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Введение 

Упрочнение поверхностных слоев и нанесение упрочняющих и защитных 
покрытий широко применяется в современном материаловедении. Это позволяет 
существенно повысить поверхностную прочность, жаростойкость, коррозион-
ную стойкость и, как следствие, эксплуатационный ресурс работы конструкци-
онных и инструментальных материалов. Однако при этом снижается пластич-
ность материала и, как правило, его усталостная прочность. На границе раздела 
“упрочненный  поверхностный слой (покрытие) – подложка” возникают концен-
траторы напряжений различного масштаба, которые обусловливают зарождение 
трещин и развитие усталостного разрушения. Последнее обстоятельство стало 
центральной проблемой для материалов новых поколений в авиационной, ра-
кетно-космической, судостроительной и машиностроительной технике, в мате-
риаловедении атомной энергетики. Особо опасными являются сварные соедине-
ния конструкционных материалов. Сварной шов является мощным концентрато-
ром напряжений, который генерирует в зоны термического влияния трещины, 
обусловливая усталостное разрушение всей конструкции. Острота проблемы 
резко возрастает при работе изделий в экстремальных условиях нагружения: вы-
сокие температуры, ударное нагружение, нейтронное облучение, взаимодейст-
вие с высокотемпературной плазмой или мощным лазерным излучением, вибра-
ции, коррозионная среда и др. Для конструкционных материалов новых поколе-
ний потребовалась разработка принципиально новых методов поверхностного 
упрочнения. К таким методам относятся наноструктурирование поверхностных 
слоев и нанесение наноструктурных покрытий. Эти методы позволяют сущест-
венно повысить эксплуатационные характеристики инструментальных материа-
лов (обрабатывающие центры, штамповая оснастка и др.). Теоретическое обос-
нование, экспериментальные исследования и разработка научных основ техно-
логий наноструктурирования поверхностных слоев и нанесения наноструктур-
ных покрытий представлены в настоящем пособии. 

Хотя нанесению наноструктурных покрытий в литературе посвящено 
большое число работ, настоящее пособие качественно от них отличается. Оно 
написано на основе концептуально нового подхода, согласно которому наност-
руктурные материалы и наноструктурные покрытия являются сильно неравно-
весными многоуровневыми системами. И их описание должно проводиться на 
основе неравновесной термодинамики и физической мезомеханики материалов. 

В физической мезомеханике поверхностные слои нагруженного твердого 
тела рассматриваются как самостоятельная подсистема. Отсутствие у атомов по-
верхности половины межатомных связей обусловливает специфическую струк-
туру поверхностного слоя: наличие террас и ступенек, повышенная концентра-
ция структурных вакансий, значительное смягчение его фононного спектра, ши-
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рокий спектр различных атомных конфигураций, в том числе, не свойственных 
объему кристалла. Последнее обстоятельство свидетельствует о том, что по-
верхностный слой толщиной в несколько межатомных расстояний следует рас-
сматривать не просто как ослабленный кристалл, а как систему нанокластеров, 
которая ведет себя принципиально отлично от равновесного кристалла с транс-
ляционной симметрией. Как следствие, поверхностный слой при нагружении 
твердого тела более интенсивно теряет свою сдвиговую устойчивость по срав-
нению с объемом кристалла и проявляет специфические механизмы пластиче-
ского течения недислокационной природы. 

Особенно наглядно последнее утверждение проявляется при растяжении 
напыленных тонких пленок. Неравновесные напыленные тонкие пленки харак-
теризуются наличием большого числа атомных нанокластеров различных кон-
фигураций. Как показано в настоящем пособии, пластическое течение таких не-
равновесных тонких пленок происходит путем распространения вдоль оси на-
гружения мезополос локализованной деформации по сопряженным направлени-
ям максимальных касательных напряжений. Наиболее вероятный механизм по-
добного пластического течения связан со структурным перестроением атомных 
нанокластеров различных конфигураций в полях градиентов напряжений. Дру-
гими словами, кластерный механизм пластического течения на наномасштабном 
уровне является более универсальным по сравнению с движением дислокаций 
на микромасштабном уровне. Он может развиваться в деформируемом твердом 
теле с любой внутренней структурой и в любых условиях нагружения. Для него 
не требуется трансляционная инвариантность кристаллической решетки, кото-
рая определяет вектор Бюргерса дислокаций. Он может обеспечить любой вих-
ревой характер пластического течения, не связанный с кристаллографическим 
скольжением дислокаций. С другой стороны, нанокластерный механизм может 
логично объяснить атомный механизм локальных структурных превращений 
при зарождении и движении дислокаций, дисклинаций, мезо- и макрополос ло-
кализованного пластического течения. 

Если наноструктурировать поверхностный слой обычного кристалла, то его 
пластическое течение при растяжении образца также происходит механизмом 
распространения вдоль рабочей части образца мезополос локализованного пла-
стического течения. Наводороживание наноструктурированного поверхностного 
слоя плоских образцов титана позволило вскрыть тонкую структуру мезополос: 
они состоят из отдельных ламелей, испытывающих сдвиг как целое относитель-
но друг друга. В свою очередь, сдвиг каждой ламели происходит путем взаимно-
го смещения более мелких поперечных ламелей, то есть развивается как много-
уровневый процесс. 

Принципиально важно, что ламельная структура экструдированных мезо-
полос наблюдается не только на рабочей части образца, но и на его головках, ко-
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торые в объеме не испытывают пластического течения. Это определяет качест-
венную аналогию пластического течения напыленных тонких пленок и наност-
руктурированных поверхностных слоев обычных образцов поликристалличе-
ских материалов. Данное обстоятельство позволяет считать, что концепция на-
нокластерного механизма пластического течения лежит в основе недислокаци-
онных механизмов деформации поверхностных слоев любых твердых тел. 
Именно это обусловливает специфику поведения поверхностных слоев в нагру-
женном твердом теле как многоуровневой системе. 

