении растяжения 
несплошностей.  

Сравнение деформационного рельефа 
участков, прилегающих к головке, на кото-
рых степень локальной деформации не явля-
ется значительной, собственно рабочей час-
ти, а также области шейки образцов, где ло-
кальная деформация составляет около 800 
%, показывает, что ширина области вязко 
текущего материала зависит от степени де-
формации. Чем относительное удлинение 
больше, тем указанная область шире. Это 
позволяет сделать вывод о том, что появле-
ние и развитие указанных областей связано 
с развитием деформационных процессов от 
приграничных участков на начальных эта-
пах в объем недеформированного материала 
в процессе растяжения. 

 Предварительные суждения о возмож-
ных процессах, ответственных за описывае-
мое поведение материала, можно высказать, 
основываясь на экспериментальных данных, 
полученных авторами ранее. Установлено, 
что фазовое состояние исследуемого сплава 
в условиях, когда он обнаруживает способ-
ность к СП течению, не является равновес-

ным. Такая неравновесность возникает уже в процессе кристаллизации слитков, о 
чем свидетельствует объемное содержание фаз на основе олова и на основе свинца в 
них, которое не соответствует диаграмме состояния системы. Обнаружено, что 
предварительное обжатие сопровождается перераспределением компонентов сплава 
по толщине слитка. Поверхностные слои в результате обжатия сильно обогащаются 
свинцом. 

Неравновесность фазового состояния обусловливает возможность протекания 
фазово-кинетических превращений в условиях действия внешних растягивающих 
напряжений. Такие превращения наблюдаются при изучении упругого и неупругого 
поведения сплава в условиях деформационной «накачки» в области микропластич-
ности [3, 4]. 

1mm  
 

Рис. 2. Макроструктура участка дефор-
мированного образца сплава Sn–38%Pb. 
σ = 7,5 МРа. Т ≈ 293 К. Направление 
растяжения совпадает с горизонталью. 

 

 
Рис. 3. Деформационный рельеф раз-
личных участков образца сплава Sn–
38%Pb. σ = 3,3 МРа. Т ≈ 293 К. Направ-
ление растяжения совпадает с вертика-
лью. 
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Имея в виду фазовую неравновесность исходного состояния сплава, естествен-
но предполагать, что в условиях СП течения в сплаве должны происходить струк-
турные перестройки, сопровождающие процессы, обусловленные стремлением сис-
темы к фазовому равновесию. О реализации таких перестроек в условиях экспери-
мента свидетельствуют, в частности, данные о диффузном рассеянии рентгеновского 
излучения деформированными образцами, опубликованные в [4] . Осуществляющее-
ся в условиях деформирования фазовое превращение обусловливает возникновение 
значительных внутренних напряжений, локализованных, в первую очередь, на гра-
ницах зерен. Взаимодействие между собой локальных источников перенапряжений в 
микрообъемах формирует общее макроскопическое поле внутренних напряжений, 
ответственное за деформационное поведение поликристалла. Внутренние напряже-
ния приводят к появлению дополнительных дислокаций, в частности, в связи с акти-
вацией источников Франка-Рида. В соответствии с известными представлениями, 
увеличение внутренних напряжений приводит к тому, что более короткие сегменты 
дислокаций начинают действовать как источники при одном и том же внешнем на-
пряжении. Таким образом локальная плотность дислокаций возрастает, как это и на-
блюдается при фазовых превращениях [5]. В местах значительных локальных пере-
напряжений, которыми являются, в первую очередь, границы и прилегающие к ним 
области зерен, в которые развиваются начавшиеся на границах процессы деформа-
ции и инициируемые ими перестройки структуры, плотность дислокаций может дос-
тигать аномально больших значений. В конечном итоге это приводит к возникнове-
нию дислокационной структуры, которая придает движению дислокаций коопера-
тивный характер, обеспечивающий переход поликристалла в состояние сверхпла-
стичности. 

С другой стороны, возникновение в связи с фазовым превращением областей с 
жидкоподобной и нанокристаллической структурой обусловливает существенное 
возрастание коэффициентов диффузии в материале. В конечном итоге в локальных 
участках поликристалла создаются условия для интенсивного дислокационно-
диффузионного неконсервативного течения, сопровождающегося образованием по-
лостей в теле или пространственным перераспределением комплексов деформируе-
мого сплава, рекристаллизацией или зарождением и ростом выделений новой фазы и 
предшествующим этому образованием сегрегаций компонентов сплава на границах 
зерен или кластеров и т.п. [6]. Это и наблюдается в эксперименте. Пластическое те-
чение при этом представляет собою некий гомогенный процесс, принципиально от-
личающийся от деформационного формоизменения поликристалла путем ЗГП.  

Представленные в работе результаты, таким образом, получены впервые и 
представляются важными для дальнейшего более глубокого понимания сущности 
эффекта сверхпластичности. 
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Предложена новая технология конструирования структур кристаллов методом 

электростимулированного деформирования, позволяющая реализовать самооргани-
зацию дефектных, диссипативных структур. Использован синергетический способ 
воздействия на кристалл, обеспечивающий условия неравновесности − созданием 
естественных градиентов давления, температуры и концентрации. Этим условиям 
удовлетворяет пластически деформируемое твердое тело (ПДТТ), по которому про-
ходит постоянный электрический ток высокой плотности при одновременном воз-
действии  теплового поля. 
 
       Способность   сплавов в результате различных обработок принимать любую 
форму, упрочняться, быть свариваемыми и сплавляемыми и самое главное – нахо-
диться большей частью в пластическом состоянии, то есть в состоянии, когда де-
формация не вызывает разрушения, являет собой совокупность их уникальных 
свойств, которыми не обладают никакие другие материалы. 
       Многокомпонентные металлические  сплавы с их необычными способностями 
реагировать на любое энергетическое воздействие (механическое, электрическое, 
магнитное, тепловое, радиационное и т.д.) являются подходящими объектами для 
изучения закономерностей различных структурных превращений. 
       Поскольку за пластичность ответственны именно дефекты, то нетрудно прийти к 
выводу, что электрическое воздействие наряду с традиционным тепловым воздейст-
вием, может эффективно менять характер пластического течения кристаллов. Разра-
ботка эффективных способов влияния теплового, токового и комбинированного воз-
действия (сочетание тепловых  и электрических полей) на структуроформирование 
кристаллов, на прочностно-пластические свойства кристаллов и понимание физиче-
ской природы процесса стимулирования эффектов пластификации, представляет на-
учно-практический интерес.  
       Объектами исследования выбран многокомпонентный металлический  сплав  
Fe–Si–Al–Cu, который получен сплавлением исходных компонентов, взятых в сле-
дующем процентном соотношении 90:6:3.8:0.2 соответственно. Образцы приготов-
лялись в виде прямоугольных брусков размером 16x8x5мм. Образцы деформирова-
лись как традиционным термопластическим способом (ТПД – способ), где образец 
греется внешней печкой сопротивления, так и новым комбинированным 
(ТПД+ЭПД)-способом, где образец греется одновременно и постоянным электриче-
ским током высокой плотности, проходящим по образцу. Деформацию производили 
в вакууме в титановой ячейке с сапфировыми пуансонами, помещенную в вакуум-
ную камеру, оснащенной  всеми регулирующими деформационный процесс меха-
низмами. Камера размещалась на установке прессового типа, позволяющей произво-
дить оба способа деформации в динамическом и статическом режимах. Датчиками 
для записи усилия служит тензодинанометр, а для перемещения – индуктивный пре-
образователь.   
       Суть предлагаемого  нами нового комбинированного способа деформирования 
состоит именно в том, что образец греется и постоянным током, проходящим по не-
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му, и одновременно поддерживается тепловым полем, создаваемым внешней  печкой 
сопротивления, питаемой током сетевой частоты. Целью эксперимента, в котором 
наряду с ТПД – способом, реализован новый комбинированный способ деформиро-
вания, названный (ЭПД+ТПД) – способом, являлось выявление в сравнительном 
плане зависимости деформационных параметров (скорости деформирования έ, об-
щей величины деформации ε и морфологии структуры поверхности) от способов и 
интенсивности деформирования  исследуемых образцов в динамическом и статиче-
ском режимах. 
        На рис.1 приведены кривые  зависимости величины деформации ε от ее времен-
ной развертки t для двух образцов сплава Fe-Si-Al-Cu деформированных, как  тради-
ционным термопластическим ТПД-способом (кривая1), так и новым комбинирован-
ным (ТПД+ЭПД)- способом (кривая 2). Кривые приведены только в статическом ре-
жиме, а не в динамическом, как изначально предполагалось, из-за обнаруженного 
нового неожиданного эффекта пластификации сплава. Деформация начала проте-
кать, вопреки традиционным представлениям, без приложения  внешнего усилия уже 
при атмосферном (0.01кг/мм2) давлении, тогда как для обычной термопластической 
деформации при таких температурах требуется усилие большее на 2 порядка и бо-
лее.  

 
Рис. 1 Зависимость величины деформации от ее временной развертки ε(t) в статическом ре-
жиме для двух образцов сплава Fe–Si–Al–Cu при Т = 380°С и способах:  1 – термопластиче-
ский способ, σ = 3,2 кг/мм2;  2 – комбинированный способ, σ = 0,01кг/мм2 
 
       Скорость деформации образца έ = dε/dt при комбинированном способе значи-
тельно больше, чем при традиционном термопластическом способе, несмотря на 
300-кратную разницу в усилиях. Это предоставляет нам возможность значительно 
снизить температуру деформирования кристаллов, что имеет важное фундаменталь-
ное и прикладное значение. При реструктурировании кристаллов с участием дефек-
тов структуры важную роль играет механо-флуктуационное их возбуждение, что 
уменьшает вклад термо-флуктуационного возбуждения. Поэтому с целью выявления 
возможности проведения низкотемпературной деформации и особенностей проявле-
ния при этом закономерностей структуроформирования сплавов проведено исследо-
вание при температуре деформации ДТ =1500С и одновременно прослежено влияние 
различных интенсивностей нагружения на деформационные параметры и структур-
ные перестройки исследуемых кристаллов.  
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На рис.2 приведена зависимость величины деформации ε(t)  от ее временной раз-
вертки  для образцов сплава Fe–Si–Al–Cu при различных величинах интенсивности 
нагружения. Здесь соблюдается определенная корреляция – чем больше интенсив-
ность нагружения на кристалл, тем меньше требуется времени для получения необ-
ходимой величины деформации. 
 

 
Рис. 2. Зависимость величины деформации от временной развертки ε(t) при трех различ-
ных интенсивностях нагружения: 1 – 120 г/с, 2 – 150г/с, 3 – 200 г/с при Т = 150 0С 
 
        

Как видно из рис.2, деформация кристалла при различных интенсивностях на-
гружения происходит скачкообразно. Скачкообразность понимается как прерыви-
стость, как стадийно-ступенчатый ход кривых деформаций ε(t) . Обнаруженные 
скачки деформаций на этих кривых связываются со сменой различных деформаци-
онных субструктур, вызванных прохождением постоянного электрического тока вы-
сокой плотности (j = 1.5·106 А/м2 ) по образцу. Чем больше плотность тока, тем боль-
ше число скачков деформаций. Замечено также, что чем больше размер зерен поли-
кристаллического сплава, тем четче выявляется и стадийность. Действие тока экви-
валентно приложению к кристаллам дополнительных эффективных механических 
напряжений.  
       Примененный в настоящей работе для пластической деформации постоянный 
электрический ток создает дополнительные эффективные напряжения, позволяя зна-
чительно снизить температуру деформирования. Движущиеся при протекании тока 
электроны, рассеиваются на дефектах и передают им свой импульс. Такой характер 
протекания процессов при реструктурировании кристаллов свидетельствует о пре-
имуществе синергетического подхода к самоорганизации неравновесных систем.  

Можно надеяться, что в качестве одного из механизмов формирования структу-
ры в  реконструируемых многокомпонентных сплавах,  предложенный метод ока-
жется перспективным. 
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Рабочие лопатки газовых турбин являются наиболее нагруженными деталями 
газотурбинных двигателей (ГТД) газоперекачивающих агрегатов (ГПА). Надежность 
работы лопаток определяется эксплуатационными факторами: температурой, напря-
жением, временем наработки, скоростью и амплитудой перепадов температур, коли-
чеством пусков, уровнем динамических нагрузок. Все эти факторы способствуют 
преждевременному разрушению лопаток в процессе эксплуатации, что может вы-
звать отказ ГТД. Наиболее распространенной причиной разрушения рабочих лопа-
ток турбин является высокотемпературная усталость. 

Цель данной работы заключалась в определении причин разрушения и иссле-
довании характера разрушения, также факторов, вызывающих зарождение трещины 
и способствующих ее развитию. 

 

1.  Материал и методика исследования 
Образцы для исследования вырезали из фрагмента разрушенной в процессе экс-

плуатации рабочей лопатки турбины низкого давления (ТНД) газоперекачивающего 
агрегата ГТК-10-4 и неразрушенной лопатки из этого же комплекта.  

Химический состав материала лопаток определяли атомно-эмиссионным мето-
дом по ГОСТ 22001-87. Анализ микро- и макроструктуры лопаток проводили с по-
мощью оптических микроскопов «Неофот-32» и МБС-9. Рентгеноструктурный ана-
лиз выполнен на дифрактометре «Дрон-3М» (Cu-Кα-излучение). Параметры суб-
структуры материала определяли методом аппроксимаций из физического уширения 
рентгеновских линий γ- фазы. Микротвердость измеряли на микротвердомере ПМТ-
3 при нагрузке на индентор ~1 Н. Твердость по Виккерсу измеряли на ультразвуко-
вом твердомере МЕТ-1У по ГОСТ 22761-77. Определение физико-механических ха-
рактеристик проводили на разрывной машине У10Т по ГОСТ 1497-84.  

 

2. Результаты исследований и их обсуждение 
Методом атомной адсорбции установлено, что лопатки изготовлены из слож-

нолегированного жаропрочного никелевого сплава, по химическому составу больше 
соответствующему ЭИ 765Л и ЭИ893Л. По результатам рентгеноструктурного ана-
лиза фазовый состав материала разрушенной лопатки представляет собой γ- твердый 
раствор легирующих элементов и карбидных фаз (типа Ме23С6, Ме7С7, МеС) в нике-
левой матрице. Рентгенографически интерметаллидные фазы в сплаве не выявлены, 
γ- фаза имеет крупноблочную субструктуру (~ 5000 Ǻ) со средним уровнем микро-
деформаций в них ε = 0,00032. Плотность дислокаций на границах и внутри субзерен 
никеля – одного порядка и составляет ~ 109 и 5,1.109 см-2 соответственно. 

При рассмотрении поверхности излома можно отметить три характерные зоны: 
зону стабильного развития трещины, зону ускоренного развития трещины и зону до-
лома. В зоне стабильного развития усталостной трещины наблюдаются ступеньки, 
утоняющиеся к зоне ускоренного развития. Изгибы линий излома обусловлены не-
однородностью микромеханических свойств элементов структуры в направлении 
максимальной интенсивности напряжений, наблюдается выкрашивание материала, 
сильная пористость, на отдельных фрагментах обнаружены трещины, уходящие 
вглубь металла. Материал в этой зоне - окисленный и рыхлый, микротвердость по-
верхности очень низкая: 1,6–2,05 ГПа; рельеф как бы оплавленный, с небольшой 
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складчатостью, что свидетельствует о термоусталостном характере разрушения. В 
зоне ускоренного развития трещины наблюдаются цвета побежалости от синего, до 
соломенного. Микротвердость в этой зоне соответствует нормативным значениям – 
3,6 ГПа. Поверхность зоны долома - чистая, неокисленная и состоит из крупных 
(диаметром в несколько зерен) хрупко-вязких ямок. Микротвердость в этой зоне со-
ставляет 4,7–4,8 ГПа. Конец пера разрушенной лопатки загнулся; это говорит о том, 
что металл в этой части лопатки находится в пластичном состоянии. 

Преждевременное разрушение детали могло возникнуть от комбинированного 
воздействия окружающей среды и циклических напряжений.  

Образование трещины может быть ускорено в результате напряжения в области 
локальных коррозионных повреждений. Для газообразных сред перенос вещества за 
счет адсорбции атомов газообразной среды доминирует при высоких напряжениях. 
Образующиеся при высоких температурах оксидные пленки, с одной стороны, взаи-
модействуя с металлом, препятствуют захлопыванию трещины во время сжимающей 
нагрузки, а с другой, могут приводить к притуплению кончика трещины и к корро-
зии под напряжением.  

В условиях высоких температур возможны сложные взаимодействия между 
процессами усталости, ползучести и окисления. Влияние оксидов на процесс устало-
сти основывается на модели повторяющегося разрушения оксидной пленки, что со-
ответствует случаю непрерывного разрушения хрупкой поверхности пленки при де-
формировании. Дальнейшее окисление незащищенного металла может быть ускоре-
но в результате окисления карбидов. 

Структура металла, определенная при металлографическом анализе, крупно-
зернистая, равноосная соответствует литой, и состоит из γ –твердого раствора леги-
рующих элементов в никеле, незначительного количества γ′-упрочняющей интерме-
таллидной фазы Ni3(TiAl) и карбидов типа Ме23С6, Ме7С7, МеС. В неразрушенной 
лопатке карбиды имеют круглую форму (d ≈ 1-4 мкм) и равномерно, не образуя сет-
ки, расположены как по границам, так и по телу зерна. Матрица равномерно упроч-
нена карбидной и интерметаллидной фазой. Такая картина наблюдается по всему 
телу целой лопатки.  

В разрушенной лопатке карбиды имеют вытянутую форму и располагаются 
преимущественно по границам зерна в виде сетки, что способствует охрупчиванию 
материала и приводит к образованию микротрещин; интерметаллидная фаза также 
располагается ближе к границе зерна. Микротвердость материала внутри зерна со-
ставляет 3,4 ГПа, вблизи границ зерна – 4,3 ГПа. 

Результаты измерения микротвердости материала разрушенной лопатки пока-
зали неоднородное ее распределение по рабочей поверхности вблизи зоны разруше-
ния. Имеется зона деформационного упрочнения микротвердостью 5,5–6,3 ГПа и ра-
зупрочненная зона, в которой микротвердость существенно меньше (~2,3 ГПа) и не 
соответствует нормативным требованиям, предъявляемым к жаропрочным никеле-
вым сплавам (согласно ТУ интервал допустимой микротвердости составляет 2,95–
3,70 ГПа).  

Измерения, проведенные в осевом сечении целой лопатки, показали однород-
ное распределение микротвердости по рабочей поверхности и поперечному шлифу в 
пределах 3,7–4,2 ГПа. Снижение прочностных свойств материала разрушенной ло-
патки обусловлено разрыхлением материала в результате протекания процессов вы-
сокотемпературной усталости. 

Время работы при повышенных температурах (согласно акту расследования 
причин обрыва рабочей лопатки ТНД температура составляет 507 ºС) оказалось дос-
таточным для прогрева лопаток и их разупрочнения в связи с растворением интерме-
таллидной фазы, о чем свидетельствуют результаты исследований микроструктуры и 
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резкое снижение твердости в сечении лопатки от основания пера до места разруше-
ния. 

 Результаты механических испытаний материала разрушенной лопатки пока-
зали меньшие значения относительного удлинения в 1,12 раза (с 29,8 до 26,43 %) и 
предела прочности в 1,45 раза (с 1,24 до 0,89 ГПа) по сравнению с целой лопаткой. 

 

Выводы 
На основании результатов комплексного исследования разрушенной и целой 

рабочих лопаток турбины низкого давления газоперекачивающего агрегата ГТК-10-4 
установлено следующее. 

1. Разрушение лопатки произошло в средней части пера лопатки со стороны 
корыта ближе к выходной кромке в результате образования и дальнейшего развития 
трещины. Трещина возникла в процессе эксплуатации из-за охрупчивания границ 
зерен металла в этой зоне вследствие развития процессов высокотемпературной ус-
талости.  

2. Основной причиной, способствующей разрушению лопатки, явилось несоот-
ветствие химического состава ее материала регламентированному, что привело к 
снижению жаропрочности и работоспособности материала лопатки при повышенной 
температуре. 
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Рабочие лопатки паровых турбин длительно работают в тяжелых условиях 

под воздействием  пара с температурой порядка 250 °С, что постепенно приводит 
их к повреждению. Типичными эксплуатационными повреждениями рабочих ло-
паток последних ступеней паровых турбин являются эрозионный износ в сочета-
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нии с усталостью металла входной кромки лопатки и отрывом защитных стелли-
товых пластинок. До сих пор ремонт таких лопаток из высокохромистой стали 
выполняли в основном путем нанесения высоконикелевой аустенитной наплавки 
без последующей термической обработки с обязательной приваркой стеллитовых 
пластинок. Однако наличие аустенитной наплавки неизбежно приводит к полу-
чению сварного соединения с резкой химической, структурной и механической 
неоднородностью металла по зонам, что может являться одной из причин преж-
девременного повреждения отремонтированных рабочих лопаток. 

В настоящей работе разработана новая технология ремонта, обеспечиваю-
щая высокую эрозионную стойкость и усталостную прочность входной кромки ло-
паток за счет получения на всей протяженности кромки лопатки однородного по 
структурному классу металла высокохромистой стали. Данная технология восста-
новления работоспособности рабочих лопаток заключается в приварке вставок из 
высокохромистой стали к телу лопатки и последующем нанесении высокохромистой 
наплавки на входную кромку в зоне аустенитного шва с проведением последующей 
термической обработки по режиму высокого отпуска (рис.1).  

 

 
 

Рис. 1. Технология восстановления лопаток паровых турбин:  
1 – высокохромистая наплавка, 2 – тело рабочей лопатки, 3 – привариваемая вставка, 

4 – аустенитный высоконикелевый шов, 5 – медная подложка 
 
 
В процессе разработке технологии были подобраны оптимальные режимы 

сварки и последующей термической обработки. Так же было выбрано необходимое 
для этих целей технологическое оборудование. Выполнен контроль свойств и мик-
роструктуры металла без образцовым способом. Результаты контроля показали, что 
уровень механических свойств металла отремонтированной рабочей лопатки соот-
ветствует уровню не поврежденного металла, а микроструктура оказалась сорбитной 
и стабильной на всей протяженности кромки рабочей лопатки. 
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Прочностные характеристики угля в значительной мере определяются содер-

жащимся в нем газом, чаще всего – метаном. Давление метана в угольном пласте за-
висит от степени метаморфизма, глубины залегания, геотехнических и физических 
характеристик пласта. Обычно давление метана составляет определенную, порядка 
двадцати-тридцати процентов, долю горного давления.  

Метан в угле, согласно представлениям, развитым в [1], находится в виде сво-
бодного газа – в порах угля и, в виде твердого раствора – в мелких, 5 4~10 10− −÷ см, 
блоках угольного вещества. Концентрация газа в блоках пропорциональна давлению 
метана в порах (закон Генри). Коэффициент пропорциональности, т.е. растворимость 
метана в угле, критическим образом (экспоненциально) зависит от отношения энер-
гии связи к температуре. Все же при комнатной (или несколько повышенной) темпе-
ратуре метан в основном, как показывают оценки, находится в порах угля. 

Поскольку поры в угле сообщаются друг с другом посредством системы кана-
лов и трещин, то в состоянии термодинамического равновесия давление метана, на 
первый взгляд, должно быть одинаковым во всех точках пласта. В действительности 
это не так из-за влияния газа на напряженно-деформированное состояние пласта. 
При конкретных расчетах необходимо учитывать как собственную энергию метана, 
так и упругую энергию угольного каркаса, который подвержен воздействию как 
внешнего горного давления, так и давления газа на стенки пор. Поскольку пласт все-
гда неоднороден по физико-механическим характеристикам (упругим модулям, по-
ристости, растворимости), то и плотность упругой энергии, а, следовательно, и дав-
ление метана будут различны в разных участках пласта. Другой причиной неодно-
родности давления метана является неоднородность внешнего давления. Эта по-
следняя наблюдается как в местах геологических нарушений, так и вблизи горных 
выработок (т.н. опорное давление). Очевидно, что места повышенного давления ме-
тана потенциально опасны, поскольку могут быть местами формирования внезапных 
выбросов газа, угля и породы. Поэтому актуальность задачи предсказания локализа-
ции участков скопления метана несомненна. Мы предприняли попытку теоретиче-
ского решения этой задачи, исходя из известных представлений равновесной термо-
динамики.  

С этой целью был рассмотрен термодинамический потенциал Гиббса системы 
метан – уголь. Он является суммой трех слагаемых: потенциала свободного газа, уп-
ругой энергии угольного каркаса и энергии твердого раствора метана в блоках угля. 
Метан в порах угля можно считать идеальным газом, для которого все энергетиче-
ские характеристики хорошо известны. То же самое можно утверждать относительно 
твердого раствора, поскольку на практике концентрация c  метана в этом растворе 
мала. 

Для упругой энергии каркаса мы получили формулу, содержащую хорошо оп-
ределяемые в лабораторных и шахтных экспериментах параметры. В итоге получено 
следующее выражение для плотности ϕ  потенциала Гиббса угольно – газового мас-
сива: 
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Здесь P – давление метана, mP  – внешнее (горное) давление, K  и G  – модуль 

всестороннего сжатия и модуль сдвига, γ  – пористость угля, T – абсолютная темпе-
ратура, TP  – известная величина размерности давления. Минимизация потенциала 
Гиббса по отношению к перераспределению давления P  позволяет получить рабо-
чее соотношение: 
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которое дает возможность определить как места скопления метана, так и локальное 
превышение давления над средним по пласту. 

Из результатов отметим следующее: 
1)  Вблизи мест повышенного внешнего давления превышение давления метана 

над средним может достигнуть 10 15%÷ . Необычный эффект перетекания газа в сто-
рону повышенного внешнего давления обусловлен тем, что газ создает противодав-
ление, значительно уменьшающее сдвиговые напряжения в угольном каркасе. А из-
вестно, что именно сдвиговые напряжения играют основную роль в деформации и 
разрушении угля. 

2)  Даже если внешнее давление однородно, то газ будет собираться в местах, 
где модуль сдвига много меньше среднего. В этих местах давление повышается на 5-
10 атм. Иными словами, имеется тенденция к скоплениям метана в местах ослабле-
ния угольного каркаса.  

В обоих указанных случаях создаются предпосылки для возникновения опасно-
сти взрыва на этих участках. 

 
 
Список литературы  

 
1.  Алексеев А.Д., Василенко Т.А., Фельдман Э.П. и др. // ЖТФ, 2007, т.77, №4, с.65. 

 
 
 

СИЛОВЫЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ СФЕРИЧЕСКИХ СЕГМЕНТОВ  
ИЗ СПЛАВОВ TiNi ПОСЛЕ ИХ ПЕРЕГРЕВА 

 
Бондарев А. Б., Хусаинов М. А.*, Андреев В. А., Летенков О. В.* 

 
Промышленный центр «МАТЭКС. Москва.  andreev@mateks.ru 

* Новгородский государственный университет имени Ярослава Мудрого. 
Великий Новгород.  Mikhail.Khusainiv@novsu.ru 

 
Обнаруженное нами явление скачкообразного восстановления формы сфериче-

ского сегмента [1] при отогреве, активно изучается. Показано [2,3], что сферические 
сегменты (рис.1) после их прогиба в мартенситном состоянии, зеркально исходному 
очертанию, при отогреве теряют устойчивость и прощелкивают к центру кривизны с 
хлопком. При этом эффект хлопка реализуется, если сегмент свободен по краям. 
Выпуклые сегменты, защемленные по краям, не прощелкиваются. 
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Восстановление сообщенной в мартен-
сите деформации происходит с хлопком, как 
при отсутствии противодействующего тела, 
так и при его наличии. В последнем случае 
эффект хлопка сопровождается ударом о 
контртело. Силу удара можно определить, ес-
ли противодействующим телом является ди-
намометр. Реализовать условия, обеспечи-
вающие удар максимальной силы, оказалось 
достаточно трудно. Экспериментальные и 
теоретические исследования зависимости си-
лы удара от геометрических параметров (D, h, 
R) сферических сегментов позволили устано-
вить взаимосвязь между ними [4, 5] и найти их 
оптимальные значения. 

Важнейшим условием надежности изде-
лий с использованием сферических сегментов 
является обеспечение стабильного их сраба-
тывания при многократном повторении цик-
лов: прогиб в мартенсите ↔ отогрев до аусте-
нитного состояния с ударом, дл выполнения 
исполнительного действия. В этой связи необ-
ходима гарантированная работоспособность 
такого рода элементов.   

Здесь следует обратить внимание и на 
возможность перегрева активного элемента, 
например, в запорных клапанах-отсекателях 
[6,7]. Это обстоятельство так же, как, напри-
мер, появление микротрещин, неизбежно вы-
зовет снижение уровня развивающихся реак-
тивных напряжений. Механическое поведение 
сферических сегментов после перегрева, когда 
температура данного объекта становится мно-
го выше Аf, не изучено. На рис. 2 представле-
ны типичные диаграммы нагружение ↔ раз-
грузка с последующим отогревом, в ходе ко-
торого реализуется эффект хлопка с реализа-
цией эффекта хлопка с ударом о силоизмери-
тель. Измерение силовых характеристик осу-
ществлялось на разрывной машине FPZ-1.0 
(Германия). 

В данной работе представлены результа-
ты исследования влияния перегревов на раз-

вивающиеся в материале силовые характеристики (Руд и Рr) выпуклых сегментов при 
отогреве. Перегревы сферических сегментов в интервале (100–250)°С проводились в 
муфельной печи, как в свободном, так и в заневоленном состояниях. На рис. 3 при-
ведены данные изменения силы удара (Руд) и реактивных усилий (Рr), развивающих-
ся в материале сегментов после вылеживания в печи при 100°С. Выпуклый сегмент 
находится в печи в свободном состоянии. Видно, что с увеличением длительности 
выпуклого сегмента сила удар возрастает. Перегревы при указанной температуре 
(100°С) как бы выполняют роль тренинга, упрочняя сплав вследствие фазового на-

 
 

Рис. 1. Общий вид сферического сег-
мента. 

 
 

 
 

Рис. 2. Диаграммы деформирования 
сегмента I и изменения силы удара 
при отогреве II.  ABCD – кривая на-
гружения, DE – разгрузки, E – восста-
новление формы. В точке N- потеря 
устойчивости, li - свободный ход до 
противодействующего тела 1, 2, 3 и 
т.д. AKN – распределение силы уда-
ров от li. 
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клепа [3]. В результате повышаются Руд и реактивные усилия (Рr), т.е. наблюдается 
закономерный рост силовых характеристик сферических сегментов. 

 
Повышение температуры до 

150°С не отражается на силовых ха-
рактеристиках (рис. 4). Показано, что 
они находятся примерно на одном 
уровне при ошибке измерения в 1 кг.  

На рис. 4 представлены кривые 
Руд, Рr и Рпр  после перегрева  сегмен-
та при 150°С, 1 ч в заневоленном со-
стоянии. Видно, что усилие прогиба 
(Рпр) ниже реактивной силы, генери-
рующей в материале при отогреве. 
При этом сила удара достигает боль-
ших значений (13–13,5) кг. Получен-
ные результаты свидетельствуют о 
том, что работа, затраченная на про-
гиб сегмента в мартенсите, компен-
сируется почти полностью, при ото-
греве. Это состояние представляется 
чрезвычайно важным с практической 
точки зрения. Температуры потери 
устойчивости (Т = 47°С) в этом слу-
чае (Тпу) повышается незначительно 
относительно температуры оконча-
ния обратного мартенситного пре-
вращения (АК = 45°С). Следует отме-
тить, что в процессе эксплуатации 
запорных клапанов-отсекателей [6,7] 
возможны ситуации, в которых ак-
тивный элемент (сферический сег-
мент) может находиться в условиях 
дискретного повышения температур 
при которых возможна релаксация 
генерируемых усилий. В связи с этим 
перегревы выпуклых сегментов в за-
щемленном состоянии проводились в 
условиях ступенчатого повышения 
температуры с накоплением времени 
выдержки до 3,5 часов (рис.5). Видно, 
что по сравнению с перегревом при 
150°С силовые характеристики сни-
зились незначительно, несмотря на 
повышение конечной температуры до 
200°С.  

После перегрева сферического 
сегмента в свободном состоянии при 
температуре 250°С, 1,5 ч силовые па-
раметры Руд и Рr практически оста-
лись на уровне перегрева при 200°С, 

но существенно снизились относительно данных, полученных до перегрева (рис.6).  
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Рис. 3. Влияние деятельности перегрева выпук-
лого сегмента при 100°С на силовые характери-
стики Руд (1–4), Рr (5–8). 1,5 – исходное состоя-
ние; 2,6 – 100°С, 5 мин; 3,7 – 100°С, 35 мин; 4,8 
– 100°С, 95 мин.  
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Рис. 4. Изменение силовых характеристик по-
сле гистерезиса в заневоленном состоянии 
(150°С, 1 ч). 
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Рис. 5. Изменение силовых параметров по-
сле ступенчатого перегрева по режиму 
100°С, 90 мин + 150°С, 60 мин, 200°С, 
60 мин в заневоленном состоянии.  
 

Рис. 6. Влияние перегрева (250°С, 1,5 ч) 
сферических сегментов в свободном со-
стоянии на силовые характеристики (Руд, 
Рr), 420°С, 1,5 ч.  

 
 
 
Перегрев при 250°С, 1,5 ч в заневоленном состоянии привел к полному подав-

лению эффекта памяти формы. Явление прощелкивания не наблюдалось.  
Таким  образом, по результатам проведенных исследований можно сделать за-

ключение, что перегрев сферических сегментов в защемленном состоянии запорных 
клапанов недопустим. Предельной температурой эксплуатации запорных клапанов-
отсекателей или другого типа устройств с использованием сферических сегментов в 
качестве активных элементов можно считать 200°С.    
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Сплавы с эффектом памяти формы с момента их открытия привлекают внима-
ние инженеров и конструкторов, которые небезуспешно применяют уникальные 
свойства этих сплавов в различных областях техники и медицине. Однако большая 
часть всех удачных реальных применений связана с использованием однократного 
эффекта памяти формы. Лишь в последнее десятилетие появились прецизионные 
устройства, в которых рабочий элемент действует за счет обратимой памяти формы, 
что является результатом значительного прогресса в технологиях передела и термо-
механической обработке сплавов с ЭПФ. Из литературы видно, что одна из тенден-
ции современного технического развития связана с устройствами микро- и нанораз-
меров, в которых учитывают при разработке или используют все более и более тон-
кие эффекты, обусловленные обратимыми мартенситными превращениями. Вслед-
ствие этого приобретают практический интерес и становятся актуальными эффекты 
более малого порядка. Среди них можно выделить реверсивные эффекты, заклю-
чающиеся в немонотонном изменении деформации при монотонном изменении тем-
пературы. Такие эффекты в никелиде титана впервые были обнаружены в лаборато-
рии прочности материалов НИИ Математики и Механики Ленинградского государ-
ственного университета – сначала однократные [1], а затем и обратимые [2,3]. Спо-
собы формирования однократных эффектов достаточно сложны для реализации. Так, 
например, один из них заключается в охлаждении сплава через интервал температур 
прямого мартенситного превращения под нагрузкой, а затем материал требуется де-
формировать в мартенситном состоянии в противоположном направлении. Во вто-
ром способе охлаждение через интервал температур прямого мартенситного пре-
вращения под нагрузкой приостанавливают, разгружают образец, нагружают в про-
тивоположном направлении, и продолжают охлаждение. После проявления одно-
кратного реверсивного эффекта можно получить и обратимую реверсивную память 
формы. Обратимый эффект такого типа также можно получить термоциклированием 
под напряжением через интервал прямого и обратного мартенситных превращений 
[2]. В данной работе мы возвращаемся к этой теме в связи с тем, что во время иссле-
дования свойств никелида титана при высокоскоростном нагружении реверсивная 
обратимая память формы была получена как побочный результат после простого 
воздействия – деформирования в аустенитном или двухфазном состоянии. 

Объектом исследования служил никелид титана эквиатомного состава с темпе-
ратурой начала прямого мартенситного превращения Мн = 750С. Образец с рабочей 
частью диаметром 5 мм и длиной 9 мм отжигали при 5000С 1 час и деформировали 
растяжением в аустенитном состоянии со скоростью 1,1•103 с-1 при температуре 
1100С до 10,3% остаточной деформации. Затем исследовали изменение длины образ-
ца при термоциклировании через интервал обратимого мартенситного превращения. 
Измерения проводили в специально сконструированной автоматизированной дила-
тометрической установке с датчиком перемещения ЛИР-15 чувствительностью 0,5 
мкм.  

Изменение деформации образца при последующем нагревании и охлаждении 
представлено на рис.1, а полный цикл реверсивной обратимой памяти формы – на 
рис.2. При первом нагревании наблюдали однократный эффект памяти формы, кото-
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рый свидетельствовал о том, что в процессе деформирования частично произошло 
прямое мартенситное превращение и образовался устойчивый остаточный мартен-
сит, несмотря на то, что деформирование проводили в аустенитном состоянии при 
температуре 1100С. 

 

  
 

Рис. 1. Зависимость деформации от темпе-
ратуры при нагревании и охлаждении спла-
ва TiNi после деформирования растяжением 
в аустенитном состоянии до 10,3% остаточ-

ной деформации. 

Рис. 2. Реверсивная обратимая память формы 
в сплаве TiNi эквиатомного состава после де-
формирования растяжением в аустенитном 
состоянии при температуре 110 0С до 10,3% 

остаточной деформации. 
 

Основными условиями получения эффекта реверсивной обратимой памяти 
формы (ЭРОПФ) являются возможность формирования двух эффектов обратимой 
памяти формы (ОПФ) – мартенситного и аустенитного типов, или наличием в сплаве 
многостадийного обратимого мартенситного превращения [3]. Кроме того, необхо-
димо, чтобы ОПФ мартенситного и аустенитного типов были бы реализованы либо в 
различных температурных интервалах или в различных областях объема образца. В 
последнем случае ЭРОПФ может быть получен не только за счет сосуществования 
двух типов ОПФ, а за счет реализации только одного ее типа [1].  

Сформированную нагружением в аустенитном состоянии реверсивную обрати-
мую память формы можно отнести к классическому случаю – суперпозиции двух 
типов обратимой памяти формы, доказательством чему служат рис.3–5, на которых 
изображены различные варианты реализации ОПФ мартенситного и аустенитного 
типов, включая различные последовательности нагревания и охлаждения. 
 

  
 

Рис. 3. Реализация обратимой памяти формы 
мартенситного типа при нагреве от комнатной 

температуры. 

Рис. 4. Реализация обратимой памяти фор-
мы мартенситного типа после охлаждения 

из зоны высоких температур 
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Рис. 5.  Обратимая память аустенитного типа 
 
В работе [4] было установлено, что ЭРОПФ не сводится к простому суммиро-

ванию ОПФ мартенситного и аустенитного типов. В нашем случае этот факт имеет 
дополнительное подтверждение в виде несимметричности петель ОПФ (рис.4, 5), 
особенно ОПФ аустенитного типа (рис.5). Очевидно, что начало реализации ОПФ 
мартенситного типа начинается раньше, чем заканчивается деформационный про-
цесс, связанный с ОПФ аустенитного типа. Характерная черта ЭРОПФ, заключаю-
щаяся в том, что в первой возвращается деформация, которая была задана в послед-
нюю очередь [1], также наблюдается в нашем случае. 

В качестве заключения можно отметить, что найден простой способ инициации 
эффекта реверсивной обратимой памяти формы в никелиде титана, заключающийся 
в деформировании сплава в аустенитном состоянии. ЭРОПФ при этом представляет 
собой суперпозицию аустенитной и мартенситной обратимой памяти формы. Полу-
чено дополнительное подтверждение того, что эффект реверсивной обратимой памя-
ти формы не является простым суммированием двух эффектов обратимой памяти 
формы. С практической точки зрения реверсивный характер деформирования позво-
ляет осуществить одно и то же деформационное поведение материала, например, 
сжатие, за счет независимой реализации мартенситного и аустенитного типов памяти 
формы в отличных друг от друга температурных интервалах и при разных последо-
вательностях нагревания и охлаждения. 
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В статье рассматривается влияние центробежных перегрузок на динамику 

распространения волны горения и распределение частиц оксидов и карбидов в ме-
таллическом сплаве в процессе СВС-литья. Сделан вывод, что центробежные пере-
грузки могут быть использованы для получения функционально-градиентных мате-
риалов. 

 
Известно, что у материалов, имеющих неравномерное распределение по объему 

упрочняющих дисперсных частиц, физические характеристики и эксплуатационные свой-
ства могут быть лучше, чем у однородных такого же состава [1]. Для получения функцио-
нально градиентных материалов применяются различные технологии, в том числе и СВС 
в термитных системах с использованием центробежных перегрузок. Так в работе [2] 
воздействие центробежных перегрузок использовали для создания градиента рас-
пределения керамических частиц (окиси алюминия) в металле (меди). 

Аналогичный эксперимент в системе {окись алюминия} – {сплав железо-
хром-никель-углерод} был проведен в условиях обычной силы тяжести. Подобрав 
параметры процесса [3–5] так, чтобы переходная зона была не менее 10 миллимет-
ров, мы получили материал с прочной металлической матрицей, и еще более проч-
ными упрочняющими дисперсными частицами оксидов (рис. 1). 

 
 

Рис. 1. Электронное изображение сечения слитка сплава Fe-Cr-Ni-C диаметром 15мм и дли-
ной 45мм, содержащего частицы Al2O3 в качестве упрочняющей фазы. 

 
 

На рис. 2 показано распределение элементов по высоте слитка, полученного методом 
СВС-литья. Концентрацию фаз измеряли методом микрорентгеноспектрального ана-
лиза, а о концентрации оксидной фазы судили по сигналу от атомов Al. Установле-
но, что в поверхностной зоне глубиной 10 миллиметров концентрация Al2O3 изменя-
ется от 80 до 4–5 процентов. Глубже 10 миллиметров алюминий, скорее всего, при-
сутствует в металлической форме, как компонент металлического сплава. 
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Рис. 2. Результаты микрорентгеноспектрального анализа поверхности сечения слитка сплава 

Fe–Cr–Ni–C, содержащего частицы Al2O3 в качестве упрочняющей фазы. 
 

Но градиент можно создать и в самом металлическом расплаве, если он имеет 
сложный состав. Если в исходную шихту кроме алюминия и окисла железа добавить 
некоторое количество графита и окисла металла, образующего тугоплавкие карбиды 
(например, титана, ванадия или вольфрама), то в образовавшемся после восстанов-
ления окислов расплаве первыми начнут кристаллизоваться именно эти карбиды. 
Так как плотность карбидных частиц может отличаться от плотности металлическо-
го расплава, то за время от момента образования частиц до полной кристаллизации 
сплава частицы могут успеть перераспределиться (рис. 3). 

 

 
 

Рис.  3. Электронное изображение сечения слитка сплава {Fe–Cr–Ni} – {Ti-C}, диаметром 
28мм и длиной 10мм содержащего частицы TiC в качестве упрочняющей фазы. 
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На рис. 4 показано распределение элементов в системе {Fe–Cr–Ni} – {Ti-C}, 
полученной СВС-литьем в условиях центробежной перегрузки n = 400. В данном 
случае перераспределились частицы карбида титана. Разработана математическая 
модель, позволяющая подбором параметров процесса получать заданный градиент 
концентрации упрочняющих частиц в условиях центробежной перегрузки [3-5]. 
 

 
 

Рис. 4. Результаты микрорентгеноспектрального анализа поверхности сечения  
слитка состава {Fe-Cr-Ni} –{TiC}. 
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IMPACT EVIDENCE OF  THE  PLASTIC DEFORMATION ORIGIN OF PHASE 
TRANSITIONS: THE CRYOGENIC  ADSORPTION OF   HELIUM  ISOTOPES 
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Research is to see what everybody else has seen, and  
to think what nobody else has thought.         Albert Szent-Györgi  
In Science the credit goes to the man who convinces the world, 
not to the man to whom the idea first occurred. Sir William Osler 

 
The standard physical adsorption (A) is usually characterized by the S-shape of ad-

sorption isotherms (AI, the degree of surface filling vs  pressure P at a constant tempera-
ture T) with the complete 3 (or 2) stages, the rate of adsorption (RA) is T-dependent func-
tion due to Arrhenius equation with the heat of adsorption, Q, as an activation energy. This 
is in line with deformation nature of the processes of ion/particle insertion/extraction into 
solids. So the mechanism of matrix local plasticity around the new ion-atoms [1] prompts 
us to interpret the above properties of A with standard dislocation mechanisms.  

i) First of all this is confirmed by the fact that the AI and RA curves topologically 
look like strain-stress and strain rate curves in all experiments, respectively, in the process 
of deformation between the adsorbent monolayers and adsorbate atoms, molecules and 
clusters under external pressure (see, for example the Fig 1a in [2a], etc. [2a-c]). This is in 
line with the well-known adsorption experiments on the other materials and the swelling 
(deformation at absorption) of the samples under the diffusive flow of different particles 
[2d].  

The numerous features of  recent experimental study [3-4] of adsorption of He gas 
isotopes with Ar or N2 adsorbent cryogenic layers in the temperature range 2 to 4.2K gave 
proofs in favor of new universal deformation base of phase transitions. The experiments 
showed that: 

ii) the adsorbing ability of  nitrogen atomic monolayers is less effective in compari-
son with the Ar ones at the same conditions; the adsorption isostere curves shift to higher 
pressures of He with its higher concentrations in adsorbents (Fig 2 in [4]) and for the light 
isotopes of 3He in comparison with 4He at the same conditions (Figs 2 in [3] and 8 in [4]); 

iii) AI curves of  3He on Ar layers showed much higher values of adsorption with de-
creasing thickness d (and its stiffness) for  Ar cryogenic layers (the well-known so-called 
“size-effect” in plasticity of  films deposited on the rigid surface- see Fig 7 in [4]); 

iv) the adsorption isosteres of  4He were changed abruptly at temperatures close to 
the temperature (T) of its phase transition (for example, the lambda point Tλ for the  transi-
tion of the bulk   normal 4He-I to the so-called superfluid 4He-II). An abrupt pressure and 
RA change existed at 4He film thickness, d, was approximately equal to 2 monolayers, and 
it was decreases with increasing d or increasing stiffness of 4He (Figs 2 in [3] and 8 in [4]). 
The cryogenic adsorption of  3He on  Ar layer with  the height of  d approximately 1 
monolayer displays monotonous changes within the experimental temperature range (with-
out   the transition of normal to superfluid state). The AI(T) curves at d = const are the 
same as the mean dislocation pathlength l(T) at constant stress of deformation flow in vari-
ous crystals [5]; 

v) the heat of adsorbtion Q (an activation energy of deformation) was abruptly 
changed in 4He films at phase transition, and its temperature dependence and the parts of  
i-iv) confirm the deformation origin of  phase transition  of normal 4He-I to the so-called 
superfluid 4He-II and the standard deformation nature of the properties of  4He-II [6-7]; 
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Point ii) is explained through the fact that the solid N2 is harder than the solid Ar, and 
the harder pressures (stresses) make higher insertion or higher concentration of He atoms 
in cryogenic layers. It should be stressed that the so-called “isotope effect” in adsorption is 
mainly due to the standard plastic deformation between the large segregates (clusters) of 
adsorber/adsorbate atoms with the signs of  bulk lattice structures but not to their separate 
atoms because the lattice parameters of  3He is usually higher than the 4He ones at the same 
conditions, and the reverse is valid for the sizes of their atoms. And the usual clusters seg-
regates of gaseous atoms are well known from the different experiments on the gaseous 
state of matter [8]. In this case the point iv) is an ordinary result of the so-called ‘size ef-
fect” during standard plastic deformation, and the parts iv-v) are the strict consequence of 
various local heating conditions of solid 3,4He layers under the standard deformation at 
typical phase transition- cryogenic adsorption. 
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PHYSICAL-CHEMICAL SOFTENING OF BIOLOGICAL TISSUES IS THE 
ONLY WAY FOR LONG LIFE SPAN WITHOUT DISEASES. FATIGUE  
HARDENING  IS THE KEY MECHANISM OF AGING AND DISEASES 
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This work evidences for the physical base of arterial blood pressure (ABP) and its 
prognostic sense for aging and diseases. The new paradigm about the universal nature of 
phase-interface stresses and microscopic mechanisms of plastic deformation (MPD) in the 
origin and development of phase transitions in biological tissues (BT) provides a consid-
eration of aging and diseases (local aging) as a result of mechanical fatigue durability and 
stress hardening of molecular and cell structures under body metabolism and external 
geomagnetic storms. This means that any practical guide to general medical treatment of 
aging and chronic diseases with drugs and herbs must be concerned with physical-chemical 
stress softening of BT.  
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Literature and our data irrefutably evidence for the deformation origin of physiologi-
cal, physical and chemical stress effects on biological tissues (BT), cells growth and prolif-
eration, differentiation, aging and evolution of species, endogenous diseases, еtс. on vari-
ous deformation modes of development from atomic to global scale lengths. The last 
statement means the phase transitions: DNA and RNA reorganization and replication, cell 
growth and proliferation, metastasis, reproduction of BT and body of the species, popula-
tions, etc. up to their fracture - apoptosis of cells and death, disappearance of populations, 
etc. These transformations are irresistibly identical to the stiffening or softening deforma-
tion of solids, etc. with the appropriate production of lattice defects with various dimen-
sions. The analogous defects in BT (reactive oxygen species, ROS, in mitochondria of BT) 
stimulate the additional oxidative stress in cells and their stiffening as a result of mechani-
cal fatigue durability and stress hardening of molecular and cell structures under body me-
tabolism, infections and external geomagnetic storms. Our comparison of the mechanisms 
of plastic deformation (MPD) in living BT under arterial blood pressure oscillations (this 
work), metabolic transformations and physiological stresses, various states of different ma-
terials under load show that MPD are strictly the same on atomic-to-macroscopic scale 
lengths. The BT softening processes under external low dosed oscillating stresses with 
wide range of frequency modulation (weak variations of geomagnetic and electromagnetic 
fields, temperature, oxygen content in air, physical-chemical influence,  intellectual exer-
cises, activation therapy, fractionated drug, starvation, diet and irradiation intake, etc.) are 
the natural sanitation of the sick organisms. They are absolutely necessary for the operation 
of living organisms and expand their growth and life span. 

This work gives direct evidence for the physical base of oscillating arterial blood 
pressure (ABP): it is the APB levels that directly concerned with  serrated mechanical 
properties of cardio-vascular system: the steady level of ABPdiastolic  points to their state of 
aging first of all. In the frames of this new paradigm the aging and diseases are the gradual 
products of irregular local mechanical fatigue stiffening of  BT under oscillating body me-
tabolism and external stress influences where the mechanical durability of living cells is 
their life span. 

The universality of micromechanisms of plasticity at phase transitions in inorganic 
and organic matter is also confirmed by the universality of fundamental mathematical laws 
and their variations, which describe the evolution of phase transformations in various 
forms of matter. 

The concrete programmed weak stimulation therapy examples again confirm the 
common nature of endogenous diseases, physical, chemical and biological processes. And 
it is a good assistant for the traditional methods of cure and drugs for rising the level of 
life. I believe that this new approach may be a powerful additional resource for all scien-
tific researchers and practitioners in cure of well-known incurable diseases and aging. 
 
 
 

DISLOCATION MECHANISMS EXPLAIN THE FEATURES OF LOW 
TEMPERATURE  HEAT CONDUCTIVITY IN RARE-GAS SOLIDS 

                                 
Kisel V. P. 
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Although the dislocations have a profound effect on thermal  (λ)  and electron  (σ) 
conductivity, the mechanisms of phonon- and electron-dislocation interaction are poorly 
understood in real solids.The remarkable findings of this work are the clear demonstration 
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of the crucial role of dislocation mechanisms in λ and σ of solidified helium and other sol-
ids at low temperatures, and the scaling behavior of stresses for dislocation interaction with 
phonons  (PS ), electrons  (ES) and lattice physical imperfections  (DS)  at subatomic, 
atomic, meso- and macroscopic length scales under heat, current or dislocation flow ( dur-
ing the ultrasonic, impulse or macroscopic loadings up to the shock stresses ) in various 
solids – see Fig.1. 

 

 
Fig 1. Scaling of the yield stress 
and the deformation stress, σd,  at 
various deformation scale lengths 
at strains ε=constant (curves I, 
ε=10-8 to 10-6; II, ε=10-3; III, 
ε=5·10-2=5%) and in diffe-rent 
crystalline systems and  nor-
mal/superconducting states under 
various tests, in the wide tem-
perature range T=( 6.5·10-4 to  
0.97)T-1

melt proves the key role of  
the same cross-slip mechanism,  
dislocation climb and Orowan 
bowing [5-7]. 
 

 
The principle points of our approach are: 
 - Every crystal matrix contains a lot of nano- and microparticles of impurity phase 

[26]. These precipitates are the main obstacles to dislocation motion (crystal vibrations or 
phonons) and to the mobility of  dislocation segments in primary (kinks) and secondary 
(cross-slip jogs) planes along them. Solid helium is a highly suitable model crystal with the 
unique simple composition of second phase precipitates. Zhuze and Kontrova were the first 
to suggest the correlation between hardness (Hv, mechanical properties) and λ (or inverse 
thermal resistivity, W) in non-metal crystals [1].Dislocation interactions with phonons and 
electrons are very sensitive to the DS (or lattice work-hardening, WH) like it is during the 
dislocation plasticity in conventional solids, liquids, gases, etc. [2-7]. This conclusion is 
confirmed by: 

1.The same “size effect” and the surface roughness effect (so-called “diffuse bound-
ary scattering of phonons”, for example) for samples under λ [8,9], σ [10] and deformation 
[11,11a] at low temperatures. It is worth stressing that the deformation “size effect”  in 
nominally pure KCl crystals has the maximal values at temperatures T >7·10-3Tmelt (Tmelt is 
the melting temperature) [11a]. Experiments demonstrate that much of the diffusive scat-
tering is caused by mobile  dislocations from the numerous dislocation sources on the 
abraded sample surfaces [8,11]. In the case of vibration mode of dislocations at λ, σ – ex-
periments the conservative jogs and kinks play the vital role in drag of  dislocation line [2-
7]; 

2. The same dependences of orientation angle anisotropy for W in prismatic and 
basal planes [13] and mobility of ions in h.c.p.  solid He [14], thermal expansion coeffi-
cient, α [25]  (see, please, part 3 below)  are typical for the dislocation plasticity (DS) in 
h.c.p. crystals: during the charge flight heavy deformed local zones around the positive and 
negative ions successively expands along the direction of external force by the aside shear 
of lattice atoms [4]. This means that low ion drag force during the motion in the basal 
planes is determined mainly by dislocation plasticity in prismatic planes and vice versa. 
Accordingly, low deformation stresses for phonons,  PS , in the basal planes are concerned 
with subatomic-scale motion of dislocations in the same planes which are determined 
mainly by the low drag of decreased concentration of  dislocation jogs in hard prismatic 
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(cross-slip) planes and the PS in prismatic planes  -  by high drag stresses in prismatic 
planes due to high jog concentration in easy basal planes. This is confirmed by the de-
crease of differences in λ(T) with the increase of low concentration of impurity particles 
which are the additional points for jog generation like it was for the increase of the shear 
stresses in primary and cross-slip planes [2,3,13,15].     

3.  The non-monotonous temperature behavior of λ [8,9,13,16,17] and σ [10,12-
Fig.3] is similar to the low-temperature yield stress (YS) anomaly in alkali halides, metal 
alloys and crystalline methane [3]: in the low concentration range of chemical impurities 
crystal WH shifts the temperature maximum of YS, Tmax, to higher values, whereas at 
higher impurity content (at higher WH) the additional crystal hardening reduces the Tmax 
[18]. 

The estimates of the Tmax for λ, σ (T)- curves, and the Tmax increase with  crystal 
hardening rise [16]  (in crystals with low impurity content under the rise of pressure [9,13] 
in solid He, too) correspond to the Tmin of the non-monotonous  temperature-dependent 
component of local stresses 

                                    σi (T)  =  2 G(T)  ·  [α1 (T) )-α2(T)]· (AT-Tmelt) 
near the second-phase nano- or micro-precipitates in the same crystals (4He matrix 

with 3He impurities), where (α1 - α2) is the difference in thermal expansion coefficients  (α)  
at the interface of 3He matrix-4He precipitate  or vice versa,  T is the temperature, G is the 
matrix shear modulus, Tmelt  is the melting point of the matrix, constant value A<1 takes 
account of partial stress relaxation of  σ  at high (T > 0.5Tmelt)  temperatures [2-4]. The 
same is valid for insulator NaCl-OH [16], metal Ni-Co [17] and Al-Mg [12] alloys, semi-
conductor Ge-In [23] crystals, etc. 

It should be stressed that the low-temperature non-monotonous plasticity behavior 
plasticity of solids in very soft materials (at extremely low deformation stresses) only and 
disappears in hard alloys  (at higher stresses) [3,7]. The same is valid for the identical phe-
nomenon in λ and α (at low deformation stresses), for the mobility of charged ions in so-
lidified gases (at higher deformation stresses [4]), for example. 

4. Various analytical forms for the terms at low (T < θDebye/25) and high temperature 
branches λ = Tn  , approximately n= 2 to 7, can be easily obtained from the different parts 
of various experimental approximations for  G (T),  α = At + bT3  +  cT5(or 6)  + ….  [25] in  
(1), if  we suppose (due to the data of the work [1] ) that  λ (T,σ)  = constant · V (T, σi),  
where V is the dislocation velocity in the crystal. 

5.  It should be stressed that although we cannot estimate the  α(T)-  values at pres-
sures which are different from the table data, full accord between the Tmax in σi(T) and λ, 
ER(T) data forced us to the conclusion that microcrystals of the second phase are really 
existed in the matrix and the relative difference in thermal expansion coefficients of solid 
3,4He is maintained at higher pressures of 3He, 4He, too. 

6. It is extremely important to note that α in NaCl-OH (at low concentrations) is a 
non-monotonous function at low temperatures,  too, the Tmax of  α (T) shifts to higher val-
ues with the increasing OH- content  [16]. This experimental fact means that the nature of 
thermal expansion of solids is the same as for dislocation plasticity at subatomic, atomic, 
meso- and macroscopic length scales (see part 4). The identity of the governing mecha-
nisms for α  is confirmed by the sharp sensitivity of TEC to crystal deformation and heat 
prehistory, morphology,composition and concentration of impurities, crystallographic 
symmetry,  etc.  like it was for  the DS  in different solids (see parts 3-4).  

7.  It should be stressed that the above second-phase precipitates are always present 
in every so-called  “solid solution”  or alloy with the tendency to evident miscibility gap at 
any concentration or temperature (in solid 3He-4He [4]  or  in KCl-KBr [6,7] so-called  
“solid solutions”). 

 The sizes and concentration of these particles change non-monotonically with the 
rise of impurity content. The concentration range of these non-monotonic changes depends 
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on the difference in the lattice parameters of matrix and  impurity phase, LP, and starts 
from the impurity content of approximately  (5·10-4 –10-3 mol % =1017-1018 cm-3) in con-
ventional materials (NaCl-CaCl2,  SrCl2,  PbCl2,  etc.  with LP > 5%)  [7]. 

For this case the laser light scattering indicates the presence of very high concentra-
tion (from 104 to 1015  cm-3 and even more)  [4,7] of microdefects with the mean sizes are 
about 0.1μm.   

For the KCl-KBr system with a lower difference  LP = 4.8% there are concentration 
maxima for larger (more than 0.1 μm) light scattering defects and concentration minima 
for mean and small defects at much larger concentrations  C = 3 to 8 and at 95 to98 mol.% 
of   KBr in KCl [7]. 

8. It should be stressed that it is this range of impurity concentration from which λ 
begins to to reduce appreciably and the YS increases noticeably in conventional crystalline 
systems [20,11], but for the lower values of  LP in  KCl-KBr alloys this range starts from 
approximately 1mol.% of  KBr [21, 22]. The same is valid for the other systems: Ge-Si,  
Pb-Te/Pb-Se,  etc. 

The above minima confirm the key role of small impurity phase precipitates in the 
low-temperature plasticity of different solids [2-7] and explain the minima of the yield 
stress, σ, for the same concentrations of  KBr  in  KCl  in the so-called  “solid solutions” of  
KCl-KBr at 4,2K [22]. In the middle range of concentrations (C = 40 to 60 mol.% of KBr 
in KCl ) there are concentration maximum for small microdefects and concentration mini-
mum for the large ones. Again, the concentration maximum for small precipitates stipu-
lates the highest values of  at low temperatures  (T = 4.2K ) [22]. All the data on the influ-
ence of various types of impurities on the λ [24] in solidified gases can be completely un-
derstood if the lattice mismatch of matrix-nanoprecipiate will be taken into consideration 
only. 

9. Thermal prehistory of the samples changes significantly the parameters of impurity 
and irradiation defects thus  strongly affecting λ, mechanical properties and electrical resis-
tance in solids [8-9,11-13]  -  see parts 7, 8. 

10.  The same effect of predeformation ( the size and orientation of crystallite grains, 
the density of extended bulk defects  -  grain boundaries, dislocations,  etc. ) and especially 
on the low-temperature TC,  EC  and  DS  [8-9, 11-13],  etc.  again confirms the above 
statements.  

11.  The spread of TC/DS  data points or curves usually increases with  temperature 
or thermal resistance decrease, and it disappears at high  temperatures like it was for the 
parameters of plastic flow in various crystals  [5]. 

It is extremely important to note that  typical high-temperature anomalies in plasticity 
of all crystalline classes at moderated  (T = 0.3 to 0.9 Tmelt) temperatures and nearby the 
Tmelt of the   matrix [5, 7] are characteristic of thermal conductivity, too  [20]. 

12.The local stresses,  σi , play the crucial role in the dislocation cross-slip and climb 
thus determining the “anomaly” at low and ultra-low temperature plasticity  (DS, λ, EC) of 
ordered and disordered solids  [2-3].  

Preliminary estimates for the PS,  ES  scale with the DS in the same materials. 
13.  The effect of numerous plastic loadings  (thermal shocks, grown defects) of per-

fect solid 4He crystals on their λ  [19]  again strongly confirms its dislocation nature: 
a)  The heavy decrease of λ with the growing number of deformation loadings of 

crystal are well correlated with the gradual decrease of mean dislocation pathlenghs, num-
ber of mobile dislocations and density of crystal defects in different crystals under alternat-
ing loadings  [5]; 

b)  At low temperatures  ( T =  (0.3-0.8) Tmelt ) the additional heat resistance, W , in-
creases with the growth of 4He work-hardening  (under the rise of solidification pressure or 
density of crystal growth defects at the same pressure ) like it is in the conventional crys-
tals;  
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It is absolutely natural that the thermal annealings of samples with different defects 
restore the λ:  low-temperature annealings  ( T < 0.5Tmelt destroy small lattice defects - dis-
location loops, debris, dipoles, microprecipitates of second phase, point defect clusters ), 
while the smallest dislocation defects and debris are annealed at T > 0.5Tmelt  [2-7]; 

14.  The above data and scaling again clearly proves the identical classical disloca-
tion nature  of the above mechanisms in plasticity, λ and electrical resistance of typical 
classes of solids: insulators, metals and alloys, semiconductors, etc. 
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Although the hardening-softening effects of various materials treatments (surface 

polishing of metals and ionic crystals – the Ioffe effect in NaCL; surface moistening by 
liquid metals – the Rehbinder effect; crystal surface irradiation effects with particles of  
various nature and charge, ion implantation; solid particle erosion and emission; corrosion, 
amorphization; surface/ subsurface point defects-impurity segregation, surface films and 
coatings, surface oxidation, diffusion (DF), electromigration, adsorption and desorption, 
electrical deposition, dissolution of solids, , etc.) have been studied thoroughly, there is no 
consensus about the same dislocation nature of  these phenomena in other solids, liquids 
and gases till now.  

This work demonstrates the universality of dislocation plasticity of solid-liquid phase 
in front of the moving charged particle (electron, ion) which qualitatively and quantita-
tively describes atomic-, micro- and macroscale lengths of observation of electrical con-
ductivity in materials. In this approach the standard Ohm’s law is only the electrical 
equivalent of the Hooke’s law in quasi-elastic deformation of the material under moving 
particle. At higher field intensity (at higher stages of plastic flow) the temperature and im-
purity concentration dependences of current flow in solid helium repeat the appropriate 
deformation curves in solids [1]. 

This conclusion is confirmed by: 
1. The same “size effects”, the surface roughness effects, the sensitivity of corrosion ( 

C), DF, thermal expansion coefficient (TEC), electromigration (EM), electroconductivity 
(EC), and  the parameters of deformation (D) to temperature (T), predeformation and heat 
prehistory, composition, concentration, size distribution and spacings of impurity clusters 
and  microprecipitates, lattice symmetry, electroplastic effect and work-hardening of solids 
at low and high temperatures [2-7].  

2. The same dependences of orientation angle anisotropy for TEC, EM and D in the 
h.c.p. rystals [2] and the similar effect of magnetic field on deformation and electrodeposi-
tion. 

3. The same non-monotonous T-behavior of TEC, thermal conductivity (TC), EC,      
microhardness  (HC) is similar to the yield stress anomalies (YSA) vs the low- or moderate    
temperature and in the vicinity of the melting point in insulators and metals, metal alloys 
and  crystalline gases, etc. [2-6]. 

4. The smoothness of electrodeposits and their dissolution (or micrograin structure 
and their  misorientations due to mechanical softening of solids [2,6] strongly depends on 
the form of еlectric pulses/current[stress rate, relative amplitudes and the lengths of current 
pulses between them in various metals and alloys. 

5. Electromigration, electrodeposition/electrodissolution, corrosion and electrical 
breakdown processes are the different stages of current mechanical stressing and deforma-
tion of solids. 

    The scaling behavior of volt-ampere J(U, T), ion mobility, μ(U, T), and ion veloc-
ity, v(U, T), frequency dependences in a model crystal and the parameters of ion dispersion 
and emission with the parameters of work-hardening (stress – strain curves) of conven-
tional insulators, solidified gases at different T, energies of ions, etc. confirms this  ap-
proach [2]. This is valid for any local plastic deformation (or work-hardening, WH) of sol-
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ids around the positive negative ions which is expanded up to macroscopic dislocation 
paths in crystals during the charge flights in liquid or solid helium [1].  Thus it is the con-
ventional crystal 2-or-3- dimensional WH that  governs the parameters of currents, particle 
erosion and emission, liquid  and gas superfluidity,  etc. And this well-known WH of the 
conductors under current stressing (during electromigration, electrodeposition/ electrodis-
solution, corrosion and electrical breakdown  processes, etc.) is usually considered as 
charge trapping by the accumulation of   space charge [12].  

In solids the moving electrical charges  slightly deform the matrix (for example, pola-
ron-quasiparticle with electron),  and  their motion through the crystal lattice can be well 
described by dislocation motion and multiplication [1]. So, various thermal and predefor-
mation history effects on microstructural evolution, current flow and electrical breakdown 
(lifetime extension processes) in solids, liquids, etc. can be considered like the same effects 
in standard plastic flow and its final stage – fracture.  

This study shows that it is the sharp jump in compressive work-hardening of  well-
known  selected metals and ceramics under cooling that is the cause of insulating-metal-
superconducting (IMSC) transition due to the sudden drop of plastic-deformation losses for 
nucleation and motion of charged particles  as it was under abrupt standard deformation [1-
3].  It is well known that the standard parameters of positron annihilation are sensitive to 
the concentration of free (weal tied with lattice) electrons, the local lattice deformations 
and concentrations of various lattice defects. 

The remarkable finding of this work is the linear correlation between the critical tem-
perature of superconducting (SC) transition, Tc, and the room-temperature half-width of 
angular correlation of positron annihilation radiation, Go/2, in the series of powder samples 
of ceramic high-Tc  SC YBCO (123) with the various deficiency of oxygen content, elec-
tron concentrations,  Tc, etc. 

This correlation directly points to the existence of important material characteristics, 
which are the crucial ones to the temperatures Tc (IMSC transition) and show the extent of  
lattice-electron interaction (retardation of electrons in the lattice) in each phase of powder 
samples. The literature data  prompt me to show directly that  the key role in  these pa-
rameters plays the appreciable jump in CuO-layer lattice thermal contraction (compres-
sion) under its deep cooling. 

This IMSC transition means the simultaneous lowest mechanical relaxation in the 
state of the  of  the YBCO lattice. The same is valid for the other low- and high-Tc SCs 
(metals, alloys, ceramics, fullerites, organic molecular crystals and  carbon nanotubes). 

The work [8] directly confirms this through the ultrahigh penetration of fine metal 
particles into the metal at 77K, because it evidenced for the  primary effect of  lattice me-
chanical distortions  during the variation in the deficiency of oxygen content, and the sec-
ondary time-stage of oxygen ordering in the YBCO (123) was the result of the primary 
stage only [9]. The lattice contraction is increased due to various types of deformation 
treatments of the samples:  low-temperature-induced mismatch between second-phase 
clusters or nanodomains and the matrix, substitution of foreign atoms, shear and hydro-
static pressures, various doses of particle irradiation, different heat treatment regimes, vari-
ous external gas atmospheres, etc. 

Even at the quick glance at the D. I. Mendeleev’s table of chemical elements you can 
see that the superconductor elements place mainly in the central part of the table. We can 
see that this is concerned with the increased charge of particles and simultaneous their 
well-defined mechanical properties: the elements in the left  column (very plastic elements 
at very low temperatures from Na to Fr, from Cu to Au, but all of them have low density of 
free electrons. Whereas the Li is a superconductor at very high pressures only). And the 
elements from the right columns (very hard elements at low temperatures as Fe, from Co to 
Rh, Ni to Pd and Pt – with the low density of  free electrons, where are the elements Os, Ir, 
Pt, Hg, Tl, Pb have the low concentration of flight electrons) – thus these elements have 
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the minimal places for the electron localization at low temperatures, and in some cases 
they are enough for hopping conductivity only. The left column elements are not super-
conductors because they have a low-density free electrons, while the right- column ele-
ments are not superconducting for the most part because they are very hard mechanically at 
low temperatures to have the sufficient value of plastic superlocalization and dislocation 
cross-slip at low temperatures for the electron consolidation. In terms of the key role of 
plastic deformation in the electron bonding (the Cooper paring) the type of this bond are 
determined with the help of electron mobility  μe = RHallσ, where RHall is the Hall constant, 
and  σ is the electron conductivity.  This value determines the total value of electron me-
chanical drag in crystal or liquid matrix with different defects. It turned out that that the 
superconducting elements and their alloys have the intermediate values of μe and RHall at 
room temperature [10]. This means that the superconductors principally belong to the in-
termediate part of  electron drag materials and in terms of plastic mechanism of their bond-
ing this means that these materials belong to the narrow region of  simultaneously high 
plastic and high conducting materials which are mainly placed in the center of D. I. Men-
deleev’s table. The other types of crystal hardening, doping, irradiation, etc. make the ma-
terial to place in this intermediate region of (plasticity x electron density) to be a supercon-
ductor. This is in line with the properties of liquids and their possibility to be as a super-
fluid or supersolid sample [11]. 

Our conclusion is confirmed by the well-known dome-shaped form of the depend-
ence Tc(ε-strain) [1], where the Tc is the critical temperature of superconducting transition 
[1]. With the rise of  ε  the number of  dislocation cross-slip places to catch the electrons 
during the current flow through the sample increases too until the number of slip lines and 
cross-slips in the sample become so large that they become inhibit the current.    

   The new universal origin of IVSC transition gives the fine principal way to opti-
mize the preparation procedure and the forecast of parameters of future SC materials. 
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There is currently no unifying qualitative and quantitative description of various di-

ode properties in solidified gases. Crystalline gases are highly suitable model crystals with 
the unique possibilities to change their different physical parameters and usual simple 
composition of second phase precipitates. First, this work is the first to demonstrate how 
the consideration of dislocation plasticity of matrix in front of the moving charges qualita-
tively and quantitatively describes various diode properties in solidified gases.  

Second remarkable finding of this work is scaling behavior of volt-ampere J (U,T) , 
mobility, μ (U, T), and velocity, v (U,T), dependences of ions in solid He, and of the work-
hardening (WH) curves in solid 4He and conventional solids at different temperatures, T, 
and at subatomic, atomic, meso- and macroscopic length scales during the ultrasonic, im-
pulse or macroscopic loadnings up to the shock wave stresses  -  confirms this.  

1. The estimates of the deformation stress,  σd, in front of the moving positive or 
negative ions under a constant electric field  ( E =  200 – 20 000 V/cm; the average diame-
ter of ions is  assumed to be 20 Å units) give the values of   σd up to 24 times exceeding the 
yield stress of solid 4He  [12], for example. This means that the heavy local plastic defor-
mations oh solid helium around the positive and negative ions due to the polarization 
forces  [1] are successively expanded over the atomic, meso- and macroscopic slip-lengths 
of crystals during the charge flight thus macroscopically deforming the crystal gap of the 
diode.  

It is evident that heavy deformed local zones around the positive and negative ions 
can consecutively expands along the direction of external electric force by the aside shear 
of surrounding lattice atoms.   

This means that low ion mobility in the basal planes is determined mainly by disloca-
tion plasticity in prismatic (normal to the main basal plane) slip planes and vice versa. Low 
deformation stresses in the basal planes are determined mainly by the low drag of de-
creased concentration of dislocation jogs (due to cross-slip in “hard” prismatic planes ) and 
high drag stresses in prismatic planes are due to high jog concentration in “easy cross-slip” 
basal planes  [4].  

So, this reversal of anisotropy in the mobility of ions in prismatic and basal planes in 
hcp crystals  [9] and the effect of lattice structure on m (U,T) [10]  are concerned with WH 
anisotropy of solidified gas bulk like it was during the deformation oh conventional h.c.p. 
solids [2–8].  This conclusion is confirmed by:  

2. The distinguishable distortions of the solid helium lattice under the movement of 
charges de-termined from the thermal conductivity measurements in comparison with un-
treated solid He [10].  

3.The hysteresis of current,  J(U), increases during the intermittent cooling-warming 
cycles in 4He crystals under constant electric fields  [10]. The same crystal-hardening ef-
fect is typical for the predeformation of conventional crystals, especially at low tempera-
tures and high deformation stresses. Trapping of charged ions by various dislocation struc-
tures in the bulk of solidified gas may be concerned with the retardation of matrix disloca-
tions in the plastic zone before the injected ions. This is in line with the other data on solids 
[20], polymers [21], etc. 

4.The activation energy always decreases with a growth of U and with a decrease of 
temperature, T , external pressure,  etc.  (under crystal work hardening ). The estimate of 
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dislocation activation area from the data of works  [9 – 11] gives several square units of the 
Burgers vector modulus at high electric fields, which is typical for the activation area esti-
mate of dislocation plasticity under stresses much higher than the yield stress [8]. 

5.The general three-stage (S shaped ) form of the dependences  J,  μ (charge mobil-
ity),  v ( U )-charge velocity, which is typical for the work- hardening coefficients of these 
stages are strongly dependent on the crystal hardening due to impurity concentration, pres-
sure, temperature, crystallographic orientation, “stress rate”  -  dU/dt,  etc., so their se-
quence corresponds to the so-called “easy glide and linear work- hardening” in soft crys-
tals or to the so-called “parabolic work- hardening” in the hard ones. 

6. The spread of data points or curves increases with temperature or voltage decrease; 
temperature dependences of  J, m, v increase with the growth of  U like it is for dislocation 
mobility under flow stress, s, in ordinary crystals with the rare spatial distribution of sec-
ond-phase nano- and microprecipitates  [2–4]. 

7. The quasi-periodic current bursts in a strained solid 4He  [9] are similar to the ser-
rated yielding of crystals at high temperatures ( T =  ( 0.3 – 0.8 )Tm,  Tm is the melting 
point )  [3] :  

i ) the frequency of the bursts exponentially increases with U-, T- growth;             
ii ) the amplitude of the bursts decreases with  U,  dU/dt  -  growth; 
ii ) the periodic bursts exist in the narrow T-range only,  etc.  
8. The non-monotonous temperature behavior of  J, μ, v at low U and their decrease 

at higher U [10-11] is identical to the properties of low- temperature yield stress anomaly 
in alkali halides, metal alloys and crystalline methane [2-4,19]: in the low concentration 
range of second-phase precipitates crystal hardening shifts the temperature maximum of 
the yield stress,  Tmax, to the higher values of T, whereas at high impurity content ( at 
higher work- hardening ) the additional crystal hardening reduces the Tmax [19]. 

The estimates of the same Tmax = ( 0.7-0.8 ) K for the maxima on  J, μ, v ( 1/T )-
curves, and the Tmax = ( 0.8-0.9 ) K increase with the growth of 3 , 4He crystals hardening 
under the rise of pressure, impurity concentration,  etc. [ 10-11 ] strictly correspond to the 
variations of the minimum in the non-monotonous temperature-dependent component of 
local stresses 

                                       σi  ( T ) = 2 G (T) · ( a1 (T) – a2 (T) ) · (AT – Tmelt) 
near the second-phase nano- or microprecipitates in the matrix, where (a1 – a2) is the 

difference in thermal expansion coefficients at the interface of 3He matrix – 4He  precipi-
tate or vice versa,  G is the matrix shear modulus, the constant value  A < 1 takes account 
of partial stress relaxation of  σ  at high  (T > 0.6Tmelt) temperatures, Tmelt is the melting 
point.   

It should be stressed that although we cannot estimate the a (T) – values at pressures 
which are different from the table data, but the full accord between the Tmax in  σi (T) and J 
(U, T), μ (U, T), and v (U, T) data forced us to conclusion that the impurity nanocrystals 
and the relative difference in thermal expansion coefficients of solid 3,4He are the real exis-
tence and this is  maintained at higher  pressures of  3He, 4He, too. Of course, the same is 
valid for the other solidified gases, solid and liquid alloys, etc.  

9. It should be noted that the above second-phase precipitates are absolutely inevita-
ble particles in every so-called “solid solution” or alloy with the tendency to the miscibility 
gap at any concentration or temperature ( in solid 3He – 4He or KCl – KBr  [2-7] “solid so-
lutions” ). 

The dependences of sizes and concentration of these microparticles are complicated 
functions if the impurity content. The concentration range of these non-monotonic changes 
depends on the difference in the lattice parameters of matrix and impurity phase, LP, and 
starts from the impurity content of approximately 0.001 mol % in ordinary materials (NaCl 
– CaCl2, SrCl2, PbCl2,  etc. with LP > 5%) [7]. 
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In this case the laser light scattering indicates the presence of very high concentration 
(from 104   to 1015 cm-3  and more) [4,7] of microdefects with a lower difference LP = 
4.8% there are concentration maxima for larger ( more than 0.1 μm ) laser-light scattering 
defects and concentration minima for mean and small defects at much larger concentra-
tions C = 3 to 8 and at 95 to 98 mol.% of KBr in KCl.  

These minima confirm the crucial role of second phase precipitates in the low-
temperature plasticity of various solids [2 -7] and explain the minima of the yield stress, σy, 
for the same  concentrations of KBr in KCl the so-called “solid solutions” OF KCl- KBr 
AT 4.2K [14]. In the middle range of concentrations ( C = 40 to 60 mol.% of  KBr in KCl ) 
there are concentration maximum for small microdefects and concentration minimum for 
the large ones. Again, the concentration maximum for small precipitates stipulates the 
highest values of  σ (T = 4.2K) [14]. In the systems with higher LP-values all these fea-
tures are repeated at much smaller values of second phase concentration – see, for exam-
ple, the data on metal: Ta-Re/Mo [15], Fe-Si/N [16], Ni3Al/Be [17], and semiconductor 
PbTe/SnTe [18] systems, etc.  

10. The strong correlation between the features of second phase precipitation and 
low-temperature behavior of the parameters of plastic flow in solids makes absolutely clear 
the effect of thermal prehistory (at low/high temperature annealing/quenching) on the σd 
(T) – changes in solidified gases and ordinary crystals, and this effect  is more noticeable 
in the systems with larger LP-difference rather than in the systems with different ionic radii 
which is generally accepted now in theoretical considerations. 

 The local stresses,  σi , play the crucial role in the dislocation cross-slip and climb 
thus determining the “anomaly” in  J, μ, v (T) and the increase of activation energy for the 
mobility of charged ions and plas-self-diffusion of point defects both in conventional (Al, 
NaCl ) crystals ( T > ( 0.5 – 0.8 )Tm, Figs 9, 10 in [8] ) and in solid 3He-4He [11], etc. 

11. The rise of crystal hardening under the growth of applied U, concentration of 
second phase,  etc.  intensifies the cross-slip of dislocations thus increasing the peak height 
of  J, μ, v (1/T) – anomaly [11], but at higher levels of crystal hardening the thermally acti-
vated contribution of dislocation jog-dragging and climb prevails [3]. So, the intensive 
point defect production reduces and sometimes almost removes the non-monotonous T-
dependence of the mobility of charged ions at high voltages (or stresses) in solid 3He-4He 
system [11] due to the universal model of the low-T yield stress anomaly in solids [2-4]. 

12. The scaling of the values of U at various fixed μ, v, T = constant f charged ions is 
identical to  the scaling of different flow stresses at various fixed subatomic-, atomic-, mi-
cro-, meso- and macroscopic strain levels in the same and other crystals [5-7, 13]. 

CONCLUSIONS: The universality of this scaling again proves the  dislocation origin 
of the mobility of ions in solidified gases and its classical (NON-QUANTUM) nature of 
terms of the dislocation work- hardening mechanisms. It is the changes in the parameters 
of dislocation cross-slip, climb and the Orowan bowing, that determine the above scaling 
and the key-role of the applied voltage, U, or the deformation stress in the origin of stress-
aided jogs/kinks and dislocation bowing and climb [5-7, 13]. All the above statements are 
confirmed by the increased mechanical penetration of  high-velocity particles into the steel 
target under its cooling [22]. 
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DEFORMATION ORIGIN OF  PHYSICAL-CHEMICAL EFFECTS AT PHASE 
TRANSITIONS 

 
Kisel V. P. 

Inst.of Solid State Physics, RAS, Chernogolovka, Moscow distr., RUSSIA, 
kisel@issp.ac.ru 

 
The key role of deformation at  phase transitions (PT) in solids, liquids, gases, plasma 

and biological tissues (SLGPBT)1 manifests in nucleation, motion and multiplication of 
various topological defects (point defects, dislocations, twins, etc. in solids and in magnetic 
flux line lattices during superconducting PT in type-II superconductors; vortex states in 
liquids and superfluid 4He, topological defects in superfluid 3He; reactive atomic-
molecular species in SLGPBT), closely related reversible physical (heat, acoustic, electro-
magnetic and particle generating/absorbing (HAEMPGA) effects,  radioactive decay, etc.) 
and chemical (structural changes in atomic/molecular bond lengths and angles, electron 
density, etc.) reactions. And it is these effects that can explain such an unexpected and not 
understood yet but the characteristic signs of PT as defects production in rapid isotropic-to-
nematic PT in a nematic liquid crystal, HAEMPGA effects in cell mitosis and during in-
tensive motion of the components of  “quantum liquid” He II, in insulator-metal-
superconductor transitions, etc. Vortices have been observed in He4 following rapid 
quenching to the superfluid state or at fast phase separation, at merging of relative phases 
in Bose-Einstein condensates, deformation effects at phase separation in Fermi gas, etc.   

 

1V.P Kisel. et al. Functional Foods for Chronic Diseases, Richardson, TX (USA), 213 
(2006). 
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