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// P F. Д  // С Л  О  В И  Ё

При решении сл о ж н ы х  и ра зн ооб ра зн ых  за дач  
по изысканию,  производству  и обрабо тке  новых вы­
сокопрочных материалов ,  которые особенно остро 
ставит  авиацио нна я  техника,  знания м еталлурга  
в области  физических основ пластичности и проч­
ности становятся  совершенно необходимыми, В н а ­
стоящее  время при создании таких мате ри алов  все 
более широко используются процессы ц е л е н а п р а в ­
ленного ф орми ров ани я  тонкой структуры на стадии 
получения заготовок  и пол уф абрикатов ,  особенно 
методами обработки давлением.  В этой связи д о ­
статочно упомянуть  т 'ермомеханпческую обработку,  
основанную на сочетании пластической деформаци и 
и термической обработки,  котор ая  существенно (па 
30— 50 % )  повыш ает  механические  свойства изд е­
лий и все шире применяется  в авиационной и ме­
таллургическом промышленности.  С другой сторо­
ны, р а зр або тк а  высокопроизводительных процессов 
обрабо тки  давлением требует более глубокого 
понимания сущности явлений,  происходящих при 
пластическом формоизменении.  Без такого по н им а­
ния невозможно создание и эффективное  прим ене­
ние технологий с использованием явления  сверх ­
пластичности,  высокоскоростных методов штампов ки  
и других способов обраб отки давлением,  особенно 
груднодеформируемых авиационных сплавов.

В пред лагаемом пособии авторы стремились 
дать  доступное систематическое  изл ожение  основ 
физики пластичности и прочности для  п е р во н ач аль­
ного изучения студентами данной темы в курсе 
м етал лограф и и и восполнить пробел  в учебной 
ли тературе  по этому вопросу.



/ .  ОСНОВНЫЕ п о н я т и я

Н а иб олее  в а ж н а я  ха ра к т е р и с т и к а  металлов  и сплавов  — их 
механические  свойства.  Механические  свойства определяются  
при испытаниях на статическое  растяжение ,  сжатие ,  изгиб, к р у ­
чение, а т а к ж е  на ударный изгиб, усталость  от действия  з н а к о ­
переменных нагрузок  и пр. По комплексу  механических свойств 
с т о й ' и л и  иной степенью достоверности судят о поведении м а ­
т ер и ал а  в эле ментах  конструкций и д еталях  машин,  а т а к ж е  
при обраб от ке  давлением,  резанием и т. д.

Механические свойства отдельных металлов  и сплавов  и зм е ­
няются  в очень широких пределах ,  од нако  по своим совокупным 
свойствам металлические  м а те р и а л ы  резко  выделя ютс я  из ос­
тальных  групп ма териа лов  и наиболее  приемлем ы для  техниче­
ского применения.

В силу металлического х а р а к т е р а  связи атомов м е та ллы  о б ­
л а д а ю т  высокой пластичностью — способностью д е ф о р м и р о ­
ваться на большую величину без раз руш ения — и высоко й пр о ч ­
ностью — д еф орм иро вани е  може т  происходить под действием 
сравнительно больших усилий, пр и лагаем ых  к образцу.  С о ч ет а ­
ние высокой пластичности и прочности придает мета ллам 
вязкость,  т. е. способность пог лощать  значительную энергию при 
постепенном увеличении д еф орм ац и и  вплоть до разрушения.

Иногд а  вязкость  смеш ив аю т с пластичностью,  мягкостью и 
другими свойствами.  Так,  кусок пластичной глины с и л ь н о - д е ­
формиру етс я  без разрушени я,  но вязкость  ее мала ,  т ак  как  
глина  деформ иру ется  при небольших на п р яж е н и я х  и, с л е до в а ­
тельно,  поглощает  очень мало механической энергии. В соответ­
ствии с этим механические  ха ра кте рис тики дел ят  на три основ­
ные группы: прочностные,  деф ор мац и он ны е (пластические) и 
энергетические  (вязкость) .  К прочностным ха ракте рис тик ам ,  
оп ред ел яем ым при испытаниях на растя жен ие ,  относятся:  пре­
дел прочности (временное  сопротивление разрыву)  о в, физич е­
ский предел  текучести од или условный предел текучести 0 0 ,2. 
ус тан авл и ва емы й по остаточной д еф ор маци и 0,2% от п ерв он а ­
чальной дли ны  об разц а ,  и предел  упругости ае, а к пла стич е ­
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ским — относительное сужен ие  в шейке  Чф относительное  у д ли ­
нение при разрыве  б, относительное равномерное  удлинение  б„ 
(рис. 1). Вязкость  металлов  чаще всего опр еделяют в испыта ­
ниях на ударный изгиб образ цов  с надрезом и наз ываю т у д а р ­
ной-вязк остью  « „ . К р о м е  этих трех групп механических свойств 
важ н ое  значение имеют упругие константы ма те ри ала :  модули 
нормальной упругости Е  и сдвига  G.

Рис. !. Условное напряжение — относительная 
деформация (а) и истинное напряжение — отно­
сительная деформация (о) для пластического м а ­
териала, подвергнутого испытанию па растяжение

Процесс деф орм ир ов ан ия  при растяж ени и об р аз ц а  обычно 
и з о б р а ж а ю т  на д и а г р а м м е  ра стя ж ен ия ,  построенной в ко орди­
натах  условное н ап ряж ен и е  а — относительная  д е ф о р м а ц и я - е  
(см. рис. 1, кри вая  а).  Относительная  д еф о р м ац и я  е находится  
делением абсолютного  при ращения  длины об р аз ц а  А 1 =  1 — /0 
м е ж д у  дву мя  в ы б ра н ны м и точками (расчетная  база)  после при­
л ож ени я  известной нагрузки на первон ача льную длину расче т ­
ной баз ы  /0. Условное на п р яж е н и е  а  вычисляют делением н а ­
грузки Р в соответствующий момент  деф ормаци и на п ервон а­
чальную пло щ адь  сечения об р аз ц а  Е0. Такой способ расчета  а 
д ае т  за ниже нное  значение  напряж ени й,  существующих в м е т а л ­
ле при пластическом деформир овани и,  т ак  ка к  в дей ствитель­
ности пло щ адь  поперечного сечения при ра стя ж ен ии  постепенно 
ум еньшается ,  особенно после об раз ован ия  шейки на образце .  
Бол ее  достоверные сведения  о н ап ря ж ен и ях  в м ета лле  об раз ца  
да ет  кр и вая  истинных н а п ряж ени й (рис. 1, кри вая  б) ,  при в ы ­
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числении которых принимается  наи меньшее  текущее  значение  
пло щади  поперечного сечения F.

В-соответствии с д и а г р а м м о й  растя ж ен и я  (рис. 1) процесс 
деф орм ир ов ан ия  дел ят  на три основные стадии:  упругую ( п р я ­
мая О Д ) ,  упругопластическую (участок АВ)  и разрушени е  
(точка В ) .

Уп р уга я  дефор мац ия  — это изменение  форм ы тела (при р а с ­
тяж ении — увеличение  длины и уменьшение  пл ощ ади  сечения),  
исчезающее после снятия  внешней нагрузки.  Установлено,  что 
упругое деф орм иро вани е  сопро вож да ется  изменением об ъема 
тела,  а предельные величины упругих дефо рмаци й для  по д а в ­
ля ю щ его  большинства  метал лов  и сплавов  составляют доли пр о­
цента  первоначальной длины образца .

Если изменение  формы тела  остается после снятия  нагрузки,  
то такую д еф орм аци ю  на зы в а ю т  остаточной, а процесс д е ф о р ­
мирования  — упругопластическим.  Предел ьн ые  значения  о с т а ­
точной (пластической)  д еф ормаци и для  большинства  металлов  
несравненно больше,  чем упругой,  и достигают нескольких (или 
десятков)  процентов.  О д н ако  при столь значительных остато ч­
ных д еф о р м ац и ях  объем тела  практически не меняется  и п р и ­
нимается  постоянным.

Следует  подчеркнуть,  что деф орм ир ов ан ие  при н а п р я ж е н и ­
ях о, пр евыш аю щих предел упругости гы, не озн ачает  п р е к р а щ е ­
ние развит ия  упругой деф ормации.  Д л я  илл юстрации этого по­
ло ж е н и я  рассмотрим схемы д и а г р а м м  р а стя ж ен ия  трех одно ­
родных образцов ,  на груж ен ны х нап ряж ен ия ми,  соответствующи­
ми т о ч к а м  а , с н m  на рис. 2.

Из построения  видно, что за  пределом упругости растет  не
только пла стическая  ч а с ы  
( n k > d e )  общей деф ормации,  
но и упру гая  ( m n > c d > a 6 ) .  
Это явление  имеет ва жн ое  
значение  в процессах  хо лод ­
ной штамповки,  широко 
применяемой в авиационной 
промышленности.  Так,  для  
гибки полосы м е та л л а  на 
точно за дан ны й угол р инст­
румент (матри ца  и пуансон) 
изготовляется с несколько 
иным углом р,. Величина  
pi — р учитывает  упругое  
возв ращени е  (пружинение)  
и мо же т  быть оп ред еле­
на из д и а г р а м м ы  истинно* 
нап ряжений .

Рис. 2. Определение величины упру­
гой деформации за пределом упру­

гости



2. М Е Х А Н И З М  У П Р У Г О Й  Д Е Ф О Р М А Ц И И .  
М О Д У Л Ь  У П Р У Г О С Т И

Л ю бо е твердое  тело сохраняет  свою целостность при н агру­
жении б лагод аря  наличию сил взаимодействия  ме ж д у  атомами.  
Силы  взаимодействия  м е ж д у  атом ами в м ета лле  с к л ады ваю тся  
из сил: а  — пр и тя же н ия  м еж д у  положительно з а р я ж е н н ы м и  
нонами и отрицательно з а р я ж е н н ы м и  свободными электронами,  
5 — оттал ки ва ни я  м еж д у  одинак ово з а р я ж е н н ы м и  ионами.  Сх е­
ма изменения,  этих сил в зависимости от расстояния  межд у  
двумя атомами приведена  на рис. 3 (кривые 1 и 2) ,  где п о к а ­
за н а  т а к ж е  ре зу льт ир ую щ ая  сила вза имодействия  м е ж д у  ат о ­
мами (кр ивая  3) ,  котор ая  является  алгебраической суммой сил 
пр и тяж ен ия ( +  ) и о тта лки вани я  (— ). Величина  этой силы име­
ет криволинейную зависимость  от расстояния  г и для  двух 
атомов описывается  уравнением

Р  =  a/r"'+'  — b / r n+ ' , (1)

Ь- числовые коэффициенты; 
3.

т и п показате ли стс-где а
пени, равные т  ~  1 и п 

Основные черты сил 
вза имодействия ,  пр ед ­
ставленные на рис. 3, 
с охраня ют ся  и д ля  ре­
альной кри ста ллич ес ­
кой ст руктуры металл а .
В точке г = г с силы при­
т я ж е н и я  и о т т а л к и в а ­
ния взаим но  ур а в н о в е ­
шива ют ся  и при отсут­
ствии внешних сил ато­
мы з а н и м аю т  р а в н о ­
весное положение ,  х а ­
ракте риз уемое  п а р а ­
метром к р и ста л л и ч ес ­
кой решетки а.

П р и л о ж ен и е  к м е т а л ­
лу  внешней нагрузки 
вы зы вает  ис к аже ни е  кри сталлической решетки в результате  у п ру ­
гих смещений отдельных атомов из положений равновесия .  Р а с ­
т я г и в аю щ ая  н агрузк а  увеличивает  расстояние  ме ж д у  атомами 
вдоль оси ее действия па величину А а, с ж и м а ю щ а я  нагр узк а  
у ме ньш ает  его на величину Да, а сдвиговая  — приводит к и с к а ж е ­
нию углов кристаллической решетки в результате  смещения одного 
слоя  атомов по отношению к другому на величину Д а. Эти смеще-

металла, в функции межатомного  
расстояния



ния на руш аю т  бал ан с  сил вза имодействия  ме ж д у  атомами,  в след ­
ствие чего возникает реа кти вн ая  сила Р ' = Р ,  с т р ем я щ а яс я  вернуть 
атомы в положение  устойчивого равновесия .  Сил а  Р' , пр и ходя­
щаяся  на единицу пло щ ади  сечения,  наз ывается  напр яже ние м.  
Согласно уравнению (1) и рис. 3 величина  н а п р яж е н и я  имеет 
криволинейную зависимость  от смещения Д а .  Однако,  ка к  уже 
отмечалось,  относительные смещения атомов,  т. е. относительная  
упругая  д еф о р м ац и я  е =  Л а/а или относительный упругий сдвиг 
у =  Л о/ а ,  весьма  малы,  поэтому зависимость  силы, стр ем я щ е й ­
ся вернуть атомы в прежнее  положение  равновесия ,  от величины 
смещения (относительной д еф орма ци и)  близка  к линейной 
функции.  Это допущение л е ж и т  в основе известного закона  
Гука,  согласно которому при на груз ках  меньше предела  у п ру ­
гости данного  м ате ри ала  но рмал ьн ые н ап р яж ен и я  о являются  
линейной функцией относительной деф орм ац и и е, а к а с а т е л ь ­
ные н ап р яж ен и я  т — линейной функцией относительного сдв и­
га у, т. с.

о = Е  г и т =  О у, (2)

где Е  и G — модули нор мальной упругости и сдвига.
З ак о н  Гука имеет удовлетворительную точность при упругих 

деф о р м ац и ях  до 1 %, что по д тв ерж дает ся  почти прямолинейным
участком кривой 3 (рис. 3) вблизи точки г0 и почти п р я м о л и ­
нейным участком кривой истинных на п ряж ени й на д и а г р а м м е  
растяж ен ия  (рис. 1). При более высоких упругих деформ аци ях,  
н аб лю даемы х,  например,  в мон ок рис тал лах  с идеальной р еш ет ­
кой, принимается нелинейная  зависимость  между  на п р яж ен »  \- 
ми и упругими деф о р м а ц и ям и  типа

г =  а / Е  +  /\,  (о / Е ) 2 +  К 2 ( а / / : ) 3 +  . . . , (3)

где К) и К-:— коэффициенты.
Рассмотрим механическую и физическую интерпретацию 

модуля  упругости.  Из  ф ор м ул ы  (2) имеем:
Е  =  ст/г. ' (4)

На д и а г р а м м е  р астя ж ен и я  (рис. 1) a / r  =  lgrx. Следовательно,  
модуль упругости Е  численно равен тангенсу угла на кло на  н а ­
чального участка  ОД кривой р ас тя ж ен и я  к оси деф ормаций.  Он 
характе риз ует  темп нарастания напря жен ия  с у в ели ч ен и ем  д е ­
формации.  Чем больше Е,  тем большее  на п ряж ени е  о необ­
х о д им о .для  осуществления  зад ан но й деформации.  Это п о л о ж е ­
ние иллюстрируется  схемой упругого растя ж ен ия  двух  р а з л и ч ­
ных матер иа лов  А и Б, имеющих модули упругости соответст­
венно Е л п Е б (рис. 4,а ).

С другой стороны, модуль упругости характ ери зу ет  жест­
кость материала  конструкции,  ко торая  определяется  величиной



дефор мации,  вызванной нагрузкой меньше предела  упругости.  
Чем больше величина  Е, тем меньше д еф ор м аци я  е, обуслов ­
ленн ая  зад ан но й нагрузкой (напряже нием а ) ,  и выше относи­
тельн ая  жесткость м ате ри ала  (рис. 4,6).

Рис. I. Схемы, иллюстрирующие механический 
смысл модуля упругости !: при 8 =  const (а)

и о =  const (б)

Так как  относительная  д еф орм ац и я  г — величина  б е з р а з м е р ­
ная,  то из формулы (4) следует,  что модуль упругости Е  имеет 
ту ж е  размерность,  что и н ап ряж ен и е  а, т. е. Па  пли М П а ,  при­
чем 1 М П а  — 0,1 кгс /мм Т

К ак уже  отмечалось,  н ап ря ж ен и е  пре дс тавляет  собой силу, 
появившуюся в результате  вынужденного ,  изменения  расстояния  
межд у  атомами при деф ормаци и тела.  Поэтому нап ряжение ,  
соответствующее любой данной деформации,  а следовательно 
и отношение  этого н ап р яж ен и я  к дефор мации,  т. с. модуль уп­
ругости Е,  является  по своему физическому смыслу функцией 
сил вза имодействия  межд у атомами,  выведенными из п о л о ж е ­
ния равновесия ,  и зависит  при данной температуре  только  от 
природы взаимодейс твующ их атомов и их распо ложен ия отно­
сительно друг  друга.

Модули упругости Е  и G являю тся  наиболее  устойчивыми 
из всех механических свойств матер иа ла .  Они структурно 
не чувствительны,  т. е. не зав ис ят  от ра зм ера  зерна  и наличия  
дефектов кристаллического  строения.  Казал ось  бы, на модуль 
упругости можн о заметно повлиять  легированием м ета лла  ино­
родными ат омам и или изменением типа  кристаллической реше т­
ки. Од на ко  д а ж е  высокий уровень легир ования  сталей и других 
м ате ри алов  (до 20— 30% ) меняет  модуль упругости всего на
3— 6% ,  что несущественно.  При  изменении типа кристаллической 
решетки сп лава  в резу льт ат е  термической об работки т а к ж е



не удае тся  вызвать  заметного  изменения  модуля  упругости,  т ак  
как состав спла ва  при этом не меняется,  природа  атомов с о хра­
няется той же,  а расстояние  м еж д у  ними, следовательно и силы 
взаимодействия ,  изменяются  незначительно.

Известно,  что легированием и термической обрабо тко й м о ж ­
но резко повысить пределы прочности,  текучести и упругости и 
тем самым увеличить прочность конструкции.  Но иногда с этим 
неправильно св язы ва ют  и повышение ее жесткости.  В действ и­
тельности жесткость  не возрастает ,  ибо модуль упругости п р а к ­
тически не меняется.  Д л я  ее существенного увеличения име­
ются только два  пути: увеличение  размеров  сечения и изме не ­
ние его кон фигурации или за мена  данного  м а те р и а ла  другим 
с более  высоким модулем упругости.  Учитывая ,  что модуль  у п ­
ругости анизотропен,  в принципе мо жн о повысить его значение  
и, следовательно,  жесткость  в нужном направ лении за  счет текс- 
турованности металла .  Но этот путь связан  с большими техни­
ческими трудностями и пока практически не используется.

•?. О С Н О В Н О Й  М Е Х А Н И З М  Х О Л О Д Н О Й
П Л А С Т И Ч Е С К О Й  Д Е Ф О Р М А Ц И И  М О Н О К Р И С Т А Л Л А

Если нагрузка,  пр и ло ж ен н ая  к образцу,  превосходит  предел  
упругости металла ,  то в нем возникает  н е об рати м ая  или о с т а ­
точная  деф ормация,  ко тора я  увеличивается  с ростом п р и л о ж е н ­
ного н а п р яж е н и я  вплоть до ра зру шени я обра з ца  (рис. 1). К а р ­
тина  пластической деф орм ац и и  реального поликристаллического  
многофазного  сплава  весьма сложна.  Рассмотрим сн ачала  пл а с ­
тическую д еф о р м а ц и ю  м оно к рис тал ла  чистого мета лла ,  а затем 
учтем влияние  примесей,  грани ц зерен и вторых фаз.

При обосновании ме ха ни зм а  пластической д еф ормаци и ис­
ходят  из установленных факторов ,  к которым относятся:  а— воз­
можность  большой (десятки процентов) необратимой ост аточ­
ной деф ормации,  в ы зы ва ю щ ей  изменение  формы тела ;  б — со­
хранение  неизменными плотности и строения  кри сталла .

Единственно в оз м ож н ы м  деф ор мац и он ны м процессом,  у д о в ­
летв оряю щи м этим условиям,  является  такое  взаим но е  с м еще­
ние частей к р и ста л л а  относительно друг  друга ,  при котором в с я ­
кий атом за ни м ае т  в конечном итоге положение ,  за ни м ае м ое  до 
этого другим атомом.  Тако й процесс наз ыва ю т  скольжением.

Во зн и ка ет  вопрос — каким типом нагрузки в ыз ывается  такое  
скольжение?  Из  теории упругости известно,  что при любой си­
стеме сил, пр ило ж енных к телу, н а п ряж енн ое  состояние 
в окрестностях  ка ж д о й  точки м ож ет  быть сведено к шаровом у 
тензору н а п ря ж ени й (трехосное равном ерное  р астя ж ен и е  или
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сж атие )  и девиа тору на п ря ж ени й — эквиваленту  действия к а с а ­
тельных н а п ря ж ени й сдвига.

Эксп ериментальны е да н ны е  свидетельствуют о том, что все­
стороннее равномерное  р астя ж ен ие  или сж атие  не может  в ы з ы ­
вать  остаточные деформации.  Следовательно,  необратимое  сме ­
щение  атомов из узлов кристаллической решетки в повое эк ви ­
валентное пол ожение  с минимумом потенциальной энергии мо­
жет быть вызвано только действием касательны х на п ряж ени й 
сдвига т.

К а к  показали специальные опыты, норма льные  с о с та в л я ю ­
щие о на п ряж енн ого  состояния  не о к а з ы в а ю т  значительного 
влияния  на величину остаточной деф орм ац и и при за дан ном  
уровне  наг руж ен ия  н а п р яж е н и я м и  сдвига.  Это не означает ,  что, 
например,  простое р а стя ж ен и е  бруса не вызовет в нем ск ол ь­
же ния и остаточной деф ормации.  Из  сопротивления м а т е р и а ­
лов известно,  что в косых сечениях растягиваемого  бруса  дейс т­
вуют не только нормальные,  но и ка сательн ые  нап ря ж ени я ,  при­
чем максим альн ого  значения  они достигают в пло ща дка х ,  н а ­
клоненных под углом 45° к оси бруса.

Таким образом,  м ехани зм  хо ло д н о й  пластической де форма­
ции заключается в скольжении отдельных частей кристалла  
относительно др уг  др уг а  по о п р ед еле н н ы м  плоскостям и н а п р а в ­
л е н и я м  под действием касательных напряжен ий  сдвига.  На  воз­
можность  разви тия  ско льже ния  ре ша ю ще е влияние  о к азы вает  
тип связи атомов в кристалле .  В ионных и ковален тных к р и ­
с т ал лах  при таком сдвиге м е ж а т о м н а я  связь  н ар уш аетс я  р а н ь ­
ше, чем какой-либо атом (поп) достигает  положения,  в котором 
он мо же т  образ оват ь  связь с новым соседом. П ри сдвиге гр уп ­
пы атомов (ионов) сцепление вдоль некоторой определенной 
плоскости в криста лле  исчезает и вместо ско льже ния  происхо­
д и т  хрупкое разрушение .

В металлических к р и ста ллах  при скольжении к а ж д ы й  атом 
начинает  притягиваться  в новое положение равновесия  раньше, 
чем произойдет  разр ыв  связей в прежнем положении,  т. е. р а н ь ­
ше, чем будет пройден максимум в точке К на кривой 3 (рис. 3) 
результирующей силы взаимод ейс тв ия  ме жд у  атом ами металла .  
Вследствие  ряда  последовательных перемещений ( к а ж д ы й  раз 
на одно м еж атом ное  расстояние)  любой слой атомов в м е т а л ­
лическом кристалл е  м ож ет  быть смещен на, 100, 1000 и д а ж е  
большее  число ме жа то мн ых  расстояний вдоль плоскости скол ь­
жения.  Такое  скольж ени е  без разру шени я обеспечивается  в м е ­
т а л л а х  облаком легко под виж ных  электронов,  ст яги ваю щих п о ­
ло жи тел ьн о  з а р я ж е н н ы е  ионы м ета лла  при любом взаимн ом их 
положении.

И



На рис. 5 по к аза ны  последовате льные  стадии деф ор мац и и 
моно к ри стал ла  с идеальной кри ста ллической решеткой к а с а т е л ь ­
ными н а п р яж е н и я м и  сдвига т. П ри наг ружен ии кр и ста л л а  н а ­
пр яж ен ия м и ниже предела  упругости (рис. 5,6) происходит  т о л ь ­
ко ис ка же ни е  прямых углов  кубической решетки.  При снятии 
такой нагрузки атомы самопроизвольно в о зв р ащ аю тся  в перво­
начальное  пол ожение  (рис. 5,а ) .  Когда  ж е  н ап р яж ен и е  дост и­
гает величины, наз ываемой критическим напряжением сдвига  тКр,

■г =0 т=о

Рис. 5. Упругая и пластическая деформация кристалла с кубической 
решеткой, подвергнутого действию касательных напряжений сдвига

происходит  ско льжение  одной части кр и ста лла  относительно 
другой по плоскости сдвига (пунктир на рис. 5,в) на некоторое 
число ме ж а т о м н ы х  расстояний (на рисунке  условно принято 
одно м еж атом но е  расстояние) .  Устранение  кас ательны х н а п р я ­
жений т >  т,<р приводит к исчезновению упругой деф ормации,  
но не вызы вает  возв ра щ ен ия  атомов сдвинутой части кр и ста лла  
в исходное положение .  В резул ьтате  возникает  не об ра ти ма я  о с ­
тато чная  д еф орм аци я  (рис. 5,г).

4. П Л О С К О С Т И  И Н А П Р А В Л Е Н  ИЯ С К О Л Ь Ж Е Н И Я  
В  К Р И С Т А Л Л А Х

Известно,  что кри сталлы пр оявляю т сильную анизотропию 
в отношении многих свойств,  в том числе и сопротивления д е ­
формаци ям .  Плоскости и на п равл ен и я  ско льже ния  в м е т а л л и ­
ческом криста лле  опре деляю тся  не случайными обст оятел ьст ­
вами. В частности,  они не могут быть пр едска за ны  на о сн о в а­
нии расчета  величины и н ап рав лен и я  максим альн ого  к а с а т е л ь ­
ного на п ряж ени я ,  вызванного внешней нагрузкой того или иного 
вида.

В любом кр и ста лле  сколь же ние  возм ож но  только  вдоль не­
которых кр и стал лограф ических плоскостей и в определенных 
направ лениях ,  л е ж а щ и х  в этих плоскостях.  Обычно оно проис­
ходит по плоскостям с наиболее  плотной упаковкой атомов,  а
12



в таки х  плоскостях  — в направ лени и кр атчай ше го  расстояния  
меж д у  атомами.  В ""этом случае необходимо наи меньшее  н а р у ­
шение идеального  поряд ка  в их распол оже ни и и, следовательно,  
мень шая  величина  сдвигового нап ря ж ени я ,  не при водящего  
к разр ы ву  связей м е ж д у  ними в процессе скольжения.  Из  рис. 6 
видно, что в плотноупакованном слое, подвергшемся  действию 
силы т, ско льжение  пойдет не по нап рав лени ю действия  этой 
силы А В ,  — а в н ап равлени ях  CD  пли A F , где кр атч ай ши е  
расстояния  м еж д у  центра ми атомов.  Аналогичным образом на 
трехмерной модели ш ар ов  можн о показать ,  что сколь же ние  н а и ­
более вероятно по плоскостям с наиболее  плотной упаковкой 
атомами.

Рис. б;. Схема, иллюстрирующая 
возможные направления скольже­
ния в плотноупакованном слое 

атомов

в решетке ГПУ

Таким образом,  is кр и ста лле  имеются во зм ож н ые  или потен­
циальные плоскости и на п рав лени я  скольжения,  которые в о б ­
щем случае  не совп адаю т  с нап равлением т т а х. Ск оль ж ени е  
по ним начинается  только  тогда,  когда  действующие в плотно- 
упа ко ванн ых плоскостях  по на пр авлени ю кр атчай ше го  ра ссто я ­
ния м е ж д у  атомами ка сательны е н а п р яж е н и я  т достигают  з н а ­
чения  Ткр.

К а ж д о м у  типу кристаллической структуры присущи свои в о з ­
мо жн ые  плоскости и на п ра влени я  скольжения,  оп ределяе мые 
особенностями у кл ад ки  атомов в кристаллической решетке.  К ак  
правило,  это плоскости и на п рав лени я  с низкими к р и с та л л о г р а ­
фическими индексами.

В к р и с та л л а х  с решеткой Г П У  плотноупа ко ванны ми плоско­
стями являю тся  плоскости {0001}, а плотноупак ованными н а ­
пра вл ен и ями — на п рав лени я  [2110], [1210] и [1120] (рис. 7). Так



как  в этих кри ст ал лах  имеется  только  одна  „система плоскостей 
{0001) и три на пр авлени я  (не считая  направлений,  обратных у к а ­
за н н ы м ) ,  в них существуют всего три возм ож н ые системы, 
скольжения ,  т. е. три во зм ож н ы е  комбинации плоскостей и н а ­
правлен» й сколь ж е н и я .

В кри ста ллах  с Г Ц К  решеткой пло тпоупаковаппымн я в л я ­
ются плоскости {111} октаэдрического  семейства,  а плотноугпт- 
кованным и на п ра влен и ями — семейство диагоналей грани куба 
<  1 10 > .  Внутри элементарн ой ячейки Г Ц К  имеются восемь 
плоскостей типа {111}, к а ж д а я  из которых отсекает  один из уг ­
лов  куба.  Но так  как  плоскости,  ра спо ложен ные  у противопо­
лож н ых  углов куба,  па раллельны ,  то в решетке Г Ц К  имеется 
четыре  различно ориентированные плотноуп ако ванн ые плоско­
сти. Ск ол ьж ени е  может  происходить по любой из четырех у к а ­
за нных плоскостей и вдоль любого  из трех направ лени й <  1 10> 
в ка ж до й  такой плоскости (при условии пре небрежения о б р а т ­
ными н ап рав лен и ям и ) .  Поэтому в Г Ц К  кри ста ллах  имеется 12 
в оз м ож н ы х систем скольжения.  Они представ лены на рис. 8.

Ре шет к а  О Ц К  в отличие от Г Ц К  и Г П У  не является  плоти •- 
упакованной,  т ак  как  коэффициент  заполнения  ц =  0,68 в ней 
меньше максим альн о возможного  т)тах =  0,74. Поэтому строго 
определенных плоскостей скол ьж ени я здесь нет. В зависимости 
от ориентации плоскостей по отношению к нап равлен и ю т та5 
сколь же ние  може т  происходить и по плоскостям {ПО}, где 
плотность упаковки на ибольш ая,  и по плоскостям {112}, {123}, 
где плотность упаковки лишь немного уступает  плоскостям {1.10}. 
Н а п р а в л е н и е  скол ьж ени я в структурах  О Ц К  единственное - 
это пространственная  диаг она ль  куба < 1 1 1 > ,  где кра тчай ш ее  
расстояние  м еж д у  атомами.

Количество возмож ных систем скольжения  определяет потен­
ц и а л ь н у ю  пластичность металла.  Рас смотрим  это положение  на 
примере  р а стя ж ен ия  монокрист аллов  с различной кр и с та л л и ­
ческой структурой.  Известно,  что при простом ра стя ж ен ии  н а и ­
большие касательны е н а п р яж е н и я  возникают в сечениях,  н а к л о ­
ненных под углом 45° к оси действия  ра стя ги ваю ще й силы.
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В поперечных и продольных сечениях об р аз ц а  ка сат ельн ые  н а ­
пр яж ен ия  равны нулю. П ри  ра ст яж ен ии  гексагональных кр и с ­
та лл ов  с ориентацией пло тноупакованных базисных плоскостей 
{0001} под углами,  близкими 0 или 90°, к линии действия р а с т я ­
гивающей силы ско льж ения в них не произойдет,  ибо к а с а т е л ь ­
ные н а п р яж е н и я  в этих плоскостях  будут малы.  При увеличении 
нагрузки хрупкое разр уш ение  (без остаточной деформ аци и)  
к р и ста л л а  произойдет  в этом случае  раньше, чем каса тельные  
н ап ря ж ени я  достигнут критического  значения .  Только  при 
ориентации плоскостей {0001} под углом 45° к оси действия силы 
ра зру шени ю предшествует  о щ ут и м ая  пластическая  д еф ор м аци я  
в этих плоскостях  под действием касательного  н а п ря ж ени я ,  ко ­
торое  для  ук азан ной  ориентации достигает  критического з н а ч е ­
ния при сравнительно небольшой величине  растя гив аю щей силы.

В Г Ц К  к р и ст ал лах  вследствие  того, что четыре плоскости 
{111} пересекают друг  друга ,  их невозмо жно ориентировать  так,  
чтобы кас ательное  н ап р яж ен и е  было равно нулю одновременно 
во всех. По крайней мере, одна  из плоскостей неизбежно о к а ­
жется  ориентированной благоприятно,  т. е. гак, что кас ательное  
н ап ряж ен и е  достигнет критической величины,  необходимой д ля  
скольжения,  прежде,  чем нормальное  н ап ря ж ен и е  достигнеч 
величины, соответствующей разрушению.  Поэтому в Г Ц К  крис­
т а л л а х  ра зру ш ен ию всегда  будет  предшествовать  значительна я  
пластическ ая  деформаци я.

В целом,  чем больше систем скол ьж ени я имеет данный ме­
талл ,  тем выше его пластичность,  т а к  к а к  при любом н а п р а в л е ­
нии действия внешних сил в случаях  отсутствия  или п р е к р а щ е ­
ния скол ьж ени я по одной из систем найдутся  другие,  в которых 
касательно е  н ап ря ж ен и е  достигнет т кр, что вы зы ва ет  с к о л ь ж е ­
ние до того, ка к  произойдет  разрушение.

Это пол ожение  справедлив о не только  для  монокристаллов ,  
но и для  пол икристаллических тел. Наиб олее  пластичными я в ­
л яю т с я  м ета л л ы  с Г Ц К  решеткой (медь,  алюминий,  у жслс3()> 
никель,  серебро и др .) ,  имеющие 12 возм ож ны х систем скол ь­
жения.  Н и зш у ю  пластичность имеют м ета л л ы  с ГП У решеткой,  
например,  магний,  в котором холодная  пла стическая  д е ф о р м а ­
ция идет лиш ь по трем системам скольжения.  П ро ме жу точное  
пол ожение  по пластичности за н и м аю т  м ета л л ы  с О Ц К  реш ет ­
кой ( a -железо ,  в ал ьф р ам ,  молибден,  (Гтитан, сс-хром, в а н а ­
дий и др. ).

Как отмечалось,  интерметалл ические  ф азы  с ионной и к о ва­
лентной связями — хрупкие.  Такое  влияние  типа  связи и кр и с ­
талли чес кой  структуры на пластичность имеет исключительное  
значение в технике,  в том числе в технологии обработ ки  д а в ­
лением.
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5. К Р И Т И Ч Е С К О Е  Н А П Р Я Ж Е Н И Е  С Д В И Г А  
В И Д Е А Л Ь Н О М  М О Н О К Р И С Т А Л Л Е

В теориях пластической деф ор м ац и и  и прочности мета ллов  
наиболее  в аж н ы м  является  понятие  о критическом н а п ря ж ен ии  
сдвига,,  под которым под раз умеваю т  мин имальное  значение  к а ­
сательного  на п ряж ения,  способного вызвать  начало  пла стиче ­
ской деф орм аци и путем скольжения.  Первые  расчеты критиче­
ского н ап р яж ен и я  сдвига т кр были произведены советским ф и ­
зиком Я. И. Френкелем в предположении,  что скол ьж ение  осу ­
ществляется  путем жесткого сдви га  ( смещения)  одновременно

всех атомов по всей плос­
кости скольжения.  На  
рис. 9, а из о б р а ж е н а  пр о­
екция  двух атомных плос­
костей, расстояние  ме жд у 
которыми равно периоду 
кристаллической решет ­
ки а. При  жестком сдвиге 
верхней плоскости по от ­
ношению к нижней н а ­
п ря ж ен и е  сдвига  т будет 
изменяться  циклически 
(рис. 9,6) .  При х  =  Ь/2 

т =  0, г ак  ка к  в этом слу ­
чае  силы пр и тя же н ия  
верхних атомов в старое 
(рис. 9,а) и новое по ло­
же ния уравновесятся .

При х < Ь / 2  верхние 
ряды при тягиваю тся  свои­
ми нижними соседями 
влево,  а при х  >  Ы2 — 
вправо,  что обусловли-  

к а ж д ы е  Ь /  2.

х =  К sin (2 л  х / Ь ) ,  ' (5)

где К — константа ,  о п р е д е л яю щ а я  наклон касательной в начале  
координат.

В начальный  момент,  когда х  мало,  т =  К 2  п х /b .  С другой 
стороны, из за кон а  Гука — ф ор мула  (2) — известно,  что 
т — G у  =  G х / а , где G — модуль сдвига.  П р и р а в н и в а я  д в а - п о ­
следних в ы раж ени я ,  получим

К  =  G b / 2  л  и .
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Тогда уравнение  (5) примет  вид

г =  ( G b /2  п a) sin (2 л х / b ).

Нео бр ат им ый  сдвиг произойдет  при .v =  Л/4, когда т* =  
=  0 7 ; / 2 л  и. П рин им ая  периоды кристаллической решетки при­
ближенно равными ( Ь ^ а ) ,  получим

т ; р =  с ю - ’. (6)

При некоторых пр едпол оже ни ях  о закон е  изменения  т =  т (х )  
получим

Tip =  0  ( ° ' а )
Вычисленные по формуле  (6,а) значения  теоретического кр и ­

тического н ап р яж ен и я  сдвига равны:  для  ж е л е з а . — 3 000 МП а 
(300 кг е /мм2); меди — 1 500 М П  а; алюмин ия — 900 М П а .  У к а ­
за н н а я  теоретическая  прочность на 2— 3 поря дка  превосходит 
фактическую прочность реальных металлов ,  что застав и ло  ( о к а ­
заться  от представления  о жестком сдвиге и рассм атрив ать  
скольжени е  как  резул ьтат  д виж ени я  дислокаций в плоскости 
сдвига.

6. ЛИНИИ, ПОЛОСЫ И ПАЧКИ СКОЛЬЖЕНИИ

Механиз м скольжения,  т. е. перемещение атомов по оп ре де­
ленным плоскостям и на пр авлени ям ,  в настоящее  время невоз­
можно на б л ю д ать  никаким способом. Од на ко  результат  ск о л ь ­
жения в ы р а ж а е т с я  в изменении размеров  криста лла ,  пр оя вле ­
нии полос ско льж ения на его поверхности и в изменении ф и з и ­
ко-механических свойств. Л ю бо е  приемлемое  объяснение  м е х а ­
низма ско льжения д о л ж н о  быть согласовано с его видимыми 
резу льт ат ами и основываться  на известных принципах к р и с та л ­
лографии.  Рас смотрим  резул ьтаты  микроструктурпых исследо­
ваний пластической деф ормаци и монокристаллов .

Плоскость  скольжения,  пересекаясь  с поверхностью к р и с та л ­
ла ,  образу ет  на ней линию скольжения.  Группа таких линии 
дае т  так  на зы ваемую  по ло су  скольжения.  Полосы скольж ения 
достаточно четко прос матрива ютс я  в виде хара кте рн ых лиши"! 
на металло графи чес ких шлифах ,  подвергнутых после полировки 
пластической деформации.  Если ско льжение  ограничивается  
только плоскостями одной системы, как это бы ваш обычно в м е ­
т а л л а х  с гексагональной решеткой или на ранней стадии пл а с ­
тической деф ор маци и всех металлов ,  то все полосы ско льже ния  
внутри данного  кр и ста лла  распол агаю тс я  паралл ель но.  Если 
активируется  не одна,  а несколько систем скольжения,  то в пре­
делах  данного  кр и ста лла  появл яется  группа  различно орпепти-



рованных или пер есекающихся  полос скольжения (рис. 10), что 
х а ра кт ерн о д л я  металлов с ГЦК. решеткой.

В Г Ц К  и Г П У  к р и ста ллах  
полосы ско льже ния  видны под 
оптическим микроскопом в ви­
де пр ямых линий. В а - ж е л е з е  
и других к р и ста ллах  с О Ц К  
решеткой полосы скол ьж ени я 
имеют волнообразны й х а р а к ­
тер, что объяс няе тс я  л е г ­
костью перехода с одной пл ос ­
кости ско льже ния  на другую 
в результате  ничтожн ых неод­
нородностей в самом к р и с та л ­
ле или его н ап р яж ен н о м  со­
стоянии.

Т аки м  образом,  р е з у л ь т а ­
ты мик роструктурных иссле­
д ований по д твер ж д аю т  приве­
денные пр ед пол оже ния о м е ­

ханизме пластической дефор мации.  Вместе  с тем при микро- 
структурпых исследованиях полос  ско льж ени я выявл ен ряд 
новых, еще не об су ж да в ш и х с я  фактов.  Так,  на 1 см поверхно­
сти ра спо лагаетс я  примерно 108 в озм ож н ы х плоскостей скол ь­
жения.  Если бы ск ольж ени е  происходило путем смещения к а ж ­
дой такой плоскости на одно, д в а  или три ме ж а т о м н ы х  р ассто я ­
ния, то пла стическая  д еф о р м а ц и я  могла  бы достигнуть очень 
большой величины без об р аз о в ан и я  на поверхности кр и ста лла  
ступенек,  видимых под оптическим микроскопом как  полосы 
(линии)  скольжения.  По-видимому,  в действительности сколь ­
жен ие  идет не по всем, а только  по некоторым из возм ожн ых  
плоскостей,  п не па 1— 3 м еж атом н ы х расстояния ,  а на зн ач и ­
тельно большую величину.

Изучение  полос ско льж ени я па к р и с та л л а х  алюмин ия и д р у ­
гих метал лов  с помощью электронного  мик роскопа  позволило 
сде лать  вывод,  что при пластической д еф ор маци и д а ж е  боль ­
шой величины активируется  весьма м а л а я  часть  (вероятно,  
меньше 1 % ) возможн ых плоскостей скольж ения,  которые дел ят  
кр и сталл  па отдельные пачки толщиной примерно 20 нм или

О

2 0 0 Л (грубо — 100 м еж атом н ы х  расстояний) .  Внутри пачек 
ско льже ния  не происходит.  П ачк и смещаю тс я  одна относительно 
другой примерно па расстояние  200 нм по действующим плос­
костям скольжения.  По мере увеличения деф ор м ац и и  число пачек 
растет,  об р аз у я  постепенно р а с ш и р я ю щ у ю с я  полосу с к о л ь ж е ­
ния (рис. 11).

Рис. 10 Схема полое скольже­
ния - в петранленой а-латуын



И од  оптическим микроскопом пачки скольжения,  как  п р а ­
вило,  не выявляю тся ,  а полоса скол ьж ени я видна чаще всего 
как  одна  сплош ная  линия той или иной толщины.

7. Д И С Л О К А Ц И О Н Н Ы Е  П Р Е Д С Т А В Л Е Н И Я
О М Е Х А Н И З М Е  С К О Л Ь Ж Е Н И И

Необходимость  объяснени я  громадного  несоответствия м е ж ­
ду фактической и теоретической прочностью реальных металлов  
обусловила  развитие  теории дислокаций.  Основанием для  пр и ­
знан ия  ее справедливости являетс я  следующее.

И з  непосредственного наб людения полос ско льжения со всей 
очевидностью следует,  что скольж ени е  действительно имеет 
место и являет ся  гл авным механизмом пластической д е ф о р м а ­
ции. Но нз рассмотрения  величины сил, вы зы ваю щ их  скол ь­
жение,  ясно, что этот процесс протекает не путем однов ремен­
ного смещения всех атомов,  располо жен ных  в плоскости ск ол ь­
жения.  Остается предположить,  что механизм скол ьж ения з а ­
ключается  в смещении сравнительно малого числа  атомов 
в к а ж д ы й  за дан ны й момент.  Это предполо жен ие  равносильно 
утверждению,  что через кр и ста лл  дв иж ется  ограниченная  о б ­
ласть  (волна)  смещения,  при прохождении которой через весь 
кристалл  в конечном итоге возникает  деф ор мац и я,  р авн ая  той, 
которая поя вилась  бы в результате  д ви же ни я атомной пл оско ­
сти к а к  целого. Волна  смещения есть не что иное, ка к  ди сл о ­
кация .
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Д в и ж е н и е  краевой д ис лока ции пок азано на рис. 12. П л о с ­
кость,  по которой у ж е  произошло скольж ени е  вследствие  д в и ­
ж е н и я  дислока ции в пол ожение  АА, обозначена  горизонтальной 
пунктирной линией.  Сдвиг  при наличии дислокации р а с п р о с т р а ­
няется постепенно. В к а ж д ы й  момент  времени в нем участвуют 
не все атомы,  распо ложе н ны е  под плоскостью сдвига  и под ней, 
а только  те, которые нахо дя тся  в области  дислокации.  П р о и с ­
ходит  поочередное,  эстафетное  перемещение атомов на ра ссто я ­
ние , которое  меньше ме жа том но го  в этой области,  в результате  
пего дислок аци я  проходит  через весь кр и ста лл  и см ещ ает  одну 
его часть по отношению к другой на одно ме ж а т о м н о е  р а с ­
стояние.

Рис. 12. Движение положительной (а) и отрицательной (б) крае­
вых дислокации' внутри кубического кристалла при сдвиговой

деформации

За метим ,  что при одинаковом направ лении действия к а с а т е л ь ­
ных н а п ря ж ени й по лож ит ел ьн ая  и о тр иц ат ел ьн ая  кр аевы е  д и с­
лока ци и дви ж у т с я  в противо по лож ных  нап равлениях.  Если 
в одной плоскости ск ол ьж ени я  имеются две  дислока ции одного 
зн ак а ,  то они будут постепенно расходиться .  А дис лока ции р а з ­
ного з н а к а  будут сбл и ж а т ь с я  и при встрече взаим но  уничто­
ж а т ь с я  (анни гилировать) .

Пере мещ ени е  атомов при про движ ении левой винтовой д и ­
слокации можно представить  в виде рис. 13, на котором плос­
кость ско льж ени я совпа да ет  с плоскостью чертежа.  К р у ж к а м и  
обозначены атомы,  нах од ящ и ес я  за  плоскостью скольж ения,  а 
точк ами — атомы,  нах од ящ и ес я  перед ней.

Сдвиг  на одно меж а т о м н о е  расстояние  по ка зан  в виде з а ­
штрихованной части на  рисунке.  В последний момент  под д ей ­
ствием сдвиговой нагрузки винтовая  дисл ока ци я  АА перемести­
л ась  в положение- А'А' , Атомы в искаженн ой об ласти  перемес- 
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Рис. 13. Движение винтовой дислокации внутри кубиче­
ского кристалла при сдвиговой деформации

тились  при этом на расстояния  меньше межатомного:  в ряду  АЛ 
б ли ж а й ш и е  к р у ж к и  и точки разошлис ь  на такие  расстояния,  
которые были перед этим в ряду 1; в ряду  1 расстояния  ме жд у 
к р у ж к а м и  и точками увеличились  до тех, ка ки е  были перед 
этим в ряду  2 и т .д .  Нетрудно представить,  что п р а в а я  винто­
вая  дисл ока ци я  при том ж е  направлени и вектора  сдвига  будет 
перемещ аться  в про тивоположном направлении,  постепенно пр о­
ходя через кристалл .

Пред став лен ие  о влияни и дислокации  на величину критиче­
ского н ап р яж ен и я  сдвига  можно получить,  срав ни вая  силовые 
циклы  перемещения атомов,  представленные на рис. 9 и 14. Из  
последнего видно ,что бла го д а р я  наличию дислокации  А ря ды  
атомов а, Ь, с, d, f, h, k, l выведены из положений устойчивого 
равновесия  и нах одятся  под действием п рот ивоположно н а п р а в ­
ленных сил, с трем ящ ихс я  вернуть их в положение  устойчивого 
равновесия  над  ря да м и  атомов 1— 8. Эти силы, действующие на 
а  и /, Ь и k, с и h, d  и /, попарно уравновешиваютс я .

При жёстком .сдвиге (рис. 9) необходимо преодолеть м е ж ­
атомные связи ме ж д у  всеми граничными ат омам и по обе сто­
роны от плоскости сдвига,  т а к  к ак  все они одновременно про­
ходят  через точку м акс им ум а на кривой силового цикла .  В д а н ­
ном случае  (рис. 14) мо жн о  в первом при бл иж ен ии  считать,  что 
усилие за тра чи вается  только  на перемещение атомов р я да  А из 
старого полож ения в новое А'  с прохождением м акс им ум а  вточ-
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ке 3/4 или 1/4 кривой силового цикла .  Именно этим о б ъ я с н я ­
ется низкое эксперимен таль ное  значение критического  с к а л ы ­
вающ его на п ряж ени я.  Д л я  сравнения  можн о провести аналогию 
с усилием,  за т р а ч и в а е м ы м  на перемещение ковра  по полу с н а ­
личием выпуклой волно образной скла дки  (дислокационный 
сдвиг) и без нее (жесткий сдвиг) .

-Г a  fi с  d. fl f  h  к  £
— О 9 9 9 0 9 9 9 0

0 . 6  6 6  6  6  6  О
1 2  3  4  5  6 7 8

а

Рис. 14. Атомные ряды над плоскостью скольжения и 
под ней в области краевоей дислокации (а) и силовой 

цикл перемещения атомов в этой плоскости (б)

Это означает,  что сила,  з а т р а ч и в а е м а я  на перемещение  д и ­
слокации,  бесконечно мала .  Н а  самом деле  во время пе реме­
щения дислокации из полож ени я А в А' симметрия  м еж атом н ы х 
сил несколько на руш ается  и возникает  потенциальный барьер ,  
для  преодоления  которого требуется при лож ить  ощ утимое  уси­
лие  ,наз ыв аемое  силой «трения» или силой П ай ер лса :

f  = b x a , (7)

где  b — вектор Бю ргерса .
П айе рлсом  и Н а б а р р о  было получено следующее в ы раж ен и е  

д ля  н ап р яж ен и я  «трения»:
т„ =  [2 G I (1 — р) J exp (— 2.Ttco) /&) ,  (8)

где р — коэффициент  Пуассона;  со—-ширина дислокации,  т. е.
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ширина искаженной области  в плоскости ск ольж ени я  по н а ­
пра влени ю скольжения.

Т а к  ка к  резкой грани цы  ме ж д у  искаженной и неискаженной 
обла стям и кристаллической решетки не существует,  оп ределе ­
ние величины и  весьма условно,  что зат руд н яе т  точный к о л и ­
чественный расчет тп. Обычно считают,  что д ля  метал лов  о> 
находится в пределах  от 3 до 10 м еж атом н ы х расстояний,  т. е. со 
того ж е  порядка ,  что и величина  Ь, или превосходит  ее на один 
порядок.  Тогда  т п =  G 10-4 ч- G 10~5.

Величина  G 10~5 зам етно ни же  предела текучести д а ж е  для  
сравнительно чистых реальных кристаллов .  Св яза но  это с тем, 
что в реальном кр и ста лле  д в и ж у щ а я с я  д ис локация  преодоле­
вает силы не только  периодического  поля решетки,  но и поля 
нап ряж ени й,  со зд ав аем ы х  други ми дис локациям и,  а т а к ж е  т о р ­
м озяще е  воздействие  примесей,  вакансий и других точечных д е ­
фектов.  Вопрос  о в к лад е  силы П ай ер л са  в предел текучести 
окончательно не решен,  но несомненно,  что этот в к л а д  вполне  
реален и существен,  особенно д л я  мета ллов  с О Ц К  решеткой,  
например,  а - ж е л е з а .

Прив ед енн ые  на рис. 12— 14 схемы и ф ор му ла  (8) объясн яют  
главный вопрос о несоответствии ме ж д у  теоретической и р е а л ь ­
ной прочностью технических металлов,  но они не лиш ены  про­
тиворечий.  По этим схемам д л я  смещения вдоль  плоскости 
ско льж ени я на тысячу меж атом ны х расстояний,  наб лю даем ого  
в полосах скольжения,  требуется,  чтобы такое  ж е  число ди сл о ­
каций одного зна к а  находилось  в данной области  к р и с та л л а  д о ,  
деформации.  По мере  выхода  их на  свободную поверхность 
плотность дислокаций д о л ж н а  уменьшаться, ,  а прочность — пр и ­
б ли ж а т ь с я  к теоретической.  Опыт не п о д тве рж да ет  ни то, ни 
другое,  ни третье.  Прочность  к р и ст ал л а  при деф ормаци и не­
сколько  увеличивается ,  но не на столько,  чтобы п р и бл и ж ать ся  
к теоретической.

Исслед овани я  плотности дислокаций всеми методами у б е ж ­
дают,  что в к а ж д о й  плоскости ско льже ния  не мо же т  сущес тв о­
вать столь большого числа  дислока ций до дефор маци и.  Более  
того, эти исследования  показывают,  что плотность дислокаций 
во время д еф ор маци и не уменьшается ,  а растет.  Остает ся  п ре д ­
положить,  что дислока ции р а з м н о ж а ю т с я  в процессе самой д е ­
форм аци и или (что то ж е  самое) одна  на ч а ль н а я  дислока ци я  
являет ся  причиной смещения при деф ор м ац и и  на сотни и т ы ­
сячи м еж атом н ы х  расстояний.

Механи зм  р а зм но ж ен ия  ди слока ци й в процессе пластической 
д еф ор маци и был ра зр а бо т а н  в 1950 г. одновременно Фр анк ом  и 
Ридом и получил на зва ни е  источника Ф р а н к а — Рида.  Он пр ед ­
ст авляет  собой крае вую  дис локац и ю с одним или д ву мя  закреп-
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ленными концам и в местах  ра спо ложен ия примесных атомов,  
вторых т в е р д ы х 'ф а з  или и точках  пересечения с другими д и с л о ­
кациями.

[1а рис. 15,а — е плоскость ч ертежа  о т о б р а ж ае т  плоскость 
скольжения,  с о д е р ж а щ у ю  линию дислокации АА, являю щую ся

1
I

'  S
х , i/ /

. -д.-"- • ■
" ■ Ш Ж

Р  Р  : }| р Л  '■ V 1г п, # 1 !
X

I! 'L " ТГ “V
Рис. 15. Генерирование дислокаций источником Франка-Рида

краем экстраплоскоетн ААВВ. П од  действием касательного  н а ­
п ря ж ен ия  т дислокации АА в незакрепленных участках  начи­
нает' двигаться ,  вы зы вая  смещение на одно м еж ат ом но е  р а с ­
стояние b в затушев анн ой зоне. В процессе" пе-ремещения д и с ­
лока ци я  сн ач ала  выгибается,  а затем зак руч ив ается  вокруг 
точек А  и п рев ра щает ся  из краевой в смешанную,  состоящую из 
ря да  участков с пол ож ит ельн ыми  ( _1_) и отрицат ельны ми ( у )  
краевыми,  а т а к ж е  с правыми (п. в.) и левыми (л. в) винтовыми 
дислокациями.  Как  отмечалось  (рис. 12), дис локации разных 
знаков  дв иж ут ся  в про тивоположных направлениях,  постепенно 
р асш и ря я  зат ушеванн ую  пло щ адь  сдвига и з а м ы к а я  д и с л о к а ­
ционную петлю. В месте встречи (тока С иа рис. 15,д) винто­
вые дислокации имеют про тивоп оложные знаки,  поэтому сопри­
к асаю щи еся  части взаимно уни что жа ю тся  (аннигилируют) .  О с ­
т а в ш а я с я  часть дислока ции АСА под влиянием н а тяж ен и я  в ы ­
равнивается  и, если на п р яж е н и е  сохраняется  на уровне т =  т кР, 
вновь по ро ж да ет  дислока ционн ую петлю.

Таким образом,  за  к а ж д ы й  цикл развития  дислокационной 
петли происходит  смещение частей кр и ста лла  на одно м е ж а т о м ­
ное расстояние ,  а исходная дис локация  сохраняется .  Она  про­
д о л ж а е т  генерировать  смещения на многие сотни и тысячи м е ж ­
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атомных расстояний с выходом дислокаций на свободную по­
верхность кр и ста лла  и об раз овани ем  ступеньки скольжения.

Рас смотрим  вопрос о том, каким д ол ж но  быть напряжение ,  
чтобы источник Ф р а н к а - Р и д а  пришел в действие.  Предс тавим  
дис локац и ю как  упругую гибкую нить. П рил ож ен ие  к а с а т е л ь ­
ного н ап р яж ен и я  т создает  воздействующую на единицу д л и ­
ны дислокации силу /  =  Ь т, которая  выгибает  ее в дугу. Этой 
силе противостоит  сила линейного н атяж ени я  дислока ции и р а в ­
ная fg =  T / r ,  где г — радиус  кривизны и 'Г — энергия,  прихо­
д я щ а я с я  па единицу дли ны  дислокации.

Известно,  что Т =  a  Gb2, где а  =  0,5 -г 1,0. Когда  дуга  ст а ­
новится полуокружностью (рис. 15,6), то ее радиус  г =  1/2, где 
/ — длина  дислокации.  Это мин имальный радиус  и ему соответ­
ствует максимально е  значение  н ап ряж ени я  сдвига

Т к Р =  2 a G b / t .  (9)

П ри н им ая  а  =  0,5, получим следующее вы р а ж е н и е  д ля  к р и ­
тического н ап ря ж ени я  сдвига:

Ткр =  G b / l . (10)

Типичная  длина  дислока ций в о то ж ж ен н ы х  цветных м е т а л ­
лах  имеет порядок 103 нм (10~4 см) ,  т .е. р а зм ер а  блока.  Тогда  
при /; =  0 ,2 н м  ткр по порядку величины будет составлять  G 10 4, 
что соответствует эксперимен тально определяемым значениям 
критического  ска лы ваю щ его н ап р яж ен и я  в металлических моно­
кри сталлах .

При наличии пересекаю щихся  плоскостей скольжения,  н а ­
пример,  для  ГЦК, кристаллов ,  источник Ф р а н к а - Р и д а  может  
генерировать дислокации не в одной, а в разных к р и с т а л л о г р а ­
фических плоскостях.  Такой источник называе тс я  коническим 
(пространственным)  источником Ф р ан к а -Р и д а .

Что касается  начальных дислокаций,  существование которых 
пр ед полагается  в кри ста ллах  до деформации,  то они возникают 
при кр и ст аллиз ац ии по разл ичным  механи зм ам  [1, 3J. С к о л ь ж е ­
ние при пластической деф ор маци и происходит только  в тех 
плоскостях,  где были начальные  дислокации.  При их отсутствии 
кр и сталл  испытывает упругую д еф ор м аци ю  вплоть до н а п р я ж е ­
ний, близких к теоретическому сопротивлению с д в и г а — (1/10) С/ 
или (1/30) G. Так,  нитевидные кр ис тал лы  ж е л е з а — «ус ы»— испы­
ты ва ю т  упругую д еф о р м а ц и ю  (еу — 6 % )  до на п ряж ени й 
— 13 360 М П а  (1 336 кгс /м м2) , что значительно пре выш ает  т кР 

обычных кри сталлов  ж е л е з а  ( — 29 М П а ) .  После  з а р о ж д е н и я  д и ­
слокаций дв иж ен и е  в без дефектных к р и ста ллах  идет легко,  т. е. 
нрн малых нап ряж ениях .
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8. Д В О Й Н И К О В А Н И Е

Кроме основного ме ха ни зм а  пластической д еф ор маци и — 
ско льже ния  — и зв естн а  сво еобразн ая  систематическая  форма 
скольжения,  п р и вод ящ ая  к изменению ориентировки одной 
части к р и с та л л а  по отношению к другой,  — дво йникование .  
Если при скольжении происходит  смещение  одной части кр и с­
т а л л а  по отношению к другой на тысячи м еж ат ом н ы х  р ассто я ­
ний в плоскостях,  удале нных  одна  от другой на сотни м е ж а т о м ­
ных расстояний (рис. 16,а ) ,  то двойникование  происходит путем 
лавинного  смещения соседних п а раллель н ы х  атомных слоев и

Рис. 16. Схема пластического сдвига скольжением (я) и двой- 
никованием (и)

только на часть межатомно го  
друга.  При этом дв ойникдвая  
рис. 16,6 двойниковыми граница

Рис. 17. Слой плотнейшей упаков­
ки атомов А_и векторы Бюргерсп 
единичной (й|) и частичных (Щ 

и б,з) дислокаций
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расстояния  относительно друг 
часть решетки,  выделенн ая  на 
ш т п  п pQ, является  з е р к а л ь ­

ным отраже ни ем  недефор- 
мированной части к р и с та л ­
ла,  л е ж а щ е й  выше pq  
и ниже тп.

Д во йн и к можно р а с с м ат ­
ривать  к а к  структуру,  о б р а ­
зующу юс я в результате  н а ­
рушения по след овате льно­
сти у к лад ки  атомных слоев. 
Н а  рис. 17 из о б р аж ен  плот- 
ноупакованный слой атомов 
А  в Г Ц К  или Г П У  решетке.  
Слой А  допускает  две  во з­
можн ые системы положений 
д ля  атомов следующего 
слоя — В и С, то ж е  самое



относится к к а ж д о м у  последующему слою. Г Ц ! \  структура  о б р а ­
зуется при последовательности А В С А В С . . . ,  в которой к а ж д ы й  
четвертый слой о к азы ва ется  рас пол оже нным точно над первым.

ГПУ структура  о б р а з у ­
ется при пос ледовательно­
сти АВ А В . . .  В оз можн ы д е ­
фектные пос ледователь­
ности, при которых плот ­
ная упа к ов ка  соседних 
слоев сохраняется ,  т. е. 
отсутствует расположение  
типа  А А .  Напр име р,  д в о й ­
никовая по след овате ль ­
ность в Г Ц К  структуре 
А В С А В С В А С В А  ' п о к а ­
за н а  на рис. 18. Горизон­
тальн ые линии на нем 
суть проекции плогно- 
упа ко ванны х плоскостей 
{111} на плоскость черте­
ж а ,  совпа да ющ ей с одной 
из плоскостей семейства 
{110}. Здесь  в двойнике  
сохраняется  о б р ат н ая  
( зе р к ал ьн ая )  по след ова­

тельность атомных слоев.
О б р аз о в ан и е  д вой ни­

ковых последоват ельно с­
тей обусловлено осо­
бенностями скольжения 
пло тноупакованных сло ­
ев при прохождении 
в них дислокации.  В принципе  возм ож н ы два  пути д в и ­
ж ен ия дислокаций.  Первый — вдоль вектора Бю рг ерс а  Ь\. 
При этом атомы,  л е ж а щ и е  под плоскостью сдвига,  переходят  
в эквивалетйое  положение  (из В в В, как  показано на рис. 17) 
н последовательность ук ладки  атомных слоев не нарушается .  
П р о щ е  второй путь дви же ни я дислокаций  — снач ала  вдоль /Ц, 
затем вдоль Б3. При этом промежуточное  положение (лунка С, 
рис. 17) механически стабильно и атомы могут остаться в нем, 
н а р у ш а я  норм альну ю последовательность укладки.  В терминах 
теории дислокаций второй вар и ан т  озн ачает  расщеплен ие  еди­
ничной краевой дислокации с вектором Б ю ргерса  Б{ на две  час­
тичные с векторами /7> п Бл по реакции Б \ —у Б2 +  Бз.

—х  $ 3

<110

Рис. 18. Диошшковаипе кристалла 
с ГЦК решеткой: х  — положение
атомов до деформации, @ поло­

жение атомов после деформации

9.7



Таким образом,  возникновение двойников при пластической 
д еф о р м а ц и и  св язы ва ю т  с движ ени ем  частичных дислокаций.  
Д и с л о к а ц и я  .в ы зы ваю щ ая  смещение  атомов на величину Ь2 и 
пе рев одящ ая  их в несвойственное им положение  (лунка С вмес­
то В  на рис. 17), в данной плоскости д о л ж н а  проходить е ди ­
но ж ды  и затем выходить на соседние па раллель ны е  плоскости,  
чтобы о б раз ов ат ь  двойниковую область.

Полагаю т,  что частичная  д в ой н и ку ю щ ая  к р а е в а я  дис локация  
за к р е п ле н а  в точке О дв ум я  другими,  вектор Бюргерса  которых 
имеет винтовую составляющ ую,  равную межплоск остному р а с ­
стоянию.  При  вращ ен ии вокруг  точки О д во йн и ку ю щ ая  д и с л о ­
кация  пер емещ ается  по винтовой поверхности.  З а  к а ж д ы й  ее 
оборот  происходит  смещение очередного атомного слоя, а т а к ж е  
последующих слоев на величину Ъ2 =  I. В результате ,  начиная  
с какого-то  слоя (рис. 18, слой С) ,  нор мал ьн ая  по сл ед оват ел ь­
ность упаковки А В С А В С . . . ,  х а р а к т е р н а я  д ля  Г Ц К  кристаллов ,  
зам еня етс я  обратной С В А С В А . . .

Двой ни ко вани е  идет по определенным плоскостям и н а п р а в ­
лениям в решетке.  В Г Ц К  м ета л л ах  оно идет в плоскостях  {111} 
по на пр авлени ю {112}, в M g  и Be, имеющих гексагона льную р е ­
шетку,  — в плоскостях  {1012} по нап рав лени ю [1011], а в О Ц К  
кр и ста ллах  — в плоскостях  {112} по на пр авлени ю [111].

Касател ьн ое  н ап ряж ен и е  сдвига,  необходимое для двойни- 
кования ,  по-видимому,  превосходит  критическое  нап ряжение ,  
в ы зы ваю щ ее  ско льжение  при комнатной и более низких т емп е­
ратурах.  Поэтому оно имеет место в условиях,  когда  предел 
текучести достаточно велик ,в частности,  в О Ц К  м ета л л ах  при 
низких темп ер ату рах  или при больших скоростях  на груже ни я и 
в гексагональных пло тноупакованных кри ста ллах  при орие н ти­
ровках,  неб лагоприятных для  ско льж ени я в плоскости базиса.

В Г Ц К  м етал лах  механическое  дв ойникование  было о б н а ­
ружено при низкой темп ературе  после того, как в результате  
упрочнения повысилось сопротивление  пластической д е ф о р м а ­
ции. Обычно двойникование  происходит  внезапно и очень б ы ст ­
ро. На  кривой н ап р яж ен и е  — д еф о р м а ц и я  при этом появляются  
острые зубчат ые  выступы (пи ла) ,  к а ж д ы й  из которых о т о б р а ­
ж а е т  внезапную,  но очень ма лую деформаци ю,  с о п р о в о ж д а ю ­
щуюся об раз овани ем  двойника.  В процессе двойникования  о л о ­
ва, кадм ия и некоторых других металлов  р азд ает ся  х а р а к т е р ­
ное потрескивание .

Двой ни ко вани е  не приводит к значительной пластической д е ­
формации.  Например,  подсчитано,  что в цннке полный переход 
моно кр ист алла  к двойниковой ориентации мо же т  удлинить  его 
только на 7,4%. В пластичных металлах ,  имеющих Г Ц К  решет ­
ку, это не играет существенной роли, т ак  к ак  большая  часть 
пластической деф ормац и и происходит  за  счет скольжения.
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Од на ко  в к р и ста ллах  сурьмы,  висмута и других структурах  
ковалентного  типа ско льжение  практически невозмо жно и вся 
пластичес ка я  д еф орм ац и я  обусловлена  двойникованием.  В ГПУ 
мета л л а х  (Zn, Mg,  Cd и др.)  двойникование  ва ж н о  не только 
потому, что оно создает  зна чительную остаточную дефор мацию,  
но и потому, что способно облегчить более значительную д е ф о р ­
м ац ию  скольжением. Это связано с тем, что двойникование  соз­
дае т  новые ориентировки решетки,  которые соответствуют об ле г­
чению скольжения.  Вследствие  двойникования  увеличивается  
пр ед ше ствующ ая  разру шен ию пластическая  де фор маци я  по с р а в ­
нению с той, которая  возникает  за  счет обычного скольжения,  
не со пр ово ж даю ще го ся  двойникованием.

Так  как  двойниковая  область  по ориентации отличается  от 
части кристалла ,  не подвергшейся  двойникованию, она в ы я в л я ­
ется травлением полированных шлифов.  Под оптическим м и к­
роскопом двойники видны в виде темных полос, проходящих 
через менее про травленную часть зерна.

9. Д И С Л О К А Ц И И  И Д Е Ф Е К Т Ы  У П А К О В К И  
В  Т И П И Ч Н Ы Х  К Р И С Т А Л Л И Ч Е С К И Х  С Т Р У К Т У Р А Х

В отличие  от простой кубической решетки в типичных стр у к­
турах — ГЦ К,  О Ц К  и ГП У — могут существовать  не только 
единичные,  но и частичные дислока ции с такими векторами Бюр-  
герса,  перемещение дислока ций по которым не приводит  к т о ж ­
дественной трансляци и решетки,  хотя и обеспечивает новое м е ­
ханически стабильное  положение .  Как  отмечалось (рис. 17), еди­
ничные дислокации с вектором Б ю ргерса  b i могут р а с щ е п ля т ь ­
ся на две  частичные дислокации с векторами Ь2 и б3, что при­
водит  к нарушению п орядка  чередования  плотноупакованных 
слоев атомов,  свойственного данной решетке.  Про слойку с н а ­
рушенным порядком н азы ваю т  дефектом упаковки .

Ра ссмотри м Г ПУ решетку,  в которой к а ж д ы й  третий слой 
повторяет положение  первого по схеме А В А В . . .  или АСАС.. .  
Р асп ол ож ен и е  атомов в трех плотноупакованных слоях (0001),  
спроектированных на плоскость чертежа,  приведено на рис. 19. 
При об разовани и отрицательной единичной краевой дислокации 
в ГП У кр и ста лле  путем тождественной трансл яци и атомов ве рх ­
него третьего слоя,  на ходящ их ся  правее  / — /, на величину b ь 
последовательность у к л а д к и  не нарушаетс я :  АВАВ.. .  При этом 
п ер ем ещ аю тся  все в ы ш ел е ж ащ и е  слои атомов в кр и ста лле  и об ­
н а ж а ю т с я  срезу два  вертикальных ряда  атомов в н и ж е л е ж а щ и х  
слоях: в сечениях 1— 1 и / / — / /  светлые кружки,  к ак  видно 
из рис. 19, отсутствуют.
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Рис. 19. Образование единичной краевой дислокации в ГПУ решетке: а— вид 
сверху-на нлотноупакованные слои 1, 2 и 3, лежащие в плоскости (0001);  
б — элементарная ячейка, векторы Бюргерса (61 — единичной дислокации, 

Б2 и 5,3 — частичных дислокаций)

П ол о ж и те л ь н а я  единичная  к р а е в а я  д ис локация  с дву мя  экст ­
рапл оскостями в ГП У и Г Ц К  реше тк ах  по ка зан а  на рис. 20.

При смещении атомов третьего слоя (и всех в ы ш ел е ж ащ и х  
слоев) ,  нахо дя щихся  правее  / — /, вдоль вектора  Бю ргерс а  /К 
частичной дислокации о б н а ж а е т с я  только  один ря д , а т о м о в  в ни­
ж е л е ж а щ и х  слоях (рис. 21,а ) .  При этом, как  описано в разд.  8, 
атомы  этого третьего слоя попада ют в механически стабильное,

'0001] или [///]
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Рис. 20. Единичная краевая дислокация в ГПУ и ГЦК 
решетках: / — 1 и 11— 11 — экстраплоскости
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Рис. 21. Расщепление единичной дислокации в ГПУ решетке на 
две частичные по реакции &|-*-&2 +  &з с образованием дефекта 
упаковки между I —/  и 11— I I  (а); вид дефекта упаковки в плос­
кости (2 П 0 )  ГПУ решетки (б); остальные обозначения те же, 

что на рис. 19

но не свойственное им положение  С, н а р у ш а я  норм альну ю по­
следовательность  чередования  слоев с А В А В . . .  на А В А В С А С А С
(рис. 21,6) .

Вы дел ен на я  знаком  , , последовательность является
дефектом упаковки,  т. е. тонкой прослойкой Г Ц К  решетки в р е ­
шетке ГПУ.  При еще одном смещении вдоль б3 атомы  третьего 
слоя  (и всех в ы ш е л е ж а щ и х  слоев) ,  ра спол ож ен ны е правее  вто­
рой экстраплоск'остн I I — II,  попадут  в нормальное  положение, ,  
воссозда вая  чередование А В А В . . .  (см. рис. 21).

Р а с т я н у та я  (ра сщ еп ле н на я )  кр а е в а я  дис локация  пок аза на  
на рис. 22. Плоскость  деф ект а  упаковки,  р аспо лож ен на я  межд у  
двумя частичными ди слок аци ям и в экстраплоскостях  I— I и 
/ / — II ,  за ш тр и хо ван а .

В Г Ц К  решетке  при образ ов ан ии  единичных дислокаций,  
л е ж а щ и х  в пло тноупакованных плоскостях  {111}, т а к ж е  по яв ­
ляю тс я  две  экстраплоскости (см. рис. 20).  Вектор Бю ргерс а  Ь\ 
т аких дислокаций нап рав лен вдоль  [101] и равен fcp = а \ f 2/2.  
Р а сщеп лен ие  единичной краевой дислока ци и в Г Ц К  решетке  на

две частичные дислокации с векторами Бюрг ерса  Р2 =  - 4 - [ 211]

и ft3 = - f  [112] происходит  аналогично. М е ж д у  эк стр ап лоск ос­
т я м и / — / и / / — / / р а с т я н у т о й  краевой дислокации (рис. 22) чере­
дование  пло тноупакованных слоев соответствует А В С А С А В С . . . ,

где выделенный дефект  упаковки является  тонкой прослойкой 
Г П У  в Г Ц К  решетке.  В данном  случае  дефек т  упак овки возник
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Рис. 22. Растянутая (расщепленная) краевая дислокация в ГПУ 
и ГЦК решетках (между частичными дислокациями находится 

плоскость дефекта упаковки шириной d)

за  счет смещения атомов слоя В  (и всех вы ш ел е ж ащ и х )  вдоль 
вектора  Ь2 в новое, несвойственное нм положение  С (см. рис. 17).

Р а с щ е п л ят ь с я  могут не только краевые,  но и винтовые ед и­
ничные дислокации.  Описание  растянутых винтовых д и с л о к а ­
ций в Г Ц К  решетке  приведено в работе  [5].

В решетке  О Ц К  скольж ени е  часто  идет по плоскостям {112}. 
К а к  пок аза но в работе  [5j, единичные дислокации с вектором

Б ю ргерса  b\ =  - j -  [T i l ]  в такой решетке  имеют чисто винтовую
ориентацию.  Они могут ра сщеп ля тьс я  на две винтовые частич­
ные, ме жд у которыми л е ж и т  дефект  упаковки.  В а ж н о й  особен­
ностью дислокаций в О Ц К  решетке  являетс я  то, что векторы
Б ю р гер са  частичных дислока ций b2 =  -—- [ i l l ]  и /73 = ~ [ T T l |
сов пад аю т по нап рав лен и ю с вектором Б ю ргерса  единичной
дислокации,

•Расщепление, единичной дислокации  на две  частичные со­
пр ов ож да ется  уменьшением энергии и потому происходит  с а м о ­
произвольно.  Энергия  растянутой дислокации  равна  сумме э н ер ­
гии двух частичных дислокаций,  энергии их упругого о т т а л к и ­
вания и энергии дефект а  упаковки,  появление  которого обусл ов ­
лено возрастанием энергии электронного  газа из-за нарушения 
нормального  поряд ка  чередования  атомных слоев. Величина  
энергии у дефекта  упаковки зависит  от валентности мета лла  и 
его кристаллического  строения.  Она  меньше у одновалентных 
мета ллов  и больше у многовалентных.
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М е т ал л ы  с Г Ц К  решеткой можно разделить  на мета ллы 
с низкой (Си, Ag, Аи) и высокой (А1) энергией дефект а  у п а ­
ковки. Определенные различ ным и методами значения  у для  не­
которых металлов ,  используемых в авиации,  приведены в табл .  1.

Ле гир ова ние  резко влияет на величину у. Так,  в сплавах  меди 
с алюминием при 2,25 и 7,0% А1 ее величина  соответственно 
равна  2,05 и 0 , 2 м к Д ж / с м 2 или 20,5 и 2,0 эрг /см2.

Энергия ,  при ходя щ аяс я  на е д и ­
ницу площ ади дефек та  упаковки,  
являе тс я  поверхностным н а т я ж е ­
нием. Оно стремится стянуть ч ас ­
тичные дислокации,  преодолевая  
силу их упругого оттал кивания ,  ко ­
тора я  растет  при сбли же нии час­
тичных дислокаций,  тогда  как  вели­
чина поверхностного на тя жен ия  
не зависит  от расстояния  между  
ними, В силу этого при о п ре делен ­
ном расстоянии d  межд у  частич­
ными дислокациями,  называе мом 
шириной .дефекта  упаковки,  у ста ­
навлив аетс я  равновесие  указанных 
сил. В зависимости от величины у 
ширина  d  в чистых м етал лах  из ме­
няется примерно от 0,3 до 4 нм. Чем 
меньше число у, тем на большее 
расстояние  от та лки вают ся  частичные дислокации.

Известно,  что единичные краев ые  дислокации могут ск о л ь ­
зить в данной плоскости и переползать  в другие  параллельные .  
Единичные винтовые могут только-скользить .

Ра ст ян уты е  дислокации явл яю тся  скол ьзя щим и и пере пол ­
зать  не могут. При их скольжени и головные частичные д и с л о ­
кации,  передвигаясь ,  смещаю т  атомы в неправильное  (деф ект ­
ное) положение ,  нар уш ая  порядок чередования  слоев, а з а м ы ­
каю щи е переводят  их из дефектного  положения в нормальное.  
Так  как  векторы Б ю ргерса  единичной и частичных дислокаций 
л е ж а т  в плоскости деф ект а  упаковки,  то скол ьж ение  р а с т я н у ­
тых дислокаций возмож но  только  в плоскости дефекта  у п а ­
ковки,  выходить из нее они не могут. Головная  частичная  д и с л о ­
кация ,  деф ект  упаковки и з а м ы к а ю щ а я  частичная  дис локация  
д ви ж утся  ка к  одно целое. Плоскости дефекта  упаковки обычно 
яв ляю тся  плотноупакованными.

Особый интерес пр едстав ляет  скольжение  винтовых ди с л о ­
каций. Чисто винтовая единичная  д ис локация  (см. рис. 13) и м е ­
ет цилиндрическую симметрию искажения  закрученных вокруг

Т а б л и ц  a t
Энергия дефекта упаковки  
р а в н и н н ы х . металлов

Металл 7 , мкДжД'ч1'

А К 1,0 ±  0,5

Ли 2 ,0 ±  0,1

Си 3 ±  1

Ni 7,0 и- 8,0

« — Fe 14 +  4

Л1 25

Zn 25

С г > 3 0

Мо > 3 0

W > 3 0

3 3



нее плоскостей и поэтому при встрече препятствия м ож ет  легко  
переходить из одной плотноупакованной плоскости пе рв о н ач а л ь ­
ного скольж ения в другую (тоже плотноупакованную или б ли з ­
кую по плотности у па к овки ) ,  наклоненную под тем или иным 
углом. Такое  сколь же ние  назы вается  поперечным (рис. 23).

Рис. 23. Схема поперечного скольжения пинтовой 
дислокации АА

Р а с т ян у та я  винтовая дис локация  может  легко скользить 
только в плоскости де ф ек та  упаковки,  к которому при вяз аны  
обе частичные дислокации.  Пр и переходе ее в другую к р и с та л ­
лографи чес кую  плоскость требуется  предварительное  с т яг и ва ­
ние ее (или части ее) в единичную дислокацию,  д ля  чего следует 
зат ра ти ть  определенное  усилие,  з ав и сящ ее  от энергии дефекта  
упаковки.  Чем ниже эта энергия,  т. е. чем шире  плоскость д е ­
фе кта  упаковки,  тем большее усилие  необходимо для  с ж ати я  
растянутой дислокации  до единичной, тем меньше вероятность 
развит ия  поперечного скольжения.

В О Ц К  решетке в отличие от Г Ц К  все три вектора  Б ю р г е р ­
са — единичной и двух частичных дислокаций — совпа д аю т  по 
нап равлен и ю и не опр ед еляю т однозначно пол ожение  плоскости 
деф ект а  упаковки (через одну прямую можн о провести сколько 
угодно плоскостей) .  П оэ тому поперечное скольж ени е  р а с тя н у ­
тых винтовых дислокаций в О Ц К  решетке  идет так  ж е  легко,  
к а к  и единичных.
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10. П Л А С Т И Ч Е С К А Я  Д Е Ф О Р М А Ц И Я  
П О Л И К Р И С Т А Л Л О В

При тех ж е  механи зм ах — скольжении и двойниковании — 
пластическая  д еф о р м ац и я  поликристаллов  протекает несколько 
иначе, чем в монокристаллах .  Основные отличия в деф ор маци и 
вызы вают ся  такими  особенностями строения поликристаллов ,  
как;

различие  ориентировки отдельных кристаллитов;
наличие границ зерен к ак  препятствий д в иж ени ю  ди сло­

каций;
разли чные  упругие  и пластические свойства кристал лит ов  

в д в у х ф а з н ы х  сплавах ,  при проявлении анизотропии и т.п. ;
необходимость согласованности деформаци и смеж ны х зерен,  

в ы т е к а ю щ а я  из условия  сохранения сплошности границ.
В результате  влияния  этих особенностей в процессах п л а с ­

тической деф орма ци и полик рис таллов  можно отметить ряд 
отличительных черт, присущих пол нкристаллнческим телам.

Процесс скольжения,  т. е. пластическая  д еф о р м ац и я  в пол и­
кристалле,  начинается  в отдельных, наиболее  благоприятно о р и ­
ентированных зернах.  Небл агопр и ят но  ориен тированные зерна 
при этом подвергаются  упругому деф орм ир ов ан ию  до тех пор, 
пока н а п р яж е н и я  не возрастут  до значений,  необходимых для  
их пластической деф ормации.  Границы зерен с л у ж а т  препятст­
виями движени ю дислокаций.  Если в зерне  с благоприятной! 
ориентировкой достигается  напр яже ние ,  необходимое для  р а б о ­
ты источника дислокаций,  раньше, чем в соседнем зерне,  тогда 
в этом зерне  происходит  о б р а з о в а н и е / д в и ж е н и е ,  а за  тем и скоп­
ление  дислокаций у границ.  Во зн и каю щи е при этом поля н а ­
пряжен ий н а к ла д ы в а ю т с я  на внешние;  это может  привести к т о ­
му, что в соседних зернах  будет достигнуто нап ряжение ,  а к т и ­
виру юще е работу  источника дислокаций и пластическую д е ф о р ­
мацию.  Таким способом распространяе тся  пластическая  д еф о р ­
мация в соседние зерна.  При этом происходит зернограничное 
упрочнение.

Д е ф о р м а ц и я  затрудн яет ся ,  когда размер зерна  уменьшается .  
В этом случае  число скопившихся на границах зерен д и с л о к а ­
ций уменьшается ,  уменьш ают ся  поля нап ряжений,  но главное — 
увеличивается  набор разори енти ровок  зерен,  что суммарно 
делает  границы более эф фек тивны ми препятствиями для  пере-’ 
мещения дислокаций.

Отмеченные особенности полнкристаллнческих тел приводят  
к различным видам неоднородности деф ормации:  гю объему
тела ,  межд у  отдельными соседними зернами,  внутри зерна.  
В свою очредь,  неоднородность деф ормации,  скопление  ди с л о ­
каций у различного  рода  препятствий,  образ ова н ие  полей н а ­
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пря же н ий  являют ся  причиной об ра з ов ан ия  остаточных напря* 
жений 11 рода,  которые возн икаю т во время упругой разгрузки 
различно дефо рми ров ан ны х зерен и ура вно вешива ют ся  в пре­
делах  нескольких соседних зерен или их частей.

П ласти че ска я  д еф о р м а ц и я  полик рис та ллов  ведет не только  
к изменению формы зерна ,  но и к тому, что зерна при обретают 
предпочтительную ориентировку,  т. е. возникает  к р и с т а л л о г р а ­
фическая  текстура.

Рассмотрен ные  особенности строения  и деф орм ац и и поли­
кр и сталл ов  о к а з ы в а ю т  большое влияние  на механизм упрочне­
ния, на изменение  структуры и свойств холоднодеформирован-  
ных поликристаллических материалов .

11. У П Р О Ч Н Е Н И Е  К Р И С Т А Л Л О В
П Р И  П Л А С Т И Ч Е С К О М  Д Е Ф О Р М А Ц И И

По мере разви тия  холодной пластической деф ор маци и сопро-. 
тивление  деф ор м ир ов ан ию  непрерывно возрастает .  Это явление  
назы вается  деф ормац и онн ым упрочнением (наклеп ом) .

Сопротивление  деф ор м ац и и  в пластической области  опр ед е ­
ляется  суммой двух  раздельно  оце ниваемых параметров:  а — пре­
делом текучести а т (или хт =  ткр), т. е. на пр яж ени ем ,  необходи­
мым д ля  на ч а ла  пластической дефор мации;  б — величиной ин­
тенсивности деформаци онного  упрочнения,  которая  х а р а к т е р и ­
зуется углом на кло на  кривой н ап ря ж ен и е  — деф о р м а ц и я  (см. 
рис. 1) к оси деф ормаций.  Д л я  такой оценки используют кривые 
истинное на п ря ж ени е  — д еф о р м ац и я  (кривые д еф ор маци и)  как  
поликристаллических образцов ,  т а к  и монокристаллов .  Первые 
имеют большое техническое  значение,  вторые в а ж н ы  для  после­
довательного  выяснения  ме ха ни зм а  упрочнения.

Явление  упрочнения при пластической деф ор мац и и очень 
многообразно и сложно. П р ир од а  упрочнения в настоящее  время 
объясн яет ся  взаимодействием дислокаций между  собой и с п ри­
месями,  со вторыми твердым и фазами ,  границ ами зерен и б ло ­
ков и т. п., которые яв ляю тся  причиной их то рм ож ени я  при 
скольжении. Имеется  много точек зрения  на механ из мы такого 
взаимодействия.  Д а л е е  будут рассмотрены только наиболее  при ­
знанные из них [ 1— 4], которые, однако ,  нельзя  считать о ко н ча ­
тельно и полностью дока занн ыми .

В самом простом случае  д еф орм ац и и  чистых мо но к ри ст ал ­
лов на дви ж у щ у ю с я  дислока ци ю кроме силы П а й е р л с а  д ейс т­
вуют дополнительные силы, связанн ые с наличием других д и сл о ­
каций в кристалле.  К ним, п ре ж де  всего, следует  отнести поле 
на п ря ж ени й от других дислокаций.  К а ж д а я  дислокация ,  ис к а ­
ж а я  решетку,  создает  вокруг  себя  поле упругих напряж ени й,
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изменяю щихся  по закон у ± G b  /  2  л  г, где г — расстояние  от 
дислокации  до любой точки.  Пр и наличии в криста лле  ди с л о ­
каций разны х знаков  образ ует ся  противодействующее движ ени ю 
данной дислокации периодически измен яющееся  поле упругих 
нап ря ж ени й с амплитудой,  пропорциональной Gb/r .  Здесь  г — 
расстояние  , ме жд у  д и с лока ци ям и в плоскостях,  па ра ллель ны х 
той, в которой идет скольжение.  Так  к ак  1 / г  =  У  р, 
где р — средняя  плотность дислокаций,  то внешнее нап ряжение ,  
необходимое для  преодоления этого поля упругих на п ряж ени и 
скользя щей дислокацией,  будет пропорционально G b \ ,f р.

К роме  того, дислокация ,  д в и ж у щ а я с я  в данной плоскости,  
м ож ет  пересекаться  с дис локациям и,  линии которых проходят 
через эту плоскость под тем или иным углом. Пересека ющи еся  
дислокации,  вступая  в реакцию,  могут при определенных ус ло­
виях,  за ви сящ их  от кри ста ллог ра фи и скольжения,  изменить свою 
конфигурацию,  об раз уя  пороги (ступеньки) и неп одвижные у з ­
лы  — точки зак репле ния  концов д ви ж у щ и х с я  участков ди с л о ­
каций.  Точки за кре п лен ия  могут существовать  в кр и ста лле  и 
до на ч ал а  деф ормации.  В результате  закре пле ния  дислокаций 
в точках  их активные участки длиной / будут рабо тать  ка к  ис­
точники Ф р а н к а -Р и д а .  Внешнее  нап ряжение ,  необходимое для  
во зб ужд ени я  источников,  опред еляет ся  по формуле  (9).  С т р у к ­
тура  плетеных дислокаций,  оп ределяю щи х длину / между 
ю ч к а м и  закрепления ,  весьма сл о ж н а  и изучена недостаточно,  
поэтому, ка к  и в пр ед ыдущем случае,  1 // з ам еня ю т  через У  р и 
все описанные в этом пункте источники сопротивления д в и ж е ­
нию дислокаций объединя ют  в один член. Тогда  сопротивление 
скольжени ю

Ts =  Тп +  a  Gb | р . (11)

В этой формуле  первый член — н ап ряж ен и е  П ай ер лса ,  опр е­
д еляем ое  по формуле  (8 ), пр ед ста вляет  сопротивление д в и ж е ­
нию дислокации в кристалле ,  свободном от других дислокаций;  
второй — суммарный  в к л а д  влияния  других дислокаций в со­
противление дв иж ени ю данной дислокации;  а — числовой ко э ф ­
фициент.

П арабо ли че ск и й х а ра кт ер  зависимости н а п ряж ени й сдвига 
от плотности дислокаций по д тв ерж дает ся  экспериментально.  
Од на ко  ф ормул а  (11) не позволяет  п редсказ ат ь  ход кривой 
н ап ря ж ен и е  — деф орм аци я.  Если считать,  что плотность ди с л о ­
каций растет линейно с увеличением степени деф ормации,  то 
зависимость  м еж д у  н а п р яж е н и я м и  и д еф о р м ац и ям и  в пластиче­
ской области  т а к ж е  будет параболической.  Но это наб люд ает ся  
только  для  некоторых пол икристаллических метал лов  и с п л а ­
вов, а т а к ж е  монокристаллов ,  упрочненных вторыми фазами.
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Кривые деформаци и монокристаллов  технически чистых ме­
талл ов  с различными реше тк ами приведены на рис. 24. Исходная  
ориентация  образ цов  была  вы брана  так,  чтобы возможные  
плоскости и нап равления  ско льж ени я совпадали с направлением 
действия  наибольших ка са те льны х на п ряж ений (ориентация,

Рис.  24.  И стинное напряж ение —  деф орм ация монокристаллов  
с ГПУ реш еткой ( / ) ,  с Г Ц К  реш еткой (2)  и монокристаллом  
с О Ц К  реш еткой, содер ж а щ и х  следы  примесей (•'!). М онокрис­
таллы с ГПУ и ГЦ К реш етками подвергнуты  испытанию на 

■ сдвиг (о ) ,  а с О Ц К  реш еткой —  на расстояние (б)

б лагоп ри ятн ая  ск ольж ен ию ) .  После  упругого участка  на кривых 
деф ор м ац и и  ГПУ и ГЦК, кристал лов  идет линейный участок  1 
с низкой интенсивностью упрочнения (угол наклона  равен при­
ближе нн о 1 0 ~4 6 ' ) ,  на зы ваем ы й стадией лег ко го  скольжения.  
В гексагональных кристал лах ,  имеющих отношение с/а > 1 , 6 3 ; )  
(магний,  цинк,  кадмий и др . ) ,  стадия легкого ско льж ени я пр о­
стирается  до 100% д еф ор маци и и более. В Г Ц К  к р и ст ал лах  с т а ­
дия  1 за ка н чи вает ся  при д еф о р м ац и ях  от 5 до 20%-  При более 
значительны х д еф о р м а ц и ях  на стадии II интенсивность упро ч­
нения возр астает  примерно в 30 раз  (угол нак лона  ~  G / 3 0 0 ) , 
х а ракт ер  кривой деф орм ац и и почти линейный.  При 30— 50% 
деформации стадия II переходит  в стадию III,  х а р а к т е р и з у ю ­
щуюся несколько меньшей (в 2 — 4 раза)  интенсивностью упр оч ­
нения и имеющую параболический вид кривой.  Из-за  постепен­
ного снижения  интенсивности упрочнения стадию III иногда н а ­
з ы ваю т  стадией динамического  возвр ат а  (разупрочнения) .  Н а ­
личие  трех стадий пластической деф орм ац и и считается  типовым 
и наб люд ает ся  не только  в м он окр ист аллах  с Г Ц К  решеткой,  но 
и в ряде  пол икристаллических мета ллов  и малоле гир ован ных  
сплавов.

Сл аб ое  упрочнение  па I стадии деф ор мац и и можн о о б ъ я с ­
нить тем, что при скол ьж ени и в одной группе па ра л л е ль н ы х  
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плоскостей дислокации почти не за к р еп ля ю тс я  и уходят на по­
верхность кри ста лла ,  т ак  что средняя  плотность их сохраняется  
почти постоянной. Д ру гой вариа нт  объяснения  состоит в том, 
что на стадии легкого ско льжения происходит постепенное 
заполнение  кр и ста лла  дис локациями,  но эффект ивными в см ыс­
ле упрочнения  являю тся  только  их переплетения ,  расстояния 
меж д у  уз лами которых остаются  почти постоянными,  что не в ы ­
зы вает  упрочнения.

Отличие  в поведении Г П У  и Г Ц К  кристалл ов  объясн яет ся  
различной кр и ст аллограф ией  скольжения.  В первых оно идет 
только  по семейству п а рал лель н ы х плоскостей гексагонального 
базиса ,  поэтому дислока ци и в них не пересекаются  и н а б л ю д а е т ­
ся практически только стадия  легкого скольжения.  В ГЦК, кр и ­
ст ал л а х  сколь же ние  возм ож но  по четырем пересека ющи мся  
плоскостям типа  {111}. Установлено,  что резкое  деформ аци онное  
упрочнение  во II стадии наб люд ает ся  при вовлечении в процесс 
ско льже ния  'плоскостей,  пер есекающихся  с ранее  д ей ст во ва в ­
шими на стадии I. Встреча  дислокаций в месте пересечения 
плоскостей приводит к о браз ован ию  устойчивых группировок 
дислокаций,  н азы ваем ы х  сидячими.  Так,  при встрече  двух д и ­
слокаций,  пе ремещ аю щи хся  в плоскостях  ( 1 1 1 ) и ( 1 1 1 ),  о б р а ­
зуется новая д ис локация  с вектором Бюргерса ,  л е ж а щ и м  в не- 
плотноупакованной плоскости (0 0 1 ), по которой ско льжение  
идти не может .  Т а к а я  дис локация  на зыв ается  дислокацией Ло- 
мера -Котт релла .  Она  является  барьером,  препятствующим пе­
ремещению дислокаций.  Более  подробно механизм ее о б р а з о в а ­
ния описан в работе  [5|.

Об ра з ую щ ие ся  плоские скопления  дислокаций в плотноу па­
кованных плоскостях  у таких барьеров  по к аза ны  н а  рис. 25. Они 
противодействуют ск ол ь­
ж ен ию в данных и п а р а л ­
лельных им плоскостях,  
вы зы в а я  постепенное з а ­
тухание  источника S 
Ф р а н к а - Р и д а .  С к о л ь ж е ­
ние переходит  в новые, 
менее бла гоприятно о р и ­
ентированные плотноупа-  
кованные плоскости,  в ко ­
торых для  перемещения дислокаций требуется  большее н а п р я ­
жение.  Со временем и в них образ уют ся  барь еры  Л ом ера-Ко тг-  
релла ,  что приводит  к повышению общей плотности дислокаций 
и уменьшению дли ны свободных участков линий дислокаций.

Количественный ан ализ  такого механизма п ок азы вает  ли н ей ­
ный х а ра кт ер  упрочнения на стадии II, интенсивность которого

-L 1  1 1

Рис. 25. Плоские скопления дислока­
ций

39



близка  к определяемой экспериментально.  Кроме указанного  
механи зм а возм ож ны  и другие  механические  блокировки и з а ­
крепления  дислокаций — ступеньки,  дислокаци онн ые  диполи 
и т. п.

В результате  об р аз о ван и я  большого количества  устойчивых 
узлов  за кр еп лен ия  дислокаций н ап р яж ен и я  воз растаю т  нас толь ­
ко, что дислокации начинают обходить препятствия  путем попе­
речного скольжения.  Оно сни жае т  интенсивность упрочнения 
в III стадии деф ормации,  так  как  ос лабл яет  поля высоких н а ­
пряжений,  об разован ны е плоскими скоплениями дислокаций у 
барьеров .  К ак  у ж е  отмечалось  в разд.  9, поперечное скольжение  
идет наиболее легко  в мета ллах  и спл авах  с высокой энергией 
деф ект а  упаковки,  в частности,  имеющих ОЦК. решетку.  Поэт о ­
му на кривой деф ормац и и монокристаллов  и поликристалличе-  
ских метал лов  с О Ц К  решеткой II стадия фактически отсутст­
вует и почти вся кри вая  соответствует стадии III (см. рис. 24,6).  
В Г Ц К  кри ста ллах  для  воз бу жд ени я поперечного скольж ения 
требуется  достаточно высокое нап ряжение ,  поэтому в них III 
стадия  наступает  после значительной пластической деформации.  
Это означает,  что они упрочняются  при пластической д е ф о р м а ­
ции более интенсивно. При этом наиболее интенсивно упроч­
няются  одноф азн ые  спла вы с самой низкой энергией дефекта  
упаковки.  К их числу относятся  широко используемые в авиации 
не р ж ав е ю щ и е  аустенитные стали,  сплавы ал юм иния с магнием 
и а -латуни.

12. В З А И М О Д Е Й С Т В И Е  Д И С Л О К А Ц И И  
С А Т О М А М И  П Р И М Е С Е И  И  Л Е Г И Р У Ю Щ И Х
Э Л Е М Е Н Т О В  П Р И  Д Е Ф О Р М А Ц И И

Экспериментальное  изучение прочности твердых растворов 
внедрения  и за мещ ен ия показало ,  что легирование  существенно 
упрочняет  металл .  Предел  текучести высококонцентрированных 
твердых растворов за м ещ ен и я  може т  в несколько раз  превосхо­
дить пределы текучести компонентов.  Од на ко  теория  упрочнения 
высоколегированных твердых растворов в долж ной  мере не р а з ­
рабо тана  и поэтому здесь не рас см атривается .  Отметим только,  
что, по-видимому,  упрочнение их связано  главным образо м с хи ­
мическим взаимодействием,  которое обусловлено электронной 
концентрацией сплавов.

Значительно е  упрочнение  твердых растворов  достигается  и 
при необольшом легировании за счет взаимодействия  д и с л о к а ­
ций с ат омам и примесей и легирующ их элементов.  Первый тип 
взаимод ейс тв ия  обусловлен полем внутренних нап ряж ений,  соз- 
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да в а е м ы м  растворенными атомами,  которое преодолевает  д в и ­
ж у щ а я с я  дислокация.  Усредненное  по объему н ап ряж ен и е  это- 
то поля пропорционально атомной концентрации растворенного 
компонента С и относительной разности атомных радиусов 
примеси и растворителя  6 =  {R n — Ro) /  Ro. Д л я  гомогенных 
твердых растворов  малой концентрации сопротивление д е ф о р ­
мации,  связанное  с этим полем, составляет

т =  2,5 G (б ) 4/ 3 С. ( 1 2 )

Наиб олее  существенный вк лад  в упрочнение  твердых ра ст ­
воров вносит второй тип взаимодействия ,  приводящий к з а к р е п ­
лению (блокировке) дислокаций в результате  сегрегации р а с ­
творенных атомов на неподвижных дислокациях.  Из  м е х а н и з­
мов закр еп лен ия  наиболее  известен механизм упругого б ло к и­
рования  Коттрелла .  Б л а г о д а р я  упругому взаимодействию полей 
на п ряж ени й краевой или смешанной дислокации и примесных 
атомов происходит ди ффу зи я  последних в области  решетки,  ис­
к а ж е н н ы е  дислокацией.  Атомы элемента ,  растворенного по спо­
собу внедрения,  диффу н ди ру ю т в растянутую (ра зре же нн ую )  
область  решетки и ра зм е щ а ю тс я  под краем экстраплоскости (см. 
рис. 12). Атомы элемента,  растворенного по способу замеще ния,  
имеющие R n> R o .  притягиваются  к о б л а с т н  растяжени я,  а имею­
щие /?„</?„  — к области  сж атия .  Д и слок ац и я  ок азы вается  
за бло киров анн ой облаком  (атмосферой)  инородных атомов,  
осаж ден ны х вдоль края  экстраплоскости.  Величина д о по лни ­
тельного на пр яж ени я,  необходимого для  отрыва  дислокации из 
атмосф еры Коттрелла ,  равна

Л г =  4 G б Ro /  b . (13)

Упругое блокирование  дислокаций особенно существенно для 
растворов  внедрения,  где па раме тр  размерного  несоответствия б 
больше,  чем в растворах  замещения.

Влияние  блокирования  дислокаций инородными атомами об ­
н а р у ж и ваетс я  по «зубу» текучести на кривых н а п р яж е н и е — д е ­
ф ор м ац ия  (см. рис. 24,6) .  Верхний предел текучести а 1), соот­
ветствует отрыву дислокаций от о б ла к а  примесных атомов,  а 
нижний сг^— самопроизвольному скольжени ю оторванных д и ­
слокаций в решетке раствора ,  пр о д о л ж а ю щ е м у с я  до тех пор, 
пока деформ аци онное  упрочнение не поднимет сопротивление 
деф орм ац и и выше а*. Д е ф о р м а ц и я ,  соответствующая а",  со­
средотачивается  в полосах Че рно ва -Л ю де рс а .  Этот эффек т  н а ­
блю дается  при рас тяж ении образцов  железа ,  м ал о у гл ер о ­
дистой стали и некоторых других сплавов.

Если стальной образец,  подвергнутый пластической д е ф о р ­
мации,  повторно нагрузить  немедленно после разгрузки,  то «зуб»
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текучести не появится,  т а к  к а к  ат омы  азота  и углер ода  не успе­
вают пр од иф фундир овать  к дислокациям.  Повторное  н а г р у ж е ­
ние после некоторой вы д ер ж к и  вновь приводит к появлению 
«зуба» текучести.  К роме  того, в этом случае  увеличивается  
сопротивление деф ор м ац и и  на всех стадиях  и резко падает  
пластичность.  В технике это явление  на зы ваю т  д еф о р м а ц и о н ­
ным старением.

П ри  холодной шта мпо вк е  листовой стали,  подвергшейся  де ­
формационному старению,  появляются  местные пе ренап ряж ени я,  
при водящ ие к рванинам.  Дефо р м ац и о н н о е  старение связано не 
только  с сегрегацией атомов азота и углер ода  у большого числа 
дислокаци й в деформиро ванной стали,  но и с упорядочением их 
ра спо ложен ия в этих зонах  (эффект  Сноека)  и, по-видимому,  
д а ж е  с об разо ван ием  выделений каких-то агрегатов  (фаз ) .  Д л я  
повышения пластичности листовую сталь перед штампов ко й под ­
вергают отжигу  с медленным охлажд ени ем  или зн ак опе ремен­
ному легкому изгибу в в а л к а х  («дрессировка»).

13. У П Р О Ч Н Е Н И Е  З А  С Ч Е Т  В Ы Д Е Л Е Н И Я
Д И С П Е Р С Н Ы Х  Ч А С Т И Ц  В Т О Р Ы Х  Ф А З

Весьма эффективным способом повышения прочности с п л а ­
вов являет ся  упрочнение их вторыми твердыми интерметаллид-  
ными фазами ,  распр ед еленными внутри зерен твердого ра ст во ­
ра. Таку ю структуру имеют алюминиевые и магниевые сплавы,  
жар оп рочн ые аустенитные стали и сплавы на основе никеля,  
широко при меняемые в авиастроении.  Эти сплавы подвергаются 
з а к а л к е  на пересыщенный твердый раствор  и последующему с т а ­
рению, в процессе которого происходит об разо ван ие  скоплений 
атомов легирующих элементов (зоны Гинье-Престона)  или в ы ­
деление  про межуточных фаз,  что приводит  к упрочнению.

Упрочнение  сплавов твер дыми недефор ми руемыми ч ас ти ц а ­
ми или зона ми связано  с обходом их дислокациями.  Основной 
способ такого обхода — «проталкивание»  дислокаций между 
частицами (рис. 26,а ,б ,в ) , в ходе которого дислокации в ы г и б а ­
ются,  а необходимое д ля  про талки ван ия  н ап ряж ен и е  в о з р а с ­
тает  до тех пор, пока средний радиус кривизны линии д и с л о к а ­
ции не достигнет минимального  значения ,  равного примерно по­
ловине  расстояния  / м еж д у  частицами.  Критическое  н а п р я ж е ­
ние сдвига для  -такого ме ха ни зм а  упрочнения  опред еляет ся  по 
ф ор муле  (9),  в которой / в ы р а ж а е т с я  через радиус частиц г0 и 
объемну ю долю f  вторых фаз.  Тогда

Ткр =  (a  Gb у  f ) / r 0. (14)
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Рис. 26. Последовательные стадии прохождения дисло­
кации между выделениями твердых фаз с образованием 

петель

Обратно про порциональная  зависимость  ткр от г0 и / под ­
тверж да ется  опытными данными,  но только в д иа па зо не  д о ст а ­
точно больших размеров  частиц и расстояний межд у  ними, н а ­
бл ю да емых  обычно в ото ж ж е н н о м  или отпущенном при высокой 
температуре  состояниях.

Ограниченность применения формул (9) и (14) для  оценки 
упрочнения вторыми ф а з а м и  с вяза на  с тем, что описанный м е ­
ханизм не учитывает  других во зм ож н ых  причин упрочнения.  
В самом деле,  при обходе  жестких частиц д ис локац и ями ди с л о ­
кационные петли з а м ы к а ю тс я  (рис. 26,г,д) и об раз ую т плоские 
скопления  дислокаций около частиц (см.рис.  25),  которые,  про­
тиводействуя  испусканию новых дислокаций источником Ф р а н ­
к а -Р и да ,  могут погасить его, и тем раньше (при меньших д е ­
формаци ях ,  чем меньше расстояние  I межд у частицами.  В этом 
случае  обеспечение дальн ейш ей пластической деф орма ци и путем 
пер ерезания  или ра зру ш ения дисперсных твердых частиц скоп­
лени ями дислокаций энергетически более выгодно,  чем обход их 
путем прот алкиван ия  или поперечного скольжения.  Такое  пере­
резание  дисперсных частиц неоднократно на блю дало сь  иссле­
дователями.  В соответствии с этим механизмом

. т. = G*-£- =  — 1 4 . . (15)
2 /  4 с (0,82— у I)

где G* — модуль сдвига  частицы, с — постоянная,  р а в н а я  пр и ­
мерно 30.

К а к  видно из фо рм улы  (15),  при увеличении р а з м е р а  дис­
персных частиц н ап ряж ен и е  сдвига не уменьшается ,  а растет.

Бо льш ое  влияние на упрочнение о к азы ва ет  строение границ 
р а з д ел а  частиц выделений с матрицей.  При об разо ван ии коге­
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рентных и полукогерентных выделений в процессе старения  воз­
никает  дальн оде йст вую щее поле упругих напряжений,  т ак  как 
когерентность решеток  двух фаз  обеспечивается их упругой де ­
формацией.  В общем случае  величина  упругих н а п ря ж ени й и, 
следовательно,  дополнительного упрочнения за  счет когерентной 
связи решеток  тем больше, чем больше степень несоответствия 
периодов решеток выделения и матри цы и сум м арна я  пло щадь  
границ ра зд ел а  ме жд у  ними. Она  возрастает  с увеличением 
объемной доли и уменьшением р азм ер а  выделений.

Однако,  как отмечалось,  очень мелкие  частицы легко пере­
резаются  и эффект  упрочнения от них невелик.  Следовательно,  
выделения д о лж н ы  быть достаточно крупными,  но не настолько,  
чтобы н ар у ш ал ас ь  когерентная  связь ме ж д у  выделившейся  ф а ­
зой и матрицей и по этой причине происходило снятие  р а с с м ат ­
риваемой'  части упрочнения.

Постепенное  упрочнение спл ава  в процессе старения  обус­
ловлено возрастанием сопротивления перерезанию и т о р м о ж е ­
нию дислокаций дал ьн одейст вую щими полями упругих н а п р я ­
жений из-за одновременного укрупнения выделений и увеличе­
ния их плотности распределени я  в связи с увеличением о б ъ е м ­
ной доли. В промышленных поликристаллических стареющих 
спл авах  размер выделений,  соответствующий дост ижению н а и ­
большего предела  текучести,  ка к  правило,  не превышает

О

10— 15 нм (100— 150А).  Д о сти гаетс я  это подбором режимов ст а ­
рения. При перестаривании меняется механизм упрочнения.  По 
мере коагуляции выделений стабильных фаз  из-за увеличения  
размеров  и расстояния ме ж д у  ними дислокации все больше о б ­
ходят,  а не перерезают их. Согласно форм ула м  (9) и (15) это 
ведет к постепенному снижению сопротивления деформации.  
Определенный вкла д  в разупрочнение вносит и устранение  полей 
упругих нап ряж ени й в решетке  твердого раствора  из-за срыва 
когерентности.

Дости ж ени е  наибольшей величины упрочнения дисперсными 
частицами вторых фаз  зависи т  не только  от размера ,  плотности 
выделений и типа их связи  с матрицей,,  но и целого ряда  других 
факторов  (природы фаз  упрочнителей и их свойств,  к р и с та л л и ­
ческой структуры,  форм ы и взаимного  ра спо ложен ия в ы д ел е ­
ний) ,  которые не удается  пред ска зать  без проведения  экспе ри­
ментов.  В целом предел текучести стареющих сплавов  может  
быть повышен в 2 — 3 раза  за  счет упрочнения дисперсными в ы ­
делениями вторых фаз.  Эти выделения  существенно влияют и 
на х а р а к т е р  деф ормационного  упрочнения.

Незав исимо  от типа,  ра зм ера  выделений и вида  их связи 
с матрицей в состаренных спла вах  стадия легкого скол ьж ени я 
подавляет ся  почти полностью к ак  в поликристаллическом а гре ­
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гате,  т ак  и в монокристаллах .  При малом расстоянии ме жд у  
когерентными выделен иями  (не более нескольких десятков  нм) ,  
когда они перерезаются  д и с лок аци ям и в ходе дефор мации,  н а ­
б лю да ет ся  высокое  начальное  н ап ря ж ен и е  течения (предел т е ­
кучести),  но не бо льша я интенсивность упрочнения.  П ри боль­
шем расстоянии между  частицами про межуточных фаз  про ход я­
щие ме ж д у  ними дислокации  о ставляю т дислокацио нные петли, 
которые за тр у д н яю т  перемещение последующих дислокаций.  
В этом случае  при меньшем пределе  текучести скорость д е ф о р ­
мационного  упрочнения в на ча ле  деф орм ац и и (II стадия)  д о с т а ­
точно велика , однако  вскоре она заметно снижаетс я  из-за р а з ­
вития поперечного ск ол ьж ени я и высокий предел  прочности д о ­
стигается после небольшого равномерного  удлинения.

14. В Л И Я Н И Е  Г Р А Н И Ц  З Е Р Е Н  НА С О П Р О Т И В Л Е Н И Е
Д Е Ф О Р М А Ц И И  И У П Р О Ч Н Е Н И Е

Как уже  отмечалось,  границы зерен являю тся  эффективным 
барьером,  тормоз ящ им  движ ен и е  дислокаций.  Это объясняется  
тем, что ра спол ож ен ие  атомов в пограничном слое таково,  что 
здесь отсутствуют плотноу пак ованн ые  плоскости скольжения,  
а возм ож н ые  системы ско льж ени я в соседнем зерне  не с ов п а ­
даю т  с та ко вым и в первом. Д и с л о к а ц и я  не может  непосредст­
венно перейти из одного зерна  в другое,  т а к  как  необходимое 
д ля  этого н ап р яж ен и е  сдвига ока зы ва ется  близким к те орети­
ческому значению критического  на п ряж ени я.  Следовательно,  
границы зерен,  явл яяс ь  барьером для  д в иж ени я  дислокаций,  
д о л ж н ы  вызывать  упрочнение металла ,  и тем больше, чем 
мельче  зерно.

Петч н Холл,  обобщив резу льтат ы эксперим ент альны х иссле­
дований пределов текучести ж е л е з а  и сталей,  показали,  что с из­
мельчением зерна (увеличением протяженности границ) предел 
текучести растет по пар аболическ ому закону:

о "  =  <7 о +  К п  d ~ ° ’b . ( 1 6 )

В уравнении Х олла -Пет ча  сг”— нижний предел текучести;  
d — средний размер зерен; 0 О — предел  текучести м о н ок ри стал ­
ла,  х а ра кт ериз ую щ и й внутреннее  сопротивление зерен движени ю 
дислокаций,  пр еодо леваю щих силу Пай ер лса ,  влияние  других 
дислокаций,  примесных атомов и т .п. ;  Кп — коэффициент  Петча,  
х а ра кт ери зу ю щ и й  силу блокировки дислока ций границ ами зерен.

Зн аче ние  сг0 находится  экстраполяцией кривой растяж ен ия  
д и а г р а м м ы  а  ( /  е) К, в =  0. Величина  К п .при известном 
ра зме ре  зерна  опр еделяется  из д и а г р а м м ы  р а с тя ж ен и я  по ф о р ­
муле  (16).
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Впоследствии ока залось ,  что уравнение (16) с достаточной 
точностью описывает мета ллы с Г Ц К  и ГПУ решетками,  а в не­
которых случаях  п слож но леги ров ан н ые сплавы.

Тормозяще е  действие границы о к а з ы в а ю т  практически с с а ­
мого на ча ла  пластической деформации.  Поэтому стадия легкого 
ско льже ния  у полпкристаллическнх металлов,  особенно с мел ­
ким зерном,  фактически отсутствует.  Н ача льн ый  период пл ас ­
тической деф ормаци и ха ракте риз уетс я  высокой интенсивностью 
упрочнения.  Это следует ра ссм атрив ат ь  как результат  у с л о ж ­
нения скольжения,  описанный в разд.  11. Действительно,  во 
вза имосвязанной системе различно ориентированных зерен 
ско льжение  в данном зерне  по одной системе, исходя из условия  
сохранения сплошности границ,  неизбежно до лж н о  вызвать  
скол ьж ение  в соседних зернах  не по одной, а по многим в з а и м ­
но пересека ющи мся  системам.

В пол ик рис таллах  одновременно с упрочнением,  вызываемым 
барьер ны м действием границ  и эффектом усложн ен ия с к о л ь ж е ­
ния, идет разупрочнение,  связанное  с поперечным скольжением. 
Н а б л ю д а е м а я  кри вая  деф ормац и и представ ляет  результат  с у м ­
марного  в к л а д а  этих конкурирующих факторов .  Б о л ь ш а я  ее 
часть соответствует стадии III пластической деф ормации.  М е н ь ­
шая  интенсивность упрочнения  в мета ллах  с ОЦК. решеткой с в я ­
зана  с сильно развитым в них поперечным скольжением.

Таким  образом,  кривые деф ормаци и поликристаллическпх 
мета ллов  идут и выше, и круче, чем соответствующие кривые 
монокристаллов ,  ориентированных для  легкого скольжения.  
В поликристаллическпх мета ллах  и сплавах  с гексагональной 
решеткой из-за малого  числа  систем ско льже ния  имеется 
много зерен с неблагоприятной ориентировкой по отношению 
к напр авлени ю внешнего ска лы ваю щ его на п ряж ени я.  Поэтому 
для  них особенно велика  разница  в пределах текучести по с р а в ­
нению с моно кр ист алл ами.  По этой ж е  причине низка  их 
пластичность.  В м ета л л ах  с Г Ц К  структурой имеется большое 
число систем скольжения,  поэтому различие  в механических 
свойствах ме жд у  м он ок ри ст аллам и п пол икристаллическнм а г ­
регатом значительно меньше. М е т ал л ы  с О Ц К  структурой з а н и ­
мают в этом отношении промежуточное  положение  между 
ГП У и ГЦК.

15. И З М Е Н Е Н И Е  С Т Р У К Т У Р Ы  И С В О Й С Т В
В Р Е З У Л Ь Т А Т Е  Х О Л О Д Н О Й
П Л А С Т И Ч Е С К О П  Д Е Ф О Р М А  Ц И И

Структурны е изменения  после холодной пластической д е ф о р ­
маци и мета ллов  и сплавов  сводятся  к изменению форм ы и раз- 
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меров кристаллов ,  их пространственной кристаллографи чес кой  
ориентации и внутреннего строения  ка ж до го  кри сталли та .

Изменение  внешней форм ы деформиро ванного  м ета лла  про­
исходит вследствие  изменения  размеров  и формы отдельных 
зерен.  Форм а зерен изменяется  в соответствии со схемой г л а в ­
ных деф ормаций:  они вы тяг и ваю тся  вдоль оси наибольшей г л а в ­
ной деф ор мац и и н уменьшаются  в ра зм ере  вдоль осп наи мен ь­
шей деф ормации.  Изменен ия  форм ы зерен вы явл яю тс я  на т р а в ­
леном шлифе с помощью оптического микроскопа  у ж е  при 2 0 — 
30% деформации.  При большей д еформаци и в мик ро стр ук­
туре  появляютс я  новые д етали — полосы двойников ,  новые по­
верхности ра здела  внутри зерен,  которые делятся  на фрагменты. 
Несмотря  на сложность  картины,  и в этом случае  направление,  
в котором происходит  удлинение  зерен,  остается различным.  
М и к р о а н а л и з  используется  при изучении течения м ет ал ла  в от­
дельных частях заготовки после сложны х операций обработки 
давлением,  х а р акт ериз ую щи хся  большой разнородностью д е ­
формации,  когда зар ане е  п редс казат ь  направление  течения в том 
или ином объе ме невозможно.  Изменение  формы зерен,  их в ы ­
т я ж к а  приводят  к о браз ован ию  волокнистости — м е т а л л о г р а ­
фической текстуры,  которую не следует  путать с текстурой к ри­
сталлографической.

По мере  протекания  деф ор м ац и и  процесс ско льже ния  о б я з а ­
тельно выз ывает  враще ни е  ка ж до го  кр ис тал ла ,  направленное  
так,  что криста лл  стремится принять положение ,  при котором 
действующие плоскости и н ап равлени я  скол ьж ени я р а с п о л а ­
гаются  п а ра ллель н о осям главной деформации.  Так,  при р а с т я ­
жении м оно кр ист алл а  с Г П У  решеткой сколь же ние  в плоскостях 
{0 0 0 1 } приводит к повороту их на угол 0  вокруг осп, препенди- 
кулярной плоскости ч ерте жа  (рис. 27).  В пределе плоскости 
ско льж ени я д о л ж н ы  стать п а ра ллел ь н ы м и  линии р а с т я ж е ­
ния PP.

Кроме этого, происходит  враще ние  к а ж д о й  пачки ско льже ния  
вокруг  осп PP.  из-за которого нап равлени е  ско льж ени я [2 1 101 
стремится  к совмещению с напр авлени ем  действия м а к с и м а л ь ­
ного касательного  нап ря ж ени я .  Двойное  вра щени е  происходит  
во всех кристаллических телах,  д еф орм ир ую щи хся  путем ско ль­
жения.  В Г Ц К  и О Ц К  кри ста ллах ,  имеющих большее  число 
систем скольжения,  чем ГПУ металлы,  тормож ени е  ско льжения 
в первоначально действующих системах переводит  его в другие,  
пер есекающи еся  с первоначальными.  Траект ория  вр ащ ен ия  п а­
чек ско льжения при этом м ож ет  резко изменить направление.  
Е поликристаллических м ета л л ах  и сплавах ,  несмотря  на ос­
л о ж н яю щ и й  эффект  влияния  границ и независимо от исходной 
ориентации отдельных зерен и траектории вра щ ен ия  их, при
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Риг. 27. Вращение плоскостей скольжения при растяжении 
монокристалла с ГПУ решеткой: а — исходный: образец, 
б — результат скольжения но плоскости (0001), в  — сум­

марны!) результат скольжения и вращения

значительной деф ормаци и к а ж д о е  зерно в конце концов дости­
гает примерно одинаковой ориентации относительно осей г л а в ­
ной деформации.  Т а к а я  пре им ущественная  ориентировка ,  при 
которой одноименные кр и ста ллографи чес кие  н ап равлени я  и пло­
скости во всех зернах  становятся  приближенно па раллель ным и,  
н азы вает ся  кристаллографической текстурой.

К р и с талло граф ич еск ая  текстура  пластической деф ормации 
зависит  в основном от вида обработки давлением  и типа  к р и ­
сталлической решетки о б р аб аты вае м ого  м атериа ла .  З а р а н е е  
пр ед сказать  ее можн о ли ш ь для  простейших однородных д е ­
формаций.  Вы явл яе тся  она рентгенографически.  Так,  в м е т а л ­
лах  и спла вах  с О Ц К  решеткой после волочения пар аллель но  
оси проволоки устана вли вают ся  на пр авлени я  < 1 1 0 >  при неоп­
ределенной ориентации плоскостей.  После  холодной прокатки 
тех ж е  металлов  п а р аллель но  поверхности листа ориентируются  
плоскости {1 0 0 }, а вдоль оси прокатки — н ап равлени я  < 1 1 0 > .  
Более  подробно вопросы тек стуро образо вани я  освещены в к у р ­
се рентгенографии и специальной литературе .

Отметим,  что кр и ста ллог рафи че ска я  текстура начинает  
выявлят ься  при д еф орм ац и ях  20— 30% и становится  почти со­
вершенной при степени 80— 90%.  Наиб олее  склонны к о б р а з о ­
ванию текстуры ме та ллы и сп лав ы с гексагональной решеткой— 
из-за малого числа систем скольжения.

Текстура  пластической д еф ор маци и имеет ва жн ое  техноло­
гическое значение,  т ак  как  она обусловливает  анизотропию 
свойств обработанного  изделия .  И но гд а  это мо же т  ока за тьс я  
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полезным (например,  определен ная  текстура в листах  тр а н с ф о р ­
маторной стали сни жае т  потери энергии на пе ре м а гн и ч и в а н и е ) , 
но обычно приносит вред.  Так,  при глубокой в ы т яж к е  деталей 
типа  «стакан» из текстурованной листовой заготовки верхняя  
кромка  изделия получается неровной, на ней о б на руж ив ается  
несколько симметрично ра спо ложен ных  фестонов (выступов) 
в нап равлениях,  где сопротивление деф ормац и и было на и мен ь­
шим. Толщи на стенки «ст ака на»  при об ра зо ван ии  фестонов 
получается  неодинаковой,  что мо же т  привести к обрыву при о б ­
работке  или эксплуатации.  Необходимы т а к ж е  з а т р а т ы  на 
обрезку  фестонов.

Наиб олее  важ н о  при пластической д еф ор мац и и изменение 
тонкой структуры — -увеличение плотности дислокаций р. У х о ­
рошо отожже нного  поликристаллического  м ета лла  р — 1 0 6 -ъ 
-ъ 1 0 8 см~2, при деф орм ац и и на несколько процентов 
р =  1 0 8 ч - 1 0 9 см-2, а при сильной деф орм ац и и р =  1 0 11-ь 1 0 12 см-2 . 
Следовательно,  плотность дислокаций при деф ор мац и и увели­
чивается в десятки и сотни тысяч  раз.  Уже  при малых степенях 
де ф орм ац и и  (5— 1 0 %) проявл яется  неравномерность  в ра с п р е ­
делении их по объему кри ста лла ,  воз никают переплетения  
(клубки) дислокаций,  о браз ую щ ие  разм ыты е об ъемны е границы 
областей — ячеек размером несколько микрон,  внутри которых 
плотность дислокаций невелика.  С повышением степени д е ­
формаци и ячеистая структура  становится  более выраженной:  
границы делаю тся  более узкими и из объемных переходят  в пло­
ские, внутри ячеек почти не остается дислокаций,  но растет 
число сплетений,  увеличивается  плотность дислокаций в сплете­
ниях. Пр и этом зерно делится  на субзерна  (блоки) размером 
0.3— 3 мкм, разориен тиров анные  относительно друг  друга  на 
углы от нескольких минут до нескольких градусов.  В о б р а з о в а ­
нии ячеистой и субзеренной структуры основную роль играют 
процессы поперечного ско льж ения и переползания  дислокаций,  
которые легче идут в мета ллах  и спл авах  с высокой энергией 
дефект а  упаковки ( a - F e ,  Mo, А1 и некоторые спла вы на их 
основе).  В аустенитных сталях,  а - л а т у н и  и бронзах,  т. е. с п л а ­
вах с низкой энергией дефект а  упаковки,  ячеистая  структура  
не наблюдается .  С увеличением степени деф орм ац и и растет т а к ­
же число дефектов упаковки,  вакансий и ме жу зел ьны х атомов.  
В пределах  ка ж до го  зерна  пре валир ую т дислокации одного 
знака .

Изм енение  тонкой структуры металлов  и сплавов  при п л а с ­
тической деф орма ци и обуславлив ает  изменение всего комплекса  
механических,  физических и химических свойств,  которое н а з ы ­
вают наклепом.  В большинстве  случаев наиболее ва ж н о  изм е­
нение механических свойств.  П р едвар и те л ьн ая  пла стическая  д е ­
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ф ор м ац и я  м ета лла  увеличивает  пределы прочности и текучести 
и сни жа ет  показатели пластичности (относительное удлинение 5 
и сужение  Чф при повторном нагружен ии того ж е  зн ак а  (рис. 28).

В пол икристаллических металлах  
и спл авах  влияние  небольшой 
д еф ор мац и и (до 1 0 %) на предел 
текучести сильнее,  чем на предел 
прочности.  В результате  отнош е­
ние а 0,2 к аь быстро  растет  с по­
вышением степени деформации,  
что характ ериз уе т  снижение з а ­
паса  пластичности:  величина 6

т а к ж е  резко пад ает  при ср ав н и ­
тельно небольших деф ормациях.  
К ривые зависимостей сто.г. оь и 
6  или Ч;' от степени деф ормац и и н 
широко используются в техноло­
гии обраб отки давлением.  Их н а ­
зы вают  д и а гр а м м а м и  дефор­
мируемости.

к i t v .  ±*\<. I l O i ' i e i i e i i i i v .  . :м\^л.с1 I I  и  м « ." т “т

ских свойств дюра,помнив Д 1 Н акл еп имеет громадное  тех-
и зависимости от степени оо- нпческое значение.  З а  счет плас- 

жатия при прокатке тической деф ормац и и мо жн о уве­
личить о ь в 1,5— 2  раза ,  а а 0 ,2 — 

в 2— 5 раз и д а ж е  более. Это широко используется  в п р о м ы ш ­
ленности для  упрочнения  материалов ,  неупрочияюшихся  тер ми ­
ческой обработкой ( н ерж ав ею щ и е  аустеиитиые стали,  а л ю м и ­
ниевые спла вы систем А1 — Мп, А1 — M g  и др. ).

Н акл еп имеет в аж н ое  значение  и в технологии обработки 
давлением. Так,  операция  пр от яжк и проволоки через фильеру 
для  уменьшения д и а м е тр а  была  бы невозможна,  если бы м а те ­
риал проволоки не упрочнялся  в степени, достаточной для  к о м ­
пенсации происходящего  при этом уменьшения поперечного сече­
ния. М е т ал л ы  и сплавы, слабо  упрочняющиеся  при пластической 
деф ормации,  с большим трудом поддаются  глубокой вы т яж к е  и 
волочению, ибо д еф ор м аци я  сосредоточивается в местах ум ень ­
шения сечения, где и происходит  разрушение .

Н акл еп имеет и отрицательные стороны. Сильное  упрочне­
ние при пластической деф орм аци и сни жае т  пластичность,  и 
формоизменение  на большу ю величину становится  невозможным 
из-за охрупчивания  мате ри ала .  Кроме того, по мере упрочнения  
при холодной об работке  давлением воз растает  тре буемая  м ощ ­
ность оборудования .  Д л я  восстановления исходных свойств 
об раб а т ы в ае м о й  заготовки,  поз воляющих вести дал ьн ейш ее д е ­
формирование,  производят  промежуточный рекристаллизациоп-  
ный отжиг .
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16. Р А З Р У Ш Е Н И Е  М Е Т А Л Л О В  И  С П Л А В О В

Р азр уш ен и е  — это отделение  одной части о браз ца  (детали) 
от другой.  По х аракт еру  на груже ния разруш ение  дел ят  на с т а ­
тическое (от постоянной н агруз ки ) ,  динамическое  (от ударной 
наг ру зк и) ,  усталостное  (от знакопер еменн ых н а п р я ж е н и й ) , р а з ­
рушение  от ползучести и пр. По степени деф ормации,  р е ализ уе ­
мой к моменту разрушения,  его дел ят  на квазпхрупк ое  или 
просто хрупкое  и вязкое.  Д л я  хрупкого разру шен ия типична  ост­
рая,  часто в е твя щ аяся  трещина,  большая  скорость ее ра спр ос т ­
ранения,  отсутствие или небольшая  величина  пластической 
деф ормац и и перед разрушени ем  и кристаллический вид излома.  
Д л я  вязкого  ра зру шени я х а р а к т е р н а  тупая,  р а с к р ы в а ю щ а я с я  
трещина,  м а л а я  скорость ее продвижения,  зн ач ит ел ьн ая  пл асти­
ческая деф ор маци я  при продвижении и волокнистый вид из ло ­
ма. Наиб ольш и й практический интерес предста вляет  хрупкое  
разрушение,  ха ракт ерное  для  высокопрочных состояний сплавов.

При изучении хрупкого ра зру шени я его р ассм ат р и ва ю т  как  
процесс,  состоящий из трех стадий:  за р о ж д е н и я  суб ми кро тре­
щин размером поряд ка  1 0 ~ 4 мм (меньше ра зм ера  з ерн а ) ,  с т а ­
бильного роста их до микро- и м а к р о р а з м е р а  критической вели­
чины и нестабильного самопроизвольного  распространения  м а к ­
ротрещины по всему сечению (долом) .  Первую и вторую ст а ­
дии традиционно изучает физ ик а  разрушения,  а третью — мс- 
х аника  р а з р у ш е ни я .

Суб мик ро тр ещи ны  образ уют ся  прн пластической д еф о р м а ­
ции в результате  то рм ож ени я  дислокаций у различного  рола 
препятствий,  например,  границ зерен,  вторых твердых фаз  
( р и с . 29,а ).  Дислокац ии,  генерируемые под действием ка с а т е л ь ­
ных н а п ряж ени й источником Ф р а н к а -Р и д а ,  ска п ли ваю тс я  в кон­
це плоскости ско льжения у таких препятствий.  Когда  концент­
рация на п ря ж ени й в голове скопления  достигает  теоретической 
прочности па сдвиг, дислока ци и «спрессовываются»  в одну 
сверхдислокацию _L, с о д е р ж а щ у ю  1 0 0 — 1 0 0 0  дислокаций,  в ре­
зульт ате  чего происходит  раскры тие  субмикро трещн ны с о б р а ­
зованием клиновидной полости (заш три хов ано ) .  Такой механизм 
об раз ов ан ия  субмикротрещин возм оже н и н а б л ю д а лс я  в поли- 
кри ста ллических м ета ллах  и сплавах.

Возникновение субмикротрещнн возмож но  и в отсутствие 
физических барьеров  то рм ож ени я  дислокаций,  в частности,  в ме­
стах пересечения активных плоскостей скол ьж ени я (рис. 29,6) 
в результате  слияния  дислокаций,  нахо дя щихся  в разны х плос­
костях.  Такое  слияние  ведет к обра зо ва н ию  сидячей дислокации 
с вектором Б ю ргерса  В, л е ж а щ и м  в неплотноупакованной пл о­
скости. Слияние  п пар дислокаций  увеличивает b в п раз,  что
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области) путем «спрессовывания» дислокаций у препятствий (о) и 
слияние пересекающихся дислокаций (б)

эквивалентно разъ едине ни ю атомов в ненлотноупакованной пл о­
скости на величину nb,  т. е. о бра з ован ию  с у бм и кр от ре щи ны . 'Н а  
рис. 29 субмикро трещи ны предельно острые:  радиус кривизны 
в их вершине соизмерим с периодом решетки.  П р е дл о ж е н  ряд 
других механизмов об разован ия  з а р од ы шевы х трещин,  в том 
числе тупых, в виде пор.

Д ал ь н е й ш е е  поведение  з а р оды ш евы х  субми кротрещин з а в и ­
сит от величины но рм альны х н а п ря ж ени й а  и микроструктуры 
металла .  Считают,  что во второй стадии под действием а пр о­
исходит стабильное  подрастан ие  трещин за счет поглощения 
вакансий,  пор, дислокаций и субмикротрещин с других плоскос­
тей скольжения,  вследствие  чего возникает  м аги стр ал ьн ая  тр е ­
щина,  котор ая  не являетс я  предельно острой. При  достижении 
ею определенной (критической)  дли ны происходил- с а м оп роиз ­
вольное распространение  ее по всему сечению. Некото рые  уче­
ные полагают,  что разру шени е  может  происходит  непосредст­
венно от субмикротрещин,  минуя стадию их подрастания .

М еханик а  р а зр уш ен ия  р ассматр ив ает  тела  с имеющимися  
трещинами,  я вл яю щ и м и ся  сильными ко н цен траторами н а п р я ­
жений.  Величина  н а п р яж е н и я  о к перед  устьем трещ ины равна  
произведению наибольшего  нормального н а п р яж е н и я  вдали ог 
трещин ы а  на корень ква дратн ый отношения ее длины / к р а ­
диусу кривизны в вершине р. Если о к достигнет теоретической 
прочности на разрыв,  то тре щин а будет расти. Од на ко  по мере 
роста I (и, следовательно,  стк) происходит  притупление  трещи-  
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ны (растет  р) за счет пластического течения  м е та л л а  перед ее 
устьем. Последнее  сн и жа ет  концентраци ю на п ря ж ени й стк. Неоп ­
ределенность  отношения / / р  зат руд н яе т  непосредственный р а с ­
чет критической дли ны  трещины.

Гриффитс ,  используя  энергетический подход,  показа л ,  что 
такое  местное разрушен ие  в устье трещ ины может  перейти в с а ­
мопроизвольное ,  если уменьшение  упругой энергии, обусловлен­
ное приростом дли ны трещины, будет пре вы шать  работу,  необ­
ходимую для  об разован ия  новых поверхностей,  т. е. когда по­
верхностная  энергия  у  о к а ж е тс я  меньше в ы с в обо ж да ю щ ей ся  
упругой энергии. Ф ор м у л а  Гр иф фит са  для  плоского д еф о р м и ­
рованного состояния  имеет вид

о =  V  2 £ у / л /  (1 — ц2) (17)

и под твер ж да ется  экспериментально только  для  абсолютно х руп ­
ких тел  (стекол) .  Д л я  металлов ,  учитывая  работу  пластической 
деф ор м ац и и  у™, у  в ф ор муле  (17) была  за мен ен а  на уЭф =  у  +  
4“ \ пл  (У пл 3> у) и ф ор муле  был придан следующий вид:

о У 7 Г Г =  У  2 Е  уэф / (1 — ц2) =  К ,  .(18)

где К — коэффициент  интенсивности на п ряж ени й у вершины 
трещины.

П оскол ьк у  йет пр ямых  методов за м е р а  у пл у вершины т р е ­
щины, Ирвин  п ре д лож и л  опр едел ять  эксперимен тально критиче­
скую величину коэффициента  интенсивности н а п ряж ени й Кп,  
получившую назван ие  вязкости разр уш ени я .  Тогда  условие  р а з ­
рушения примет  вид

<у]ЛГГ= Ки, (18,а)
Эту ф орм улу  используют в расчетах  на трещиностонкоеть.  

При известной величине н а п р яж е н и я  из нее опред еляется  к ри­
тическая  длина  трещин,  пр и водящ их к разрушению,  а при из­
вестной длине  трещ ины — предельное  (критическое)  н а п р я ­
жение.

Параметр  вязкости разр уш ен ия  Kit опр еделяется  в специ­
альных опытах  по ра зру ш ен ию образ цов  с наведенным и т р е щ и ­
нами в условиях плоского дефо рми ров ан ног о  состояния  и имеет 
размерность  Н / м м 3/2. Величина  Кы — это ни жн яя  граница  воз­
можн ых  значений коэффиц иен та  интенсивности н а п ряж ени й К. 
Она  является  константой д л я  данного  м а те р и а ла  и х а р а к т е р и ­
зует его надежн ость  и работоспособность в наиболее  опасных 
д ля  развития  хрупкого р аз ру ш ен ия  условиях.  Н а р я д у  с преде­
лом текучести о0,2 и пределом прочности од вязкость  р а з р у ш е ­
ния Kic принимают за  критерий конструкционной прочности.
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К сожалениют определение  Кы довольно трудоемко и д ля  
соблюдения условий плоской д еф ор маци и требует  применения 
крупног аба ри тны х образцов ,  особенно при испытании пла ст ич­
ных материалов .  Бл и зк о й  по смыслу (но не адекватн ой)  к К 1(. 
являе тс я  рабо та  распро ст ран ени я  трещ ины пр (а ту), оп ре д е л яе ­
мая  в сравнительно простых испытаниях на удар ны й изгиб по 
с тан дар тным об р аз ц ам  с наведенной трещиной.  Но а р не может  
быть использована  в прочностных'  расчетах.  Н а иб олее  э ф ф ек ­
тивно применение  у д ар н ы х  испытаний д ля  определения  порога 
хладноломкости,  по сериа льным  кривым ан (Т)  или ар(Т) .  
Порог  хладноло мко сти  — это те мп ер ату рн ая  область  (весьма 
узк ая )  резкого уменьш ения а н или а Р при снижении т е м п е р а ­
туры Т в связи с переходом от вязкого р а зр уш ен ия  к хрупкому.  
Такой резкий переход ха ракт ере н д ля  метал лов  и сплавов 
с ОЦ1\  решеткой,  в частности д ля  сталей.

П а р а м е т р  Кы х а р акт ери зу ет  поведение м а те р и а ла  в процессе 
уж е  раз ви ваю щегося  р а зр уш ен ия  и, строго говоря,  применим 
д ля  тел с имею щимися  трещ ин ами и не может  являт ься  мерой 
сопротивления м а те р и а ла  на стадии з а р о ж д е н и я  трещин в без ­
дефектных веществах.  В этой связи представля ет  интерес р а з ­
р а ба т ы в а е м а я  Ю. Я. Меш ко вым  единая  физическая  теория  р а з ­
руш ени я для  тел без трещин,  б аз и р у ю щ а я с я  на концепции о воз ­
можности п ер ехо да ' г риф фи тс ов ск ой  субмикро трещи ны в р а з р у ­
шаю щую,  минуя  стадию стабильного подрастания .  Им  введено 
понятие о за па се  вязкости К?. Эта величина пр ед ста вляет  отно­
шение  критического н а п р яж е н и я  хрупкого разру ш ения (сопро­
тивление  микросколу)  Ямс к пределу  текучести сг0,2 при р а б о ­
чей температуре .  Вел ичина  Я мс определяется  на ра зр ывн ых о б ­
р азц ах  при низких т е мп ера ту рах  хрупко-вязкого  перехода ,  когда 
Ф <  1 0 %, или в простейших случаях  рассчитывается  по р а з ­
меру зерна  или другого эле мента  структуры.  Д л я  пр ед о тв р а ­
щения хрупкого р а зр уш ен ия  необходимо,  чтобы о i <  Ям с, а 
К з  >  Q = o i /o i ,  где Q — коэффициент  жесткости на пр яже нно го  
состояния,  ра ссчитываемый обычными методами в местах  кон­
центрации на п р яж ен и й  в детали;  су и а, — наи большее  главное 
н ап ря ж ен и е  и интенсивность напряжений.

Большой практический интерес предста вляет  усталостное  
разру шени е  под действием зна ко переменных нап ряж ени й,  а м п ­
литуда  которых не пре выш ает  предела  текучести.  В общих чер­
тах  оно связано с тем, что такое  н ап ря ж ен и е  достаточно для 
приведения в действие некоторых источников генерирования  
дислокаций,  которые,  по плоскости скол ьж ени я выходя  на по­
верхность,  по тем или иным причинам не всегда  в о зв ращ аю тся  
к источнику при изменении н ап равлени я  деф ор мир ов ан ия  ( з н а ­
ка  н а п р я ж е н и й ) , П ри этом невоссоеднннвшаяся  часть плоскости
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с ко льж ени я об раз ует  на поверхности ступеньку,  с л у ж а щ у ю  з а ­
родышем микротрещины,  Р азв ит ие  ее приводит  к разъединению 
атомов в плоскости ско льже ния  без видимой дефор маци и.  Зона  
усталостного разр уш ен ия  имеет хара кт ерны й гладкий,  «пр и те р­
тый» вид.

Наи бол ее  распространенной ха ракт ерист икой сопротивления 
усталости являе тся  п ре де л  выносливости  при симметричном 
цикле  на п ря ж ени й G- ь  опр ед ел яе мый к а к  ма ксимально е  н а п р я ­
жен ие  ам пл ит уд ы цикла ,  пр и во дя щее  к  разр уш ен ию  об раз ца  
после /V циклов изменения н а п р яж е н и я  (обычно Ы = 7 0 7 к л н  105). 
Механи ко й разр уш ен ия  введены две  новых хар актеристики:  
Kf/i — пороговое  значение  интенсивности напряж ени й,  ниже 
которого трещина  не растет,  и dl / clN — скорость роста  т р е щ и ­
ны. П ос ледн яя  зависит  от р а з м а х а  коэффициен та  интенсивности 
н а п ря ж ен ий  в устье трещ ины Д К и может  быть использована  
в расчетах  на долговечность  N.

Н а  ха р а к т е р  и вязкость р азр уш ен ия  элементов  конструкций 
оказывает- влияние  большое число внешних и внутренних 
(структурных) факторов.  Из  внешних факторов ,  помимо т емп е­
ра т у р ы  и х а р а к т е р а  нагр уже ния,  на процесс разр уш ен ия  о к а ­
зы вает  влияние  схема н ап ряж ен но го  состояния,  фо рм а  детали 
(концентраторы н а п р яж е н и й ) ,  ра зм ер  дет али (масш табн ый ф а к ­
тор)  и пр. Всестороннее  равномерное  ра стя ж ен ие  способствует 
хр упкому разрушению,  а сж атие  пр ед отв ращ ает  его. Это поло­
жение  прямо  вытекает  из приведенных выше рассуждений.  Его 
необходимо учитывать,  например,  при выборе  схемы обработки 
д авлен ием  малопла сти чных по своей природе  сплавов.  Д л я  них 
рекомендуется  схема всестороннего с ж а т и я  (прессование,  ковка 
в фигурных бойках  и пр.) .  В местах  резкого изменения  размеров  
н формы  нагр уже нн ой д ета ли (выточки, сверления ,  паз ы и т. п.). 
возникает  местное увеличение  (концентрация)  н а п ря ж ени й и 
возр астае т  жесткость  на п ряж енн ого  состояния,  э к ви ва лен тна я  н а ­
л о ж ени ю  всестороннего растяж ен ия .  В высокопрочных м а т е р и а ­
лах  кон центраторы сильно сн и ж аю т  вязкость  и способствуют 
хр упк ому  разрушению.  М а с ш т а б н ы й  фактор  пр оявляетс я  в сни­
жении механических свойств и увеличении склонности к х ру п ­
кому ра зру ш ени ю с увеличением ра зме ров  и массы  деталей.  
Это связано с ростом объемной доли дефектов  м е та ллур гич е ­
ского и иного про ис хождения (поры, лик ва ц ия  вредных пр и ме ­
сей и т. п.) и повышением вероятности присутствия  в объеме 
дефектов ,  создающ их критическую концентрацию напряжений.  
З н ач ительно е  влияние  на процесс разрушения,  особенно у с т а ­
лостного,  о к азы ва ет  чистота обраб отки поверхности,  наличие  
агрессивных сред  и другие  факторы.
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17. Н Е К О Т О Р Ы Е  П Р И Н Ц И П И А Л Ь Н Ы Е  П У Т И  
С О З Д А Н И Я  С Т Р У К Т У Р Н Ы Х  состоянии  
С П Л А В О В  С В Ы С О К О Е !  К О Н С Т Р У К Ц И О Н Н О Е !  
П Р О Ч Н О С Т Ь Ю

Одной из самых ва ж н ы х  проблем современной техники я в ­
ляе тся  создание высокопрочных материалов .  Она  особенно 
акт уа льн а  д ля  авиационной п ракетно-космической техники. Эле ­
менты конструкций лета тельных  ап п аратов  при минимальных 
ра з м е р а х  и весе д о л ж н ы  н ад еж н о  работать  в сл ожн ых  условиях 
эксплуатации.  Конс трукц ион на я  прочность,  т. е. прочность м а ­
тери ала  в конструкции,  зависит  от совокупности целого ряда  
конструкционных, эк спл уатац ионны х и технологических ф а к т о ­
ров. Высокие  значения  пределов прочности а ь и текучести а 0,2, 
определённых в испытаниях на статическое  растя ж ен ие  о б р а з ­
цов, не г арант ир ую т н ад еж но й и долговечной ра бо ты деталей.  
Более,  того, ка к  п ок азы вает  опыт, чем выше эти по ка зател и проч­
ности м атери ала ,  тем ни же  его вязкость  и больше склонность 
к внезапному хрупкому разр уш ен ию  деталей.  Поэт ому конст­
рукционную прочность необходимо оценивать  по комплексу  ме­
ханических свойств. В ысокая  конструкционная  прочность может  
быть обеспечена  только в том случае,  если при высоких х а р а к ­
теристиках  прочности на ра зр ыв  удается  одновременно получить 
достаточную для  дан ны х  условий эксплуата ции пластичность 
(вязкость)  и долговечность (живучесть)  матер иа ла .  Наиб ол ее  
в а ж н ы м и  (но не всегда  единственными)  по к аза те лям и ко нс трук­
ционной прочности явл яю тся  предел текучести оо,2 и вязкость 
разр уш ен ия  К ю

Такое  сочетание  потенциально ра зн он апр авлен ны х свойств 
в м ате ри але  получить очень сложно.  Оно достигается  за счет 
применения широкого  ком пл екс а  технологических (м ета л л у р ги ­
ческих) мероприятий.  В а ж н е й ш е е  место в их ряду з ани м ае т  в ы ­
бор рационального химического состава  сплавов  и ц е л е н а п р а в ­
ленное  регулирование  их структуры путем термической о б р а ­
ботки. Рассмо три м некоторые принципиальные пути создания 
высокопрочных материалов ,  основываясь  на из ложе нны х выше 
представлениях об упрочнении и разрушении.

В высокопрочном состоянии все сплавы весьма чувствитель­
ны к примесям и неметаллическим включениям. Прим еси могут 
не только вызвать  блокировку дислокаций (см. разд.  1 2 ), но и 
сегрегировать  на границ ах  зерен,  с н и ж а я  энергию сцепления 
м еж д у  ними до значений,  которые меньше эффективной поверх­
ностной энергии скола.  В этом случае  происходит  хрупкое  меж-  
кри еталлитное  разрушение.  Н еметал лич еские  включения в с т а ­
лях (сульфиды,  оксиды и др. ) имеют ма лую  силу связи  с м а т ­
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рицей и в теоретических моделя х  рассмат рив аю тс я  к ак  м и к ро ­
пустоты, расстояние  ме ж д у  которыми определяет  уровень в я з ­
кости разрушени я,  про текающего продвижением тр ещин ы через 
них. Вре дные  примеси и неметаллические  включения слабо 
влия ют на прочностные показатели,  но резко сн и ж аю т  х а р а к т е ­
ристики вязкости К к , а н, а р и др. Так,  в стали 40ХНМА уве ­
личение  с оде рж ани я  серы от 0,008 до 0,04% с ни ж ает  величину 
Ки на 500— 700 Н / м м 3/2. П ри вы пл ав ке  высокопрочных м а те ­
риалов  применяют специальные методы и чистые шихтовые м а ­
териа лы д ля  повышения чистоты первых по вредным примесям.

Упрочнение,  ка к  у к азы в ал о сь  выше, достигается  созданием 
в структуре  спл ава  возм ож но  большего числа барьеров ,  з а т р у д ­
няю щих или тормозящ их движ ен и е  дислокаций.  В высокопроч­
ных структурных состояниях р еш аю щ ее  влияние  на хара кт ер  п 
вязкость  раз руш ен ия  ок а з ы в а е т  степень подвижности д и с л о к а ­
ций у различного  рода  препятствий.  В принципе,  существует 
только два  альтерн ативны х пути их поведения:  «спресс овыва­
ние» с образо ван ием  субмикротрещин — будущих источников 
р азру ш ения — или микропластическое  течение за счет переме­
щения дислокаций,  у м ен ьш аю щее  уровень пиковых нап ряж ени й 
у препятствии и, следовательно,  склонность к хрупкому р а з р у ­
шению.

П рим ером  первого может  служит ь  углеродистый мартенсит  
зак аленн ой стали,  пре дста вляю щ ий  пересыщенный раствор  
внедрения  углерода  в a -железе.  В мартенсите  реализуются  все 
известные в дислокационной теории механизмы упрочнения:  ис­
ка ж ен и е  кристаллической решетки,  резкое повышение плотности 
дислокаци й в р езультате  фазового  наклеп а  при пре вра щени и ауе- 
тснита в мартенсит , об раз ован ие  множества  новых границ р а з ­
дела  меж ду  кр и ста ллам и мартенсита  и двойниковыми прослой­
ками  внутри мартенентных кристаллов ,  об разо ван ие  на ди сло­
кац ия х  атмосфер из легко подвижных атомов углер ода  п пр. 
И з - з а  за кр еп лен ия  дислокаций атома ми углер ода  они имеют 
крайне  низкую подвижность ,  мартенсит  ок азы вается  «переуп- 
рочнен» и р азр уш ае тся  хрупко.  При уменьшении содерж ани я 
углерода ,  растворенного в a -железе,  с повышением те м п е р а ту ­
ры отпуска  вязкость  разрушения,  повышается ,  но при этом сил ь­
но сни жа ют ся  и по ка зател и прочности.  Последнее  не означает,  
что между увеличением вязкости и снижением прочности всегда 
существует  ж е с т к а я  однозн ач ная  связь. Напр име р,  в практи че­
ски безуглеродпетых мартенситно-стареюпшх сталях,  леги р о в ан ­
ных Ni. Со, Mo, Ti п другими элементами,  удается  получить 
значительно лучшее  сочетание  п р о ч н о с т и . и вязкости,  так  как  
з акр еп лен ие  дислокаций атомам и углерода в мартенсите,  пере­
сыщенном Ni и Со, практически отсутствует,  а торм ож ение
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сколь же ния  ос уществляется  равномерно рас пределенными д и с ­
персными вы дел ени ями интерметаллпдов ,  об р аз о вав ш и х ся  при 
старении.  Так,  у обычной стали 40ХНМА при од =  18 0 0 М П а  и 
о 0,2 =  1500 М П а  вязкость  разр уш ен ия  К к  =  1500— 1750 Н / м м 3/2, 
а у мартенситно-стареющей стали 03 Н 18К8 М5 Т при тех же  по- 
каз ателях  прочности Kic =  3000 Н / м м 3/2.

В а ж н ы м  напр авлени ем  в уменьшении склонности к хрупкому 
разру шен ию и повышении конструкционной прочности высоко- 
прочных сплавов  является  формирование  возм ож но  более одно ­
родной н дисперсной мик роструктуры как  основного условия,  
зат рудн яю щ его  возникновение  больших ло ка льн ых  к он це нт ра ­
ций нап ряжений.  П ракти че ски  в аж н ы м  в этом плане  является  
измельчение  зерна  и других элементов  структуры,  а т а к ж е  дис­
пергирование  и сфероидиз аци я  вторых твердых фаз-упрочнитс-  
лей. Так  как размер d  зерен определяет  дистанцию свободного 
пробега  дислокаций и, следовательно,  мак си мал ьн ое  число их 
в скоплениях,  то при одинаковом н а п ряж ени и в меньшем зерне  
возникает меньшая концентрация  на п ряж ени й и тем самым з а ­
трудняется  об разован ие  трещин.  В то же  время с измельчением 
зерна  растет про тяженность  границ в единице объема,  что вы ­
зы вает  повышение прочности.  Этот ф ак т  имеет принципиальное  
значение.  Н а  нем основаны термоц иклпческая  (Т Ц О ) и другие 
виды обработки на сверхмелкое  зерно (СМ З)  при d  <  10 мкм:  
Не  остан авли ваяс ь  на технологических приемах получения  СМЗ ,  
с к аж ем ,  что за счет этого в обычных сталях  можн о добиться 
а„,2=  1700— 2000 М П а  при К , г =  2500— 3200 Н / м м 3/2.

Влияние  форм ы частиц вторых твердых фаз  на констр ук ци­
онную прочность видно из сравнения  свойств феррнто-карбиднон 
смеси с пластинчатой и сферической формой карбидов .  В обоих 
случаях  твердость и прочность растут с увеличением дисперс­
ности смеси, т. е. с измельчением карбидов  и уменьшением р а с ­
стояния  м еж д у  ними, т а к  ка к  при этом увеличивается  пло щадь  
м е ж ф а з н ы х  границ,  то рм оз ящ их  движение  дислокаций.  В я з ­
кость стали с пл астинчаты ми к а р б и д а м и  весьма низка  (К:,— 
=  1000— 1200 Н /м м 3/2) и слабо  зависит  от расстояния  межд у 
пластинами.  В сталях  со сфероидизнр ова нными к а р б и д а м и  при 
той ж е  прочности вязкость  в 3— 4 раза больше и заметно растет 
с увеличением расстояния  ме жд у кар бидами.  Это объясняется  
тем, что сф ерои диз аци я  ка рб идов  увеличивает  дистанцию сво­
бодного пробега дислокаций,  дает  воз можность  прот алкиван ия  
их м еж д у  частицами карбидов,  тогда  как свободное  пе ре мещ е­
ние дислокаций в феррите  с пластинчатыми  к ар б и д ам и  всегда  
ограничено расстоянием м е ж д у  пр отяж ен н ым и пластинами.  П о ­
этому среднеуглеродистые конструкционные стали подвергают 
улучшению — з а к а л к е  на мартенсит  и последующ ему высокому
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отпуску  на сорбит отпуска .  — в результате  которого получают 
структуру со сфероиди зир ова ппыми кар бидами.  В таком состоя­
нии сталь  обла д а е т  умеренной прочностью и высокой вязкостью.

Одним из новых ва ж н ы х  направ лений повышения ко нс трук­
ционной прочности явля ется  комбинированное  воздействие  пл а с ­
тической деф ормац и и и обычной термообработки,  при котором 
изменения  в тонкой структуре ,  созданной наклепом,  наследуются 
при последующей з а к а л к е  и низком отпуске.  Этот процесс по­
лучил на зва ни е  термомеханической  обработ ки (ТМ О) .  При 
высокотемпературной Т М О  (ВТМ О) пластическая  деф орма ци я  
производится выше т емп ера ту ры  рекри ста ллиза ции (горячая)  и 
совмещается  с нагревом под з а к а л к у  (800— 900°С для  сталей) ,  
после  деф орм ац и и сразу осущ ествляют з а к а л к у  на мартенсит.  
При низкотемпературной ТМО  (Н Т М О )  сталей после нагрева 
под з а к а л к у  аустенит п е р е о х л а ж д а ю т  до те мператур  высокой 
устойчивости (450— 600°С),  производят  холодную пластическую 
деф орм аци ю при этой температуре ,  затем за к а л и в а ю т  на м а р ­
тенсит п отпускают.

При Н Т М О  происходит  измельчение  мартенситных к р и с т а л ­
лов и резко растет плотность дислокаций в мартенсите,  полно­
стью у н аследо ван н ая  из холоднодеформнрованного  аустенита.  
В результате  прочность возр астае т  до рекордно высоких з н а ч е ­
ний о/, =  2600— 3200 М П а ,  а пластичность и удар н ая  вязкость 
соответственно составляет  6  =  6  — 8 %, а>, <  40 Д ж / с м 2. П о с л е д ­
ние для  столь сильно упрочненной стали следует признать  хоро­
шими и можно объяснить  высокой равномерностью распр едел е ­
ния дислокаций и выделений дисперсных карбидов  при д еф о р ­
мации и низком отпуске.  Но для  использования  в конструкциях 
вязкость  сталей после Н Т М О  все же  недостаточна , они склонны 
к хрупкому разрушению.  При В ТАЮ от структуры,  соответст­
вующей горячей деф ормации,  после з а к а л к и  и отпуска  нас ледует­
ся фрагм ент ир ов ан на я  (полигонизованная)  субструктура  с бо ль­
шим числом малоугловых пол упроницаемых границ.  Такие  г р а ­
ницы тормозят  движ ен и е  дислокаций и в то ж е  время пропус­
кают часть их в соседние фрагм ент ы (блоки) ,  что способствует 
снижению пиковых ло ка льн ых  на п ря ж ени й и увеличению в я з к о ­
сти. Поэтому после В Т М О  при некотором упрочнении сталей 
(ст* =  2200— 2500 М П а ,  ст0. 2 = 1 9 0 0 — 2200 М П а )  по сравнению с 
обычной термооб работко й и Н Т М О  значительно (в 1,5— 2 раза)  
возр астае т  вязкость  разруш ения,  достигая  2000— 3000 Н /м м 3/-.

Недавн о ра зр або тан еще один класс высокопрочных сталей,  
на зван ны х П Н П - с т а л я м и  (пластичность,  нав еденная  п р евр ащ е­
нием) .  В них при высокой прочности (сто. 2 =  2000 М П а )  до сти­
гается высокая  пластичность ( 6  =  20— 2 5 % )  и исключительно 
большая вязкость  разру шени я (Кю =  5000 Н / м м 3/2) путем под ­
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бора  химического состава  стали и режи мов  д еф ор маци и и т е р ­
мообработки.  С тали под вергаются  з а к а л к е  на стабильный аусте- 
пит, деф орма ци и с большими о б ж а т и я м и  (60— 8 0 % )  при т е м ­
пературе  400— 500°С, в процессе которой из аустенита  в ы д е л я ­
ются ка рб и д ы  и происходит  его обеднение  углеродом и л е г и р у ю ­
щими элементами.  Это переводит  ох лаж денн ую  до 20°С сталь 
в метастабильное ,  неустойчивое состояние по отношению к пре ­
в ра ще н ию  аустенита  в мартенсит  ниже некоторой те мпе ратуры 
М д при д еф ор маци и о б р аз ц а  или дета ли под нагрузкой.  Точка М л 
(начало  .превращения аустенита  в мартенсит  деформаци и)  л еж ит  
выше 20°С, но ниже те мп ера ту ры об жа тия .  Переход  аустенита 
г. мартенсит деф ор мац и и при эксплуата ци и со пр овож дае тся  у ве ­
личением прочностных свойств и зна чительным ростом пла ст ич­
ности. Некоторые из П Н П - с т а л е й  подвергают об раб отке  холо­
дом.  и дополнительной деф ор мац и и с последующим отпуском 
при 350— 450°С. ГШ П -ст а л и  в настоящее  время явл яю тся  самым 
н адеж н ы м  конструкционным материалом.  Вы сока я  вязкость р а з ­
рушения таких сталей связана  с об разо ван ием  мартенсит а  при 
про движ ении трещины,  что упрочняет м ате ри ал  и тормозит  ее 
дальнейший рост, и с релакса цией на п ряж ен ий  в вершине т р е ­
щины при у->сс фазовом превращении.

18. Г О Р Я Ч А Я  П Л А С Т И Ч Е С К А Я  Д Е Ф О Р М А Ц И Я

Го рячая  пла стическая  д еф ор м аци я  тесно с вя за на  с процес­
сами полигонизации и рекристаллизаци и.  Под поли г о н и за ц и ей  
понимают об разо ван ие  и рост раздел ен ных  мал оу гловы ми  г р а ­
ницами субзерен (блоков)  путем пер ераспределения  дислокаций 
в деф ормиро ванн ых  зернах.  П е р в и ч н а я  рекри ста лл из ация  — это 
об разован ие  и рост новых зерен,  окр уж ен ны х  высокоугловыми 
границами,  за  счет дефо рм ир ован ны х  зерен. Термодинамическим 
стимулом этих процессов являетс я  накопл енн ая  при пла стиче­
ской деф орм ац и и энергия.  Ре к р и с та л л и за ц и я  полностью ус т р а ­
няет наклеп.  Темпе ра тура  н а ч а л а  рекр и сталлиз ац и и Гр =  а 7 ’„,1, 
где коэффициент  а изменяется  от 0,4 для технически чистых 
металлов  до 0,6— 0,7 д ля  сплавов.  П олпго нн зац ия  происходит 
почти при тех ж е  температу рах ,  но наб люд ает ся  обычно только 
в легко на к ле п анн ых  м е та л л а х  и сплавах.  При  этом чем больше 
энергия  дефек та  упаковки,  тем крупнее размер субзереи и тем 
в большей степени происходит  снятие  наклепа .  Бо лее  подробно 
эти процессы описаны в работе  [6 ].

Пластичес кую д еф о р м а ц и ю  при температуре  выше Гр н а з ы ­
вают  горячей  деформацией.  Д л я  большинства  сплавов 
7'гд >  0,6 Т пЛ. Д е ф о р м а ц и я  при те мпературе  ниже Гр считается 
холодной.
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Основным механизмом горячей пластической деф орм ац и и  
остается скольжение ,  но при высоких темпе ратурах  идет и д и ф ­
фузионное  перемещение дис л о к а ц и й — п е р е полз ан ие  (рис. 30) ,— 
которое  н ак лад ы в аетс я  на обычный сдвиговой механизм и не­
сколько видоизменяет  и активирует  его. Кроме того, при т е м ­
пературах  выше 0,5 Тпл и малых скоростях деф орм аци и може т  
разви ваться  еще один механизм пластической д еф ор маци и — 
зерн огр ани чно е  скольжение  (пр оска льз ывание  зерен) .  Процесс 
идет в приграничных об ъе ма х за  счет движ ени я  дислокаций 
внутри зерна  и диф фузи и атомов по границам.

Ш0-Г т  т  т

У п р о ч н я ю щ а я
частица

Рис. SO. Схема переползания дислокаций

При повышенных темп ер ату ра х  во многих м ета ллах  и с п л а ­
вах выявлено увеличение  числа плоскостей скольжения.  Это 
существенно повышает  пластичность,  что особенно важ н о  для  Mg 
и других метал лов  с ГПУ решеткой,  имеющих низкую плас тич­
ность при 20°С.

Н аиб олее  существенная  черта горячей деф ормации,  о т ли ч а ю ­
щая  ее от деф ормаци и холодной,  состоит в том, что во многих 
случа ях  мате ри ал  после горячей об раб отк и давлением  не о б н а ­
р уж и вает  существенного  дефор мационного  упрочнения.  О тс ут ­
ствие упрочнения долгое  время объя сн ял и тем, что горячая  д е ­
формац ия  всегда соп ров ож дае тся  рекристаллизацией.  Как  по­
ка зали исследования последних лет,  выполненные пр и мените ль­
но к В Т М О  [13], такое  утверж ден ие  неточно. Установлено,  что 
в ходе самой деф орм ац и и в зависимости от ее режимов  и пр и­
роды спл ава  м ож ет  идти ка к  рекри ста ллиза ция ,  т ак  и полиго- 
нпзация .  Существенные изменения в тонкой структуре  и мех ан и­
ческих свойствах могут происходить после горячей д е ф о р м а ­
ц и и — в процессе последеформационной вы д ер ж к и  и последую­
щего о х лаж дени я .  Ра н ь ш е  такого разграничения  не де лали и о 
сущности явлений при горячей об раб отке  судили по состоянию 
объекта  после о х л а ж д е н и я  до 20°С, которое в большинстве  с лу ­
чаев о ка зы валось  в той или иной мере рекриста ллизо ванным.

О х а ра кт ере  изменений в тонкой структуре  м е т а л л о в 'и  с п л а ­
вов при горячей д еф ор маци и мо ж н о  судить но кривым н а п р я ­
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ж ен и е— деформ аци я.  Эти кривые имеют несколько ха ра кт ерны х  
участков  (рис. 31).  На  участке  1— 2 происходит д еф о р м а ц и о н ­
ное упрочнение,  механизмы которого сходны с механ из мам и 
упрочнения  при холодной д еф орм аци и (см. разд.  11). В резул ь­
тате  горячего наклеп а  (до точки 2 ) получают структуру с неупо­
рядоченным распределением дислокаций,  плотность которых,  как 
и созданн ая  при деф ор мац и и концентрация  вакансий,  повышена.

После  получения  опр ед ел ен ­
ной начальной степени н а ­
клепа  наступает  стадия  д и ­
намического возврата  (учас­
ток 2 — 3), протекаю щег о по 
известному механи зму попе­
речного ско льж ени я (см. 
разд.  9, 11) или по м е х а н и з­
му переползания  д и с л о к а ­
ций (см. рис. 30).  Эти пр о­
цессы, особенно пер епо лза ­

ние..?/. Схема зависимости напри- Н11Я ДИСЛОКЗЦИЙ С участием
жешы от степени горячей деформации точечных дефектов,  сильно

активируются  с повышением 
те мп ерат ур ы и при горячей обра ботке  давлением  играют з н а ч и ­
тельно большую роль,  чем при холодной. Вследствие  процессов 
динамического  возвр ата  формируется  ячеистая субструктура ,  
которая ,  в отличие  от субструктуры холодного наклеп а ,  имеет 
увеличенный ра зм ер ячеек и более  четкие регул ярны е сетки г р а ­
ниц. Ф ра гм ент аци я  структуры на стадии динамического  в о з ­
врата  умень ша ет  общий уровень искажен ий и, следовательно,  
тенденцию к рекристал лиз аци и.

Появлени е  пика  (точка 2 , рис. 31) на кривых о—-е опре де ­
ляется  одновременным протеканием двух кон кур ир ующ их пр о­
цессов: упрочнения в резул ьтате  нак лепа  и разупрочнения в след ­
ствие динамического  возврата .  Высота  пика,  т. е. степень г о р я ­
чего наклепа,  зависит  от природы м ета лла  и режимов  д е ф о р м а ­
ции. Она  уменьшается  с повышением темпе ратуры и при 
снижении скорости деф ормации.  Сл або е  деформ аци онн ое  упроч­
нение о б н а р у ж и в а ю т  металл ы и сплавы с высокой энергией д е ­
фекта упаковки (к ним относятся  мета ллы с О Ц К  решеткой,  
спл авы с ферритной структурой,  алюминий и многие спла вы на 
его основе) ,  сильное — об ъек ты  с низкой энергией деф ект а  у п а ­
ковки (медь, никель,  аустенптные спл авы) .

Участок 3— 4 на рис. 31 соответствует установившейся  стадии 
горячего деф орм иро вания ,  когда  большие деф ормац и и н а б и р а ­
ются при постоянном или слабо  меняющ емся  напряж ении .  На  
этой стадии имеется динамич еское  равновесие  ме жд у  процесса­
ми упрочнения и разупрочнения.  Последние  на этой стадии сво- 
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д ятс я  к динамической полигонизации или динамической ре кр и­
сталлизации.  В ходе динамической полигонизации,  к а к  и о б ы ч ­
ной статической,  н аб л ю д аю щ ей ся  при нагреве после холодной 
деформ аци и,  фор мир ова ние  и миг рация  малоугловых границ 
контролируется  переползанием дислокаций.  От статической она 
отличается  тем, что в процессе горячей деф ор мац и и дислокации 
все время «нагоняются» в тело субзерен.  Аналогично отличие 
динамической рекр и ста ллиз ац и и от статической.

Д и н а м и ч е с к а я  полигонизация  происходит  в условиях,  когда 
состояние  м е та л л а  отвечает  умеренному горячему наклепу.  Это 
наб люд ает ся  в м а те р и а ла х  первой группы (не склонных к сил ь­
ному деф орм аци онн ом у упрочнению)  при невысоких скоростях 
деф орма ци и и в м а те р и а ла х  второй группы при высоких тем ­
пер ат ура х  и тех ж е  малых скоростях.  Получению полигонизо- 
ванной структуры способствует схема всестороннего с ж а т и я  при 
обраб от ке  (прессование) .  С тру кт ура  полигонизации,  полученная  
при небольших степенях дефор мации,  весьма устойчива  и со1 
хр ан яется  д а ж е  при повторном нагреве выше те мп ер ату ры с т а ­
тической рекристал лиз аци и,  что очень важ н о  д л я  В Т М О  (см. 
разд .  17). Сохранению полигонизованной структуры способствует 
применение  дробных деф ор м ац и й  при обработке  и введение 
в сплавы эл ем енто в-ант ире кри ста ллпза торов  (например,  м а р ­
ганца  и циркония в алю мин иев ые  спл авы) ,  по вы шаю щих т е м ­
пературу  на ч а ла  рекри сталлизации.

После  сильного горячего наклеп а  при пониженной т е м п е р а ­
туре и высокой (для  м ате ри ало в  первой группы)  или ум ере н­
ной (для мате ри алов  второй) скорости деф орм ац и и идет д и н а ­
мическая  ре кр ис тал лиз аци я .  Она  не приводит  к стабильной 
структуре,  ибо об разую щиес я  свободно от дислокаций об ъемы 
зерен на сы щ аю тся  ими в следующие моменты деф ормации.  
П о следе ф ор м аци онн ая  в ы д е р ж к а  или последующий нагрев п ри­
водят к статической рекрис тал лиз аци и.  Вследствие  чередования  
(а не компенсации) процессов разупрочнения и упрочнения ре- 
кри сталлиз ац ио нн ых  объемов на кривых а— е в некоторых слу ­
чаях  н аблю дает ся  зубчатость.

Таким образом,  в зависимости от режимов  деф ормации,  
времени и скорости о х л а ж д е н и я  после горячей обработк и тон ­
ка я  структура  мета лл ов  и сплавов  м ож ет  соответствовать 
состоянию горячего наклепа ,  на ча лу  о б ра з ов ан ия  субструктуры 
после динамического  возврата ,  полигонизованному состоянию,  
состояниям после динамической и статической р е к р и с т а л л и з а ­
ции или, наконец,  може т  быть смешанной.

Го ря ча я  д еф орм аци я  вы зы вае т  большие изменения  в макро-  
и микроструктуре ,  особенно после литья.  Л и т а я  структура  
харак тери зу ется  крупными кр и с та л л а м и  — ден др и та ми  первич­
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ной криста ллиза ци и,  — по гра ни ц ам которых расп ол ож ен ы пр и­
меси, неметаллические  включения,  усадочные раковины, г а з о ­
вые пузыри.  При  горячей деф ор м ац и и  первичная  л и т а я  струк ­
тура  разр уш ает ся :  происходит  з а в а р к а  газовых пузырей и у с а ­
дочной пористости,  зерна  изм ельчаются  и становятся  равноо с­
ными,  связь м е ж д у  зе рна м и улучшается ,  в результате  чего 
прочность и пластичность  м е та л л а  повышаются.  З е р н а  после 
горячей деф орма ци и обычно не имеют вытянутой формы,  но 
м ак ро структ ур а  горяче де формир ован ног о  мета лла ,  ка к  п р а ­
вило,  волокнистая .  Волокнистость  получается вследствие  того, 
что имеющиеся  в м ета лле  примеси и неметаллические  включения 
вы тяг и ваю тся  в на пр авлени и деформации.  Волокнистость  м а к ­
роструктуры приводит  к структурной анизотропии свойств вдоль 
и поперек  на п равл ен и я  дефор маци и.  Го рячая  д еф о р м а ц и я  ул уч ­
шает  структуру не только литого,  но и деформиро ванн ого  
металла .

Следует  отметить,  что у целого ря да  сплавов  при горячей 
(0,7— 0,9 7 ПЛ) обраб от ке  давлен ие м  обна руж ено  многократное  
снижение  сопротивления  д еф орми ров ан ию  и повышению п л а с ­
тичности до 300— 2000%.  Это явление  названо сверхпластич­
ностью. Сверхпластичность  проявл яется  в мате ри лах ,  в кото­
рых при д еф орма ци и имеет место фазовое  пре вра щени е  (сверх- 
пластичность пре вр ащени я)  или в спл авах  с весьма мелко зе р ­
нистой (размер  зерна  < 1 0 мкм)  структурой (сверхпластичность 
структ ур на я ) .  П ос ледн яя  реа лизуется  в сравнительно узком 
ин тервале  температур  (0,7 — 0,85 7 ПЛ), поэтому д еф ор м аци ю  
необходимо ос уществл ять  в изотермических условиях и при 
очень мал ых скоростях ( ~ 1 0 ~ 4 — 1(Г2 с-1 ). Все это услож няе т  
промыш лен ное  применение  эфф ект а  сверхпластичности.

В основе м еха низма пластической деф ормац и и в состоянии 
сверхпластичности л е ж а т  следую щие процессы:

д и ф фузи он на я  ползучесть,  т. е. дв иж ен и е  вакансий через з е р ­
на или вдоль их границ,  вызванное  нап ряж ен ия ми;

зернограничное  скольжение;
динамические  возврат  и р екр и ста ллиз аци я  при горячей д е ­

формации.
Сверхпластичность  в а ж н а  д ля  изготовления  слож ны х  по 

форме изделий из трудноде форм иру емых  сплавов.  Ее  можно 
т а к ж е  использовать  в низкоскоростных процессах обраб отки 
давлен ием  (экструзия,  прессование,  шта мпо вк а  в за к р ы ты х  ш т а м ­
пах и т .п. )  д ля  осуществления  больших д еф орм ац и й  в изотер­
мических условиях при ма л ы х  усилиях.
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19. П О Л З У Ч Е С Т Ь  И  Ж А Р О П Р О Ч Н О С Т Ь

В пре дыдущих р а з д ел а х  было сделано допущение,  что д е ­
фо рм ац ия  не зависит  от времени,  т. е. возникает одновременно 
с прило же ние м нагрузки,  и при а =  const  и 7  =  const  дальнейшего  
дефо рм ир ов ан ия  не происходит.  На  самом деле в мета ллах  идут 
разли чные  процессы, стремящ иес я  с течением времени умень­
шить  ис к аж ени я  кристаллической решетки от действия внешней 
нагрузки,  что приводит к медленному течению металла .

Н е о б р а т и м а я  пла ст ическая  д еф ор м аци я  м ета лла  в р ез у л ь­
тате  длительного  действия статической нагрузки постоянной,  
величины наз ывается  ползучестью.  В монокрист алле  ползучесть 
возникает  в том случае,  когда  прило же нное  на п р яж е н и е  выше 
предела  упругости.  В по ли кристалли ческих м ате р и алах  п л ас ти ­
ческая д еф ор м аци я  начинается  в отдельных зернах  при н а п р я ­
жении,  зам етно меньшем,  чем макроскопический предел  упруго­
сти или текучести.  Поэтому в них ползучесть будет иметь место 
к а к  при в><3т, т ак  и при а < а т. Последний вар и ан т  п р ед ста в ­
ляет  наибольший ин те рес ,  т а к  к а к  действующие в д еталях  меха ­
низмов и машин н а п р яж е н и я  обычно ниже предела  текучести 
м а те р и а ла  при данной температуре .  В случае  низких т е м п е р а ­
тур (Т  <  0,о Гпл) величина  д еф ор маци и ползучести значительно 
меньше мгновенной пластической деф ормации,  возникающей 
в момент  пр и лож ен ия  нагрузки,  и ею в ряде  вари ан тов  можно 
пренебречь.  При высоких темп ер ату ра х  де формаци я  ползучести 
может  многократно превосходить  величину мгновенной пл а с т и ­
ческой деформации.  Поэт ому ползучесть особенно в а ж н а  для 
деталей,  ра бо таю щих  в условиях  высоких температур.

Склонность  м ате ри ало в  к ползучести у стан авли ваетс я  
но кривым ползучести,  построенным в коор дина тах  деформа-  
м а ц и я — время при 7  =  const  и P = c o n s t  (cr =  const ) .  Типичная  
кр и вая  ползучести при растя ж ен и и  (рис. 32) имеет три х а р а к ­
терных уч астка  (стадии) :  ab — участок  неустановившейся  по л ­
зучести,  про текающей довольно быстро,  но с пон иж аю щ ей ся  
скоростью; Ьс —- стадия установившейся  (равномерной)  по лзу ­
чести с примерно постоянной скоростью; е й — стадия ускор ен­
ной ползучести,  за к а н ч и в аю щ е й с я  разруш ением  (точка d)  при 
у м ень ш аю щ ем ся  сечении о б р аз ц а  и постоянной нагрузке.  О т р е ­
зок Оа  соответствует мгновенной . деф ормации,  возни каю щей  
в момент  при лож ения нагрузки.  П ри испытаниях на кручение и 
изгиб третья  стадия  отсутствует,  а при испытаниях на сжа тие  
н аблю дает ся  только  первая.

В лия ни е  темп ературы  и величины пр ило ж енн ых  н а п р я ж е ­
ний на вид кривых ползучести при ра стяж ени и пок азано  на 
рис. 33, где приведены четыре  кривые,  о т р а ж а ю щ и е  воздействие
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Рис. 32, Типичная кривая ползучести Рис. 33. Влияние температуры ( Т | >
при растяжении > Т г> Т 3> 1 \ )  и напряжения ( Ст[> а2>

>  ст3>  о4) на характер кривых пол­
зучести

темп ерату ры  испытания  (при постоянном нап ряж ен ии )  или, н а ­
оборот,  н ап р яж ен и я  (при постоянной те мп ературе)  с переходом 
от кривой 4 к кривой 1. С повышением темп ерату ры  пли при ло­
женного  н ап р яж ен и я  стадия  неустановившейся  ползучести 
уменьшается ,  а участок  установившейся  ползучести может  сов­
сем исчезнуть (кри вая  1). При низких значениях Т или гг 
третья  стадия  може т  не наступить д а ж е  при испытаниях в те ­
чение нескольких тысяч часов (кривая  3).  В случае  еще более 
низких значений Т или о м ож ет  отсутствовать  и вторая  стадия,  
т ак  как,  начиная  с какого-то момента,  д еф ор м аци я  не увеличи­
вается  (кр ивая  4).

В соответствии с п ре обладан и ем  сдвиговых (дислока цион­
ных) или диффузионных механизмов пластической дефо рмаци и 
принято  различ ать  низко- и выс окотемпературную ползучести,  
граница  м еж д у  которыми для  сплавов  находится при ближенно 
при 0,5 Т пл- Это деление  условно,  ибо действие  различных м е х а ­
низмов деф ормаци и при ползучести зависит  не только  от т ем ­
пературы,  но и от величины на пр яж ени я.  При невысоких темп е­
р атурах  и высоких н а п р яж е н и я х  п р е облада ю т  сдвиговые м е х а ­
низмы пластической дефор мации,  а при высоких темпе ратурах  
и умеренных или низких на п р яж е н и я х  на ряду  со скольжением 
протекают различные диф фузио нные процессы, способствующие 
пластической деф ормации.  Н аибольший  интерес представ ляет  
высокотемпе ратурна я  ползучесть,  т ак  как  большинство  ж а р о ­
прочных сплавов  пре дназначено для работы при темп ер ату рах  
0,5— 0 , 8  ТШ1.

Уменьшение  скорости д еф ор маци и на первой стадии низко­
температурной ползучести об ъясняе тся  эф ф ек тив ны м тормо- 
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жением  д в и ж у щ и х с я  дислока ци й у различных препятствий:  г р а ­
ниц зерен и блоков,  барь еров  Л о м ер а- К о тт р ел л а ,  выделений час­
тиц избыточных фаз-упрочнителей и т. п. Постепенное  то р м о ­
жение  все большего числа  дислокаций и зап и ран ие  действ ую­
щих источников Ф р а н к а - Р и д а  приводит к упрочнению спл ава  и 
уменьшению скорости ползучести.  Эта стадия  наиболее четко 
выявл яе тся  в термически упрочняемых сплавах ,  где действуют 
все перечисленные препятствия .

На  стадии установившейся  ползучести по мере  накопления 
лока льн ых нап ря ж ени й у препятствий разви ваю тся  процессы 
возврата ,  связанные  с отрывом и уходом дислокаций от пр еп ят­
ствий. При ни зкотемпературной ползучести процессы возврата  
протекают путем поперечного скольжения,  не контролируемого 
диффузией.  При высокотемпературной — процессы возв рата  осу ­
ществляютс я  путем пер епо лзан ия  дислокаций в другие пл оско ­
сти скольжения,  где часть из них встречается  с дислокациями,  
генерированными другими источниками,  и аннигилирует (унич­
то ж а е тс я ) .  Одновременно с переползанием и аннигиляцией д и ­
слокаций,  вы зы ваю щ их  разупрочнение ,  происходит испускание  
новых дислокаций из источников,  что об услав лив ает  с к о л ь ж е ­
ние (д еформаци ю ползучести)  и упрочнение.  Ди сл о к ац и и  воз­
никают при деформаци и и уничто жаю тся  при встрече с равными 
скоростями.  Поэтому скорости упрочнепп'я и разупрочнения па 
стадии установившейся  ползучести равны между собой, а плот­
ность дислокаций остается примерно постоянной. Так  как  пере­
пол зание  дислокаций осуществляется  с помощыо вакансий,  то 
скорость высокотемпературной ползучести контролируется  ско­
ростью диф фузи и вакансий к дислокациям.

В результате  перераспределения  дислокации путем пере пол ­
зан ия  пли поперечного ско льж ени я на стадии установившейся  
ползучести формируется  сильно разви та я  субзсренная  (полиго- 
низованная)  структура ,  спо собствующая упрочнению сплава.

В реальных ж ароп роч ны х спла вах  вы соко темпе ратурна я  по л ­
зучесть м ож ет  ускоряться  за счет таких диффузионных процес­
сов, как  сфероиди зац ия  и коа гу ляци я  частиц фаз-упрочнителей,  
обмен атомами м еж д у  сосуществующими ф а з а м и  в гетероген­
ных спл авах  при изменении т е мп ер ат у р ы  и пр. Особенно интен­
сивно эти процессы протекают на стадии ускоренной ползучести.

В а ж н у ю  роль в процессах ползучести играют границы зерен.  
При ни зкотемпературной ползучести они являют ся  э ф ф ек тив ­
ными препятствиями на пути дв иж ени я  дислокаций,  т. е. способ­
ствуют упрочнению.  При высокотемпературной ползучести они, 
наоборот,  разупрочняют сплав,  поскольку в этих условиях д и ф ­
фузионные процессы особенно сильно р азв ив аю тся  по грани ца м 
зерен,  что прояв ляетс я  в меж зеренной деформации.  Последн яя
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может  происходить путем вязкого течения вещества  по гра н и ­
цам или путем про ск аль з ыв ан ия  (относительного перемещения 
соседних зерен по общей границе) ,  обусловленного внутризе- 
ренным скольжением. Вкла д ,  вносимый ме жзеренной д е ф о р м а ­
цией в общу ю д еф о р м а ц и ю  ползучести,  растет  с повышением 
темп ерату ры  и измельчением зерна  и может  доходить до 40%.

Разр уш ени е  при высокотемпературной ползучести обычно 
носит м еж к ри ста ллит ны й характе р .  Оно ра звива ется  постепенно, 
задолго  до дост иж ени я третьей стадии. Скопления  вакансий 
у границ зерен на р я д у  с зернограничным пр оскальзы ванием  
приводят  к о б ра з ов ан ию  микропустот  и пор, пре д ста вляющ их  
за р о д ы ш и  микро-,  а затем  и макротрещин.  Объединение  макро-  
трещин вы зы вает  разр уш ен ие  в конце третьей стадии.

Прочность  различных сплавов , ра бо таю щ их  при тем п е р а ту ­
рах не выше 0,5 Т пл, опр еделяется  в основном стабильностью их 
дислокационной структуры,  создаваемой в результате  той или 
иной обраб отки (см. разд .  17). При более высоких те м п е р а ту ­
рах  устойчивость дислокационной структуры нар уш аетс я  из-за 
усиленно р азв и ваю щ и х ся  диффуз ио нных процессов.  Ж а р о п р о ч ­
ность металлов  и сплавов  в этих условиях опр ед еляется  преж де 
всего прочностью меж атом ны х  связей в кристаллической решет ­
ке, о которой пр и ближ енно можно судить по темпе ратуре  п л а в ­
ления  основного компонента сплава.  Чем выше эта температура ,  
тем, как  правило,  выш е ра бо чая  темп ер атура  сплава.

Ж а ро п ро чн ос ть  зависи т  т а к ж е  от типа кристаллической 
решетки твердого раствора  сплава .  Несколько  меньшая ж а р о ­
прочность наб люд ает ся  у сплавов  с менее плотноупакованной 
решеткой О Ц К ,  так  ка к  коэффициент  диффузии в них выше,  чем 
в сп лава х  с плотноупа ко ванны ми структурами Г Ц К  и ГПУ.  По 
этой причине рабочий интервал  температу р  использования с т а ­
лей ферритного кл асса  с ОЦК, решеткой (550— 650°С) заметно 
ниже такового  д ля  ауетенитных сталей с Г Ц К  решеткой (650— 
— 850°С).  ' .

В а ж н у ю  роль в жаропрочности  играет те мп ера тура  начала  
рекристаллизации.  При  рекр и ста ллиз ац и и сильно возрастает  
диффу зи он на я  подвижность  атомов и сопротивление ползучести 
резко  падает.  Поэт ому на и бо л ь ш а я  темп ература  использования  
жаро п ро чн ых сплавов,  к а к  правило,  не превышает  температуру 
нач ала  рекри сталлизации.  Очевидно,  что для  повышения ж а р о ­
прочности величину этой темп ературы  необходимо сдвинуть 
в сторону более высоких температур .  Это достигается  л егир о­
ванием,  при котором те мп ера ту ра  на ч ала  рекр и ста ллиз ац и и мо­
жет  во зра стать  от 0,4 Т пл для  чистых металлов  до 0,7— 0,8 Т пл 
для  вы соколеги рованн ых сплавов.

Ж а р оп ро чн ос ть  конкретного спл ава  в значительной степени 
зависит  от его структуры.  Опыт пок азал ,  что на ибольшую жаро -  
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прочность многие сп лав ы (особенно д ля  сравнительно к р а т к о ­
временного  использования в ракетах  или самолетах)  имеют 
в гетерогенном состоянии, т. е. когда они кроме сложиолегиро- 
ьанного твердого раствора  сод е р ж а т  определенное  количество 
неизбыточных фаз  тугоплавких и жа ропр очных химических 
соединений [9J. Верхней границей стабильности такой структуры 
является  темп ерату ра  старения  или температура  рек р и с та л л и ­
зации,  которые д ля  умереннолегированных д еформиру ем ых 
сплавов  составляют 0,55— 0,65 Г,™. Эта температура  является  
наи большей рабочей те мпературой таких сплавов.  Литейн ые  
сплавы, упрочненные вторыми ф а з а м и  в виде дисперсных вы де ­
лений внутри и по границ ам  зерен твердого раствора ,  м о г у т  

рабо тать  при темп ер ату рах  0,65— 0,75 Т пл.
Н а и большую  жаропрочность  имеют литейные сплавы,  в ко­

торых тугоплавкие  избыточные ф азы  выделя ютс я  по границам 
зерен в виде сетки или скелета.  Сп лавы с такой структурой спо­
собны работать  при предельно высоких темп ер ату ра х  — то 
0,7— 0 , 8  Т пл.
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