Все внутренние границы раздела в деформируемом твердом теле также 
следует рассматривать как самостоятельные подсистемы, играющие важную 
функциональную роль в зарождении деформационных дефектов в объеме мате-
риала. Зарождение дислокаций на внутренних границах раздела эксперимен-
тально обнаружено давно. Функциональная роль внутренних границ раздела как 
области зарождения дислокаций подробно рассмотрена в настоящем пособии. 
Подчеркнем, что потенциально структура внутренних границ раздела удовле-
творяет всем условиям, необходимым для зарождения дислокаций. Необходи-
мость совместности деформации двух нагруженных разнородных сред обуслов-
ливает возникновение на границе их раздела квазипериодических концентрато-
ров напряжений, возникают зоны гидростатического растяжения и широкий 
спектр атомных конфигураций. Они обусловливают развитие локальных струк-
турных превращений и нанокластерных потоков массопереноса в неоднородном 
поле “шахматного” распределения на интерфейсе растягивающих и сжимающих 
нормальных и касательных напряжений. Этот эффект предсказывается и может 
быть описан только на основе физической мезомеханики. Он приводит к форми-
рованию в приграничном слое интерфейса так называемых твидовых структур. 
В зонах растягивающих нормальных напряжений возникают области гидроста-
тического растяжения, куда устремляются нанокластерные потоки и развивается 
процесс локального роста материала. Унос материала из зон гидростатического 
сжатия обусловливает образование на интерфейсе микропор.  

При нанесении высокопрочного наноструктурного покрытия на более мяг-
кую подложку твидовая структура формируется в поверхностном слое подлож-
ки. В зонах локального роста материала подложки возникают высокие гидроста-
тические напряжения, которые обусловливают растрескивание высокопрочного 
покрытия и его локальное отслоение. Данный эффект особенно сильно выражен 
в условиях высокоэнергетического воздействия на двухслойную среду “покры-
тие-подложка”. 

Физическая мезомеханика многослойных структур позволяет управлять 
полями напряжений на интерфейсах и связанными с ними процессами массопе-
реноса атомных нанокластеров. Согласно физической мезомеханике, эффект 
возникновения твидовой структуры на интерфейсе “покрытие-подложка” суще-
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ственно зависит от толщины покрытия, степени его неравновесности, различия 
модулей упругости и коэффициентов термического расширения покрытия и 
подложки. Воздействовать на эти характеристики и снижать нежелательный эф-
фект твидовой структуры на интерфейсе разнородных сред можно в рамках на-
несения многослойных покрытий. 

Наконец, очень важной проблемой является сохранение неравновесной на-
ноструктуры в поверхностных слоях и покрытиях в полях внешних воздействий. 
Ее решение также связано с неравновесной термодинамикой и физической ме-
зомеханикой материалов. Используя эффект “шахматного” распределения рас-
тягивающих и сжимающих нормальных напряжений на интерфейсах разнород-
ных сред, следует создавать многофазные состояния в неравновесных много-
слойных наноструктурных покрытиях. Распределение различного типа фаз в 
клетках гидростатического растяжения и сжатия на интерфейсах многослойного 
покрытия позволяет релаксировать соответствующие растягивающие и сжи-
мающие нормальные напряжения. Это снижает движущую силу нанокластерных 
потоков материала на интерфейсах в полях градиентов касательных напряжений 
и блокирует формирование нежелательных твидовых структур. 

В учебном пособии представлено шесть глав. В первых четырех главах 
подробно изложены научные основы наноструктурирования поверхностных 
слоев и нанесения наноструктурных покрытий на базе представлений неравно-
весной термодинамики и физической мезомеханики. Две последние главы по-
священы описанию современных методов наноструктурирования поверхност-
ных слоев материалов, нанесения на них наноструктурных покрытий, а также 
используемого в настоящее время технологического оборудования. 
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Глава 1. Поверхностные слои и внутренние границы раздела как самостоя-
тельные подсистемы в твердых телах 

1.1. Физические принципы мезомеханики поверхностных слоев  
и внутренних границ раздела в деформируемом твердом теле 

Фундаментальная роль поверхности как особого состояния твердого тела 
широко обсуждается в физике, химии и их многочисленных приложениях в ма-
териаловедении [1-7]. Применение в последние годы атомно-силовой, скани-
рующей туннельной, растровой электронной микроскопии, оптико-
телевизионного измерительного комплекса высокого разрешения, фрактального 
анализа показало, что поверхностный слой в нагруженных материалах является 
самостоятельным мезоскопическим структурным уровнем деформации, который 
играет важнейшую функциональную роль в механическом поведении деформи-
руемого твердого тела в целом [8-11]. Это обусловило развитие нового подхода 
к описанию поведения поверхностных слоев в физической мезомеханике мате-
риалов. Поскольку в любых внешних полях (механических, термических, элек-
трических и др.) в твердых телах возникают внутренние напряжения, резко раз-
личающиеся в поверхностных слоях и объеме материала, проблема мезомехани-
ки поверхностных слоев является актуальной практически во всех областях со-
временного материаловедения. 

Внутренние границы раздела в традиционной механике деформируемого 
твердого тела рассматриваются лишь как дополнительное сопротивление сдвигу 
[12]. Этот взгляд претерпел кардинальные изменения в физической мезомехани-
ке [11,13]. Несовместность упругой деформации сред, сопряженных на внутрен-
них границах раздела, обусловливает возникновение на этих границах квазипе-
риодических концентраторов напряжений. Последние вызывают зарождение на 
границах раздела деформационных дефектов различного масштабного уровня: 
дислокаций, дисклинаций, мезо- и макрополос локализованной пластической 
деформации, микро- и макротрещин. Распространение последних в объеме де-
формируемого материала является сугубо релаксационным процессом. Однако 
поворотные моды деформации, сопровождающие кристаллографические сдвиги 
в объеме материала, обусловливают развитие стесненных поворотов структур-
ных элементов деформации как целого. Это обусловливает возникновение кон-
центраторов напряжений на внутренних границах раздела в ходе всего процесса 
пластической деформации, несмотря на релаксационную природу сдвигов в объ-
еме материала. Естественно, данные процессы зависят от структуры и состояния 
внутренних границ раздела, а также условий внешнего нагружения. Микроско-
пические процессы атомных перераспределений на внутренних границах разде-
ла, обусловливающие возникновение на них концентраторов напряжений, пока 
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разрешить не удается. Однако классификация внутренних границ раздела как 
мезоскопического структурного уровня деформации не вызывает сомнений. 

Рассмотренные выше положения физической мезомеханики структурно-
неоднородных сред позволили сформулировать основные принципы мезомеха-
ники поверхностных слоев и внутренних границ раздела в деформируемом твер-
дом теле, а также рассмотреть их приложения к решению ряда актуальных про-
блем современного материаловедения [14]. 

Принцип 1. Поверхностные слои нагруженных твердых тел являются само-
стоятельным мезомасштабным структурным уровнем деформации, определяю-
щим первичное зарождение всех видов деформационных дефектов. 

Принцип 2. Внутренние границы раздела в структурно-неоднородных сре-
дах играют важную функциональную роль в формировании концентраторов на-
пряжений, определяющих механизмы распространения пластических сдвигов и 
зарождение трещин в объеме деформируемого твердого тела.  

Принцип 3. Все механизмы массопереноса в твердых телах в полях внеш-
них воздействий можно описать как суперпозицию базовых мод локальных 
структурных превращений на различных масштабных уровнях. Данные струк-
турно-фазовые переходы зарождаются на концентраторах напряжений различ-
ного масштаба и развиваются в полях градиентов напряжений как автоволновой 
релаксационный процесс распространения потоков различного рода дефектов 
кристаллической решетки. Поверхностные слои и внутренние границы раздела 
контролируют развитие процессов массопереноса в нагруженном твердом теле. 

Данные физические принципы отражают радикальное отличие методоло-
гии физической мезомеханики, с одной стороны, от методологий механики 
сплошной среды и дислокационной физики пластичности, с другой стороны.  

1.2. Структура и закономерности деформации поверхностных слоев 

На основе известных в литературе данных о структуре и свойствах поверх-
ности принято считать, что поверхностный слой кристалла представляет собой 
особое состояние вещества [1-3, 15-17].  

Структура поверхностного слоя существенно отличается от структуры иде-
ального кристалла. Это различие определяется: 

– процессами поверхностной релаксации (уменьшение межплоскостного 
расстояния по нормали к поверхности); 

– реконструкцией элементарной ячейки, включая изменение базисных век-
торов и взаимный поворот ячеек поверхности и подложки; 

– возникновением в поверхностном слое широкого спектра дефектов: то-
чечных (вакансии, междоузельные атомы, их плоские кластеры и др.), линейных 
(линейные кластеры вакансий или примесные атомы, отсутствие части атомных 
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рядов, краудионы и др.), двухмерные (ступени, фасетки, домены вакансий, 
аморфизация отдельных участков и др.). 

Пример различных структурных моделей на поверхности (110) Pt приведен 
на рис. 1.1. При внешних воздействиях на поверхность, включая адсорбцию, в 
ней происходят фазовые превращения. Это сильно снижает сдвиговую устойчи-
вость поверхностного слоя и создает возможность его квазивязкого течения по 

механизму локального “фазового” пре-
вращения (мартенситного типа). 

Естественно, что первичные потоки 
дефектов кристаллической структуры, 
генерируемые базовым концентратором 
напряжений в месте приложения внеш-
ней нагрузки, должны распространяться 
в поверхностных слоях нагружаемого 
образца. В последнее время использова-
ние атомно-силовой и сканирующей тун-
нельной микроскопии высокого разре-
шения, лазерной спекл-интерферометрии 
позволило получить экспериментальные 
данные [18-23], убедительно подтвер-
ждающие возникновение в поверхност-
ных слоях нагруженных металлов и 
сплавов первичных потоков дефектов. 
Приведем эти данные. 

На рис. 1.2,а представлен упруго-
пластический деформационный рельеф, 
возникающий на поверхности образца 
интерметаллида Ni63Al37, деформирован-
ного сжатием до предела текучести [18]. 
Затруднение зарождения и распростра-
нения дислокаций в объеме интерметал-
лида позволяет сформировать в поверх-
ностном слое образца террасно-
ступенчатую структуру с высотой ступе-
нек до 1 мкм.  

Это заведомо неупругая деформация. В то же время, при разгрузке образца 
данный деформационный рельеф полностью исчезает. Это наглядно иллюстри-
рует более низкую сдвиговую устойчивость поверхностного слоя образца 
Ni63Al37, в котором развивается значительная упругопластическая деформация 
при нагружении ниже предела текучести. 

Рис. 1.1. Структурные модели по-
верхности Pt(110) [2]: нереконст-
руированная поверхность (а);
 модель недостающего ряда (б); 
модель выпячивания атома (в); 
модель спаренных рядов (г) 
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Рис. 1.2. Тонкая структура поверхностного слоя нагруженного твердого тела, 
выявляемая сканирующей туннельной микроскопией: интерметаллид Ni63Al37, 
сжатие до предела текучести, размер изображения 17.4×17.4 мкм2 [18]; суб-
микрокристаллический титан с наводороженным поверхностным слоем, 
растяжение при T=293 K, ε=24%, размер изображения 160×400 мкм2 [24] 

б а 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
На рис. 1.2,б показано формирование поверхностного деформационного 

рельефа при растяжении плоских образцов субмикрокристаллического титана, 
поверхности которых были подвергнуты наводороживанию [24]. Высокопроч-
ное состояние субмикрокристаллического титана затрудняет генерацию в нем 
дислокаций, и пластическое течение в основном осуществляется распростране-
нием мезополос локализованной деформации. В наводороженном поверхност-
ном слое образца сдвиговая устойчивость значительно снижена, и вдоль оси на-
гружения распространяются спаренные зигзагообразные мезополосы, в которых 
локальные сдвиги направлены по сопряженным направлениям максимальных 
касательных напряжений τmax. Такое спаривание зигзагообразных полос удовле-
творяет заданным граничным условиям (сохранение оси нагружения образца). 

В то же время, локальные сдвиги в поверхностном слое на мезоуровне не 
связаны с кристаллографическим скольжением, а распространяются по одному 
из сопряженных направлений τmax. При этом принципиально важно, что пред-
ставленный на рис. 1.2,б деформационный рельеф возникает и на поверхности 
головки образца, которая в целом деформируется только упруго. Это означает, 
что данный деформационный рельеф является сугубо поверхностным, и его за-
рождение связано с базовым концентратором напряжений, возникающим на го-
ловке образца около захвата испытательной машины [1]. 
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оси образца, наблюдался эффект вращения образца как целого1. Эти данные го-
ворят о том, что подвижный захват испытательной машины является базовым 
концентратором напряжений, генерирующим на мезоуровне сначала первичные 
потоки дефектов в поверхностном слое образца, а затем и в объеме образца. 

Применение оптико-телевизионного измерительного комплекса TOMSC с 
разрешением в области микронного диапазона показывает [26], что векторы 
смещений на поверхности деформируемого твердого тела, как правило, направ-
лены вдоль сопряженных направлений τmax или являются их векторной суммой 
(рис. 1.4). Это свидетельствует о том, что в тонких поверхностных слоях на ме-
зомасштабном уровне развиваются специфические сдвиги недислокационной 
природы. Наряду с этим, оптическая металлография выявляет на поверхности 
деформируемого твердого тела следы скольжения микромасштабного уровня, 
которые имеют кристаллографическую природу. Очевидно, эти два вида дефор-
мации поверхностного слоя органически взаимосвязаны и имеют прямое отно-
шение к механизму зарождения деформационных дефектов в поверхностных 
слоях нагруженного твердого тела. Для понимания этого вопроса важное значе-
ние имеют результаты работы [27]. 

На рис. 1.5 представлена картина эволюции поля векторов смещений на 
поверхности плоского поликристаллического образца дисперсно-упрочненного 
алюминия при его деформации растяжением [27]. Характерны следующие зако-
номерности развития поля векторов смещений:  

а) Первичные пластические сдвиги в направлении τmax возникают в поверх-
ностном слое образца около одного из подвижных захватов. Их фронт распро-
страняется вдоль деформируемого образца, генерируя периодически полосы ло-
кализованной деформации параллельно тому же направлению τmax. Эти полосы 
локализованной деформации являются полосами сброса, поскольку первичный 
поток поверхностных дефектов в направлении τmax вызывает эффект поперечных 
смещений образца (рис. 1.5) и изгиб его заданной оси. 

б) Формирование каждой полосы сброса сопровождается возникновением 
скачка на кривой σ-ε (рис. 1.6)2. Наблюдаемый эффект локализации деформации 
развивается в миллиметровом диапазоне (расстояние между соседними полоса-
ми сброса составляет 1…2 мм). 

 
 

                                                 
1 Отметим в связи с этим, что при растяжении нитевидных кристаллов всегда на-
блюдается эффект их закручивания [25]. 
2 Подчеркнем, что подобный эффект наблюдается и при пластической деформации 
алюминия, в котором блокировки дислокаций нет [27]. Поэтому широко распро-
страненные модели скачкообразной деформации, связанные с блокировкой подвиж-
ных дислокаций, в данном случае исключены. 
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в) При достижении фронтом первичных поверхностных сдвигов второго 

подвижного захвата на противоположной головке образца происходит отраже-
ние фронта и его распространение в обратном направлении. При этом векторы 
смещения при отражении скачком изменяют свое направление, и первичные по-
верхностные сдвиги распространяются вдоль сопряженного направления τmax 
(рис. 1.5,б). Поперечные смещения образца в ходе распространения фронта пер-
вичных поверхностных сдвигов вдоль образца изменяют свое направление на 
противоположное. На первой стадии этого процесса изгиб оси образца уменьша-
ется, что приводит к релаксации внешних деформирующих напряжений. 

На второй стадии процесса ось образца изгибается в противоположном на-
правлении, и деформирующее напряжение σ вновь возрастает. На кривой σ-ε это 
отражается в длиннопериодической осцилляции внешнего деформирующего на-
пряжения σ (рис. 1.6,б). Каждый длинный период характеризуется сначала ре-
лаксацией σ, а затем его возрастанием. 

Таким образом, при многократном возвратно-поступательном движении 
фронта первичных поверхностных сдвигов вдоль оси нагружения образец испы-
тывает поперечные автоколебания подобно струне скрипки. Рождающиеся при 
этом полосы локализованной деформации последовательно охватывают весь 
объем образца, осуществляя его пластическое течение сугубо очагово. Подоб-

а 

б 

Рис. 1.5. Эволюция поля векторов смещений на поверхности плоского образца 
композиционного материала Al+10% Al2O3 при растяжении [27]; представ-
лены две последовательные стадии движения полосы локализованной 
пластической деформации (ЛПД): справа налево (а) и слева направо (б) 
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ный процесс можно классифицировать как движение бегущего импульса в воз-
будимой среде [11]. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Качественно близкая картина развития локализованного пластического те-

чения в поликристаллах алюминия, алюминиевого сплава А2017 и стали S45C 
получена в [20,21] методом электронной спекл-интерферометрии. Данный метод 
выявляет полосы локализованной деформации миллиметрового диапазона. Тща-
тельное исследование кинетики распространения таких макрополос с помощью 
динамической электронной спекл-интерферометрии позволило выявить в [21] 
следующие очень важные закономерности: 

1. Макрополосы локализованной деформации, ориентированные под углом 
45° к оси образца, могут перемещаться вдоль образца, многократно меняя на-
правление своего перемещения на обратное; при этом наклон макрополосы 
скачком изменяется при изменении направления ее движения. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

б

а 

Рис. 1.6. Кривая “напряжение–деформация” композиционного материала 
Al+10% Al2O3, растяжение при 293 K (а) и ее фрагмент при большом 
увеличении (б) [27] 

ба 

Рис. 1.7. Пульсация плотности интерференционных полос в смежных мак-
рополосах локализованной деформации (а) и соответствующая пульсация 
скорости распространения макрополосы вдоль образца (б) [21] 
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2. При большом разрешении во времени обнаруживается пульсация плот-
ности интерференционных полос в макрополосе локализации деформации и со-
ответственно скорости распространения локальной деформации в макрополосе 
(рис. 1.7). Скорость движения макрополосы значительно выше, когда она рас-
пространяется по недеформированному материалу. Соответственно удается раз-
решить тонкую структуру макрополосы. Следующая за ней макрополоса дви-
жется с меньшей скоростью, что связано с более высокой диссипацией ее кине-
тической энергии в предварительно деформированном материале. Плотность 
интерференционной картины внутри макрополосы возрастает, и ее тонкая 
структура не выявляется. 

3. Средняя скорость распространения макрополос вдоль образца монотон-
но снижается примерно в 5 раз по мере увеличения степени деформации образ-
ца. Это естественно отражает усиление диссипативных процессов в деформи-
руемом твердом теле по мере увеличения плотности деформационных дефектов. 

4. Распространение вдоль образца макрополос локализованной деформации 
сопровождается возникновением скачков на кривой “напряжение–деформация”. 

Следует отметить, что характер указанных выше закономерностей локали-
зации деформации очень сильно зависит от разрешения во времени при получе-
нии и обработке спекл-интерферограмм. Например, при малом временнóм раз-
решении тонкая структура макрополос не выявляется. При грубом усреднении 
обнаруживается перемещение макрополос локализованной деформации вдоль 
образца только в одном направлении. Отсутствие информации о полях векторов 
смещений между полосами не позволило авторам [21] связать наблюдаемые за-
кономерности с развитием потоков дефектов в поверхностных слоях деформи-
руемых образцов. Вместе с тем, результаты [21] очень хорошо согласуются с 
представлениями [1] о мезомеханике поверхностных слоев твердых тел. 

Монтаж полей векторов смещений на большой длине образца, полученных 
оптико-телевизионным измерительным комплексом TOMSC в [28], показал, что 
между макрополосами локализованной деформации векторы смещений ориен-
тированы по направлению τmax, а в пределах макрополос локализованной дефор-
мации – вдоль оси нагружения (рис. 1.8). Если вычислить векторную разность 
полей векторов смещений внутри макрополосы локализованной деформации и 
вне ее, то получаем поле векторов смещений в сопряженном направлении τmax. 
Другими словами, макрополосы локализованной деформации, выявляемые ме-
тодом спекл-интерферометрии в миллиметровом диапазоне, являются полосами 
сброса, в которых векторно складываются первичные поверхностные сдвиги по 
направлению τmax и аккомодационные сдвиги в сопряженном направлении τmax. 

Использование атомно-силовой и сканирующей туннельной микроскопии, 
а также оптико-телевизионного измерительного комплекса TOMSC позволяет 
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выявить полосы локализованной деформации субмикронного и микронного 
диапазонов. Подчеркнем, что природа всех видов полос локализованной дефор-
мации одна и та же: они являются аккомодационными полосами сброса, которые 
генерируются первичными поверхностными сдвигами недислокационной при-
роды. 

Наиболее вероятным механизмом развития первичных поверхностных 
сдвигов в направлении τmax является механизм Бейна, обнаруженный в материа-
лах с мартенситным превращением [29]. Наличие в поверхностных слоях твер-
дых тел нескольких атомных конфигураций, в том числе не свойственных ос-
новной кристаллической структуре материала, а также большого количества 
структурных вакансий [2,3] позволяет максимальным касательным напряжениям 
осуществлять поверхностные сдвиги в направлении τmax по известному механиз-
му Бейна. В данном механизме сдвиг осуществляется локальным структурным 
превращением одной атомной конфигурации в другую преимущественно в на-
правлении τmax. Поток поверхностных дефектов недислокационной природы, за-
рождаясь около подвижного захвата как базового концентратора напряжений, 
распространяется в направлении τmax, вызывая локальный изгиб образца. 

Кристаллическая подложка деформируется при этом упруго и тормозит 
развитие потока поверхностных дефектов. В поверхностном слое возникает 
складка с сильным локальным изгибом-кручения, а на боковой поверхности об-
разца – локальный концентратор изгибающих напряжений. При достижении 
данным концентратором изгибающих напряжений критического значения воз-
никает полоса сброса. В складке поверхностного слоя с сильно выраженным ло-
кальным эффектом изгиба-кручения зарождаются дислокации, которые уходят в 
объем материала, обусловливая его деформацию в зоне полосы сброса. Фронт 
поверхностных сдвигов распространяется дальше вдоль оси нагруженного об-
разца, генерируя новые полосы локализованной деформации как полосы сброса. 

Рис. 1.8. Монтаж фрагментов поля векторов смещений на поверхности 
образца алюминия; растяжение, ε=7%, ∆=0.025 %, ×250 [28] 
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Систематические экспериментальные исследования данного механизма зарож-
дения деформационных дефектов в складках поверхностного слоя проводятся в 
настоящее время в Институте физики прочности и материаловедения СО РАН. 
Наиболее легко данные эффекты обнаруживаются при больших степенях де-
формации, когда складчатая структура на поверхности выражена очень сильно. 
Потоки дефектов в поверхностном слое развиваются на протяжении всей де-
формации образца. Но при достаточно больших степенях деформации в объеме 
образца формируется сложная дислокационная структура, которая создает соб-
ственные источники дислокаций и затрудняет распространение в объем образца 
дислокаций, зарождающихся в поверхностном слое. В подобных условиях в по-
верхностном слое возникает складчатая структура (стационарный гофр поверх-
ности), и зарождение дислокаций в поверхностных складках деформируемого 
образца легко обнаруживается атомно-силовой или сканирующей туннельной 
микроскопией (рис. 1.9) [8,23,30-32]. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Поверхностный слой в равновесных кристаллах составляет 
1…2 межатомных расстояния. Влияние на него кристаллической подложки 
очень велико. Поэтому обнаружить в равновесных поверхностных слоях пер-
вичные сдвиги недислокационной природы достаточно трудно. 

Однако специальной обработкой поверхности твердого тела можно суще-
ственно увеличить толщину его специфического поверхностного слоя. Это зна-
чительно облегчает обнаружение в нем автономных деформационных процес-

а б в

Рис. 1.9. Зарождение дислокаций в поверхностных складках деформируе-
мого образца: потоки поверхностных дефектов, генерирующие цепочки 
дислокационных ямок; атомно-силовое изображение поверхности разру-
шенного образца дуралюмина [23] (а); продольные цепочки дислокацион-
ных ямок на поверхности плоского образца малоуглеродистой стали СТ3, 
обработанной ультразвуком вдоль оси нагружения, растяжение, ε=10%; 
сканирующая туннельная микроскопия, размер изображения 1.6×1.6 мкм2 
[8] (б); деформационные дефекты, возникающие в складчатой структуре 
поверхности плоского образца золота под нагрузкой 350 МПа, время при-
ложения нагрузки t=60 ч, T=293 K; в правом верхнем углу показана топо-
грамма поверхности за время t=2 ч [30] (в) 
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сов, которые существенно влияют на механические характеристики образца в 
целом [8,32]. 

Эффект интенсивной пластической деформации поверхностного слоя на 
мезомасштабном уровне был получен в [8] на основе оригинального подхода. 
Специальной обработкой поверхности плоских образцов низкоуглеродистой 
стали (Ст3) был сформирован субмикрокристаллический поверхностный слой 
толщиной ~ 180 мкм с очень мелкой дислокационной субструктурой: размер 
ячеек составлял ~ 0.5 мкм при размере зерна ~ 10 мкм. 

Деформация поверхностного слоя с такой субструктурой осуществлялась 
как движением дислокаций (рис. 1.10,а), так и движением спаренных мезополос 
по направлениям τmax (рис. 1.10,б). Другими словами, если в объеме образца де-
формация осуществлялась квазиоднородно только движением дислокаций (мик-
роуровень), то в поверхностном слое на квазиоднородную дислокационную де-
формацию накладывались анизотропные сдвиги мезоуровня по сопряженным 
направлениям τmax. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Исследование in situ рельефа поверхности образца с помощью сканирую-

щего туннельного микроскопа обнаружило складчатую структуру, текстуриро-
ванную по сопряженным направлениям τmax (рис. 1.10,в). Эта складчатая струк-

Рис. 1.10. Дислокационная структура в субмикрокристаллическом поверх-
ностном слое плоского образца низкоуглеродистой стали при растяжении 
(просвечивающая электронная микроскопия) (а-в) и текстурированный по 
сопряженным направлениям τmax поверхностный рельеф (сканирующая 
туннельная микроскопия, ×250) (г), 293 K, ε=13 % [8] 
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тура отсутствовала на площадке текучести кривой “напряжение–деформация” и 
особенно интенсивно развивалась на параболической стадии кривой σ–ε. Мак-
симальная высота экструдированного потока материала составляла 4…6 мкм, 
средняя ширина Δd каждой полосы была равна ~ 40 мкм. Величина Δd в 4 раза 
превышает размер зерен поликристалла. Это свидетельствует о мезомасштабном 
уровне рассматриваемой локализации деформации в поверхностном слое. На 
противоположной стороне образца (необработанной) возникала слабая складча-
тая структура, ориентированная вдоль оси растяжения. Подобная продольная 
складчатая структура на поверхности деформируемого образца наблюдалась во 
многих исследованиях и хорошо известна в литературе. Однако ее природа до 
сих пор оставалась неясной. 

Принципиально важно, что обе складчатые структуры возникают не только 
на рабочей части образца, но и на его головках. Это хорошо согласуется с обна-
руженным в [19] плавным изменением картины интерференционных полос при 
переходе от головок образца к его рабочей части (рис. 1.3,б). 

Рассмотренные выше результаты убедительно свидетельствуют о том, что 
поверхностные слои нагружаемого образца, имея специфическую кристалличе-
скую структуру и ослабленные силы связи, вовлекаются в пластическое течение 
ниже предела текучести и на протяжении всего нагружения испытывают более 
высокие степени деформации, чем средняя деформация объема образца. 

1.3. Поверхностные слои как синергетический активатор пластического 
течения нагруженного твердого тела 

В соответствии с синергетическими принципами физической мезомехани-
ки [11,13] для описания пластического течения нагруженного твердого тела не-
обходимо дать ответы на следующие вопросы: 

1) Почему нагруженное твердое тело можно рассматривать как активную 
возбудимую среду? 

2) Какова природа концентраторов напряжений на пределе текучести на-
груженного материала и как они формируются в ходе пластического течения? 

3) Каков механизм развития пластического течения как автоволнового 
процесса движения фронта реакции в активной возбудимой среде? 

Дать однозначный ответ на поставленные вопросы в полном объеме в на-
стоящее время пока нельзя. Однако проведенный выше анализ позволяет выска-
зать достаточно обоснованное представление о поверхностном слое как об ак-
тивной возбудимой среде, которая играет роль синергетического активатора 
пластического течения нагруженного твердого тела. 

Значительно более низкая сдвиговая устойчивость поверхностного слоя по 
сравнению с объемом материала и возникновение на головке образца около за-
хвата испытательной машины базового концентратора напряжений приводят к 
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генерации потоков дефектов в поверхностном слое ниже макропредела текуче-
сти материала. Эти потоки распространяются по сопряженным направлениям 
максимальных касательных напряжений τmax, обусловливая опережающее пла-
стическое течение поверхностного слоя и локальные изгибы образца. 

Как следствие, уже ниже макропредела текучести возникает несовмест-
ность деформации пластически деформированного поверхностного слоя и упру-
го нагруженной подложки (рис. 1.2,а). Согласно [33,34], на их границе возникает 
квазипериодическое распределение локальных напряжений с чередованием 
сжимающих и растягивающих напряжений. Для плоской границы раздела “по-
верхностный слой – основной объем материала” на интерфейсе возникает “шах-
матное” распределение сжимающих и растягивающих нормальных и касатель-
ных напряжений. Оно обусловливает распространение в поверхностном слое ме-
зополос локализованного пластического течения, которые оказывают сущест-
венное влияние на развитие деформации в объеме материала. Подробно это бу-
дет рассмотрено ниже в главе 2.  

Анализ особенностей структуры и поведения поверхностного слоя показы-
вает, что он представляет собой типичную активную возбудимую среду: 

1. Он является открытой и далекой от равновесия системой. 
2. Имеется возможность обмена энергией избыточно деформированного 

поверхностного слоя и подложки через генерацию дислокаций и их распростра-
нение в объеме материала. 

3. Квазиравномерно распределенные концентраторы напряжений являются 
системой распределенных источников, которые обеспечивают автоволновой ха-
рактер распространения фронта пластического течения вдоль деформируемого 
образца. 

4. Генерируемый базовым концентратором напряжений поток дефектов 
распространяется в сдвигонеустойчивом поверхностном слое по направлению 
максимальных касательных напряжений. Это создает в образце изгибающие на-
пряжения, которые активируют распределенные на интерфейсе концентраторы 
напряжений. Частота такой активации, естественно, будет зависеть от длины ис-
пытуемого образца, что проявляется в соответствующей зависимости периода 
пространственной локализации деформации, обнаруженной в [35]. Данный про-
цесс по своей природе является автокаталитическим и поддерживается непре-
рывным нагружением образца. 

5. Активированные концентраторы напряжений релаксируют генерацией 
полос сброса, зарождающихся на поверхности и распространяющихся в объеме 
образца. По аналогии с реакцией Белоусова–Жаботинского [11], данные полосы 
локализованной деформации являются ингибитором, который должен отводить-
ся в окружающую среду, чтобы обеспечить распространение фронта поверхно-



 

23 
 

стных сдвигов вдоль образца. В синергетике данный процесс классифицируется 
как демпфирующий фактор [36]. 

6. Характер сопряжения де-
формируемого поверхностного 
слоя с основным объемом мате-
риала существенно зависит от со-
отношения их модулей упругости 
и толщины поверхностного слоя 
[37]. На рис. 1.11 показано влияние 
толщины поверхностного слоя на 
характер пространственной осцил-
ляции его интерфейса с основным 
объемом материала [37]. Посколь-
ку кривизна пространственного 
гофра на интерфейсе обусловлива-
ет возникновение концентраторов 
напряжений различного масштаба 
[38], видно, что масштаб концен-
траторов напряжений непрерывно 
возрастает с увеличением толщины 
поверхностного слоя. 

Пока толщина поверхностно-
го слоя мала, на интерфейсе возни-
кает большое количество микро-
концентраторов напряжений 
(рис. 1.11,а). Они релаксируют ге-
нерацией дислокаций, которые по-

верхностным натяжением утапливаются в поверхностный слой, увеличивая его 
эффективную толщину. Экспериментально такое увеличение толщины поверх-
ностного слоя с повышенной плотностью дислокаций показано в [7] при дефор-
мации кремния. На этой стадии деформации пластическое течение осуществля-
ется движением дислокаций на микромасштабном уровне. 

При определенных значениях эффективной толщины поверхностного слоя, 
плотности дислокаций и уровня деформирующих напряжений концентраторы 
напряжений на интерфейсе достигают мезомасштабного уровня (рис. 1.11,б). 
Они генерируют в объем материала мезополосы локализованной деформации, 
что вызывает фрагментацию материала на мезомасштабном уровне. 

Дальнейшее увеличение эффективной толщины поверхностного слоя в хо-
де пластической деформации образца завершается формированием на интерфей-
се распределения напряжений по схеме рис. 1.11,в. Под действием поверхност-

Рис. 1.11. Профили нормальной компо-
ненты εyy деформации интерфейса двух 
сред при его длине Lx=10–5 м и различной 
толщине: 10–8 (а), 10–7 (б) и 10–6 м (в) [37]
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ного слоя образец испытывает изгиб как целое. При заданной оси нагружения в 
зоне А эпюры напряжений на интерфейсе возникает макроконцентратор напря-
жений, который формирует шейку и разрушение образца.  

Таким образом, в рассматриваемой схеме эволюция масштабных уровней 
деформации образца контролируется поведением его поверхностного слоя как 
самостоятельной подсистемы. 

7. Распределенные концентраторы напряжений в поверхностном слое мо-
гут активироваться step by step, определяя распространение фронта пластическо-
го течения вдоль образца как движение бегущего импульса в возбудимой среде. 
Они могут активироваться стохастически, определяя развитие волн заселения 
[36]. С этим заключением хорошо согласуются экспериментальные результаты 
[39], полученные при исследовании влияния скорости нагружения ε&  при растя-
жении на характер локализации деформации в монокристаллах сплавов  
Cu–Аl и Cu–Mn. По данным [39], при см102 5−⋅<ε&  деформация осуществля-
лась движением полосы Людерса, возникающей около захвата. При 

см102 5−⋅>ε&  по всей длине образца ( 0l =110 мм) нескоррелировано возникали 
пачки полос скольжения. Таким образом, процессы в поверхностных слоях и 
связанные с ними закономерности локализации деформации развиваются на 
различных масштабных уровнях и очень сильно зависят от условий проведения 
эксперимента, разрешающей способности используемых приборов, характера 
обработки экспериментальных результатов. Это объясняет кажущуюся противо-
речивость результатов исследования локализации деформации в различных ра-
ботах. 

Выше проведен феноменологический анализ роли поверхностного слоя как 
активатора пластического течения нагруженного твердого тела. Естественно, 
очень важно понять конкретные механизмы зарождения дислокаций в поверхно-
стных слоях, роль внутренних границ раздела в развитии потоков дефектов и 
формировании внутренних распределенных концентраторов напряжений, зако-
номерности процессов на различных структурных и масштабных уровнях, ха-
рактер их самосогласования. Эти задачи являются предметом исследований фи-
зической мезомеханики в ближайшем будущем. 

Однако уже в настоящее время можно утверждать, что традиционная ин-
терпретация кривой “напряжение–деформация” как деформационного упрочне-
ния выше предела текучести (рис. 1.12,а) отражает только часть процессов в де-
формируемом твердом теле. Применяемые при расчете кривой σ–ε силовые мо-
дели основываются на концепции развития сдвигов под действием средних при-
ложенных напряжений. Эта концепция является ошибочной. 

Базовая модель физической мезомеханики представлена на рис. 1.12,б. 
Кривая “напряжение–деформация” определяется суперпозицией трех процессов: 
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а б 

Рис. 1.12. Два подхода к описанию кривой “напряжение–деформация”: 
общепринятый подход в методологии силовых моделей (а); подход физиче-
ской мезомеханики в методологии локальной потери сдвиговой устойчиво-
сти на различных структурных уровнях (б) 

упругого нагружения по закону Гука – релаксационных сдвигов, связанных с 
локальной потерей сдвиговой устойчивости в зонах концентраторов напряжений 
различного масштаба – деформационного упрочнения, связанного как с взаимо-
действием деформационных дефектов (физическое деформационное упрочне-
ние), так и со стесненностью поворотных мод структурных элементов различно-
го масштаба, а также локальных эффектов изгиба образца (геометрическое де-
формационное упрочнение). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Развитие потоков дефектов в поверхностном слое ниже предела текучести 

активирует некоррелированное зарождение отдельных дислокаций. Это опреде-
ляет развитие процессов микродеформации, релаксацию модуля упругости и от-
клонение кривой σ–ε от закона Гука ниже макропредела текучести образца. Фак-
тически физического предела текучести твердого тела со свободной (неупроч-
ненной) поверхностью не существует. Об этом говорил еще академик 
В.Д. Кузнецов: чем выше чувствительность измерительной системы нагружаю-
щей машины, тем ниже физический предел текучести материала [40]. В общем 
случае предел текучести задается определенным допуском деформации, напри-
мер σ0.2. В определенных случаях наблюдается резкий предел текучести. Но он 
связан не с блокировкой дислокаций в объеме материала, а с блокировкой по-
верхностных потоков дефектов.  

По мнению [9], с развитием поверхностных потоков дефектов, активирую-
щих распределенные концентраторы напряжений в поверхностном слое нагру-
женного материала, связан и скачкообразный характер кривой σ–ε. Напомним в 
связи с этим, что скачкообразность деформации наблюдается в чистом алюми-
нии при 293 K [21,27], а в чистой меди – при 4.2 K [41]. В обоих металлах бло-
кировка дислокаций отсутствует. Однако данный вопрос пока исследован со-
вершенно недостаточно. 
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– возникновением стесненного поворота структурного элемента деформа-
ции как целого при развитии внутри его объема пластических сдвигов, 

– возникновением на внутренних границах неравноосных структурных 
элементов потоков дефектов (точечных, зернограничных дислокаций, локаль-
ных структурных превращений), обусловливающих специфические механизмы 
зернограничного проскальзывания, диффузионно-стимулированной ползучести 
и др. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
Наиболее подробно и систематически изучены закономерности возникно-

вения мезоконцентраторов напряжений на границах раздела “поверхностно уп-
рочненный слой (покрытие) – подложка”, в материалах со слоистой внутренней 
структурой и на границах раздела в сварных соединениях [45-50]. Подобные ме-
зоконцентраторы напряжений резко снижают характеристики прочности и пла-
стичности поверхностно упрочненных материалов и сварных соединений конст-
рукций.  

Поэтому разработка мезомеханики внутренних границ раздела представля-
ет не только теоретический, но и большой практический интерес.  

Рассмотрим кратко экспериментальные закономерности механического по-
ведения на мезоуровне внутренних границ раздела. На рис. 1.15–1.17 показано 
влияние интерфейса в композиции “поверхностно упрочненный слой (покры-
тие) – подложка” на развитие деформации в материале на мезомасштабном 
уровне. Поведение такого композиционного материала существенно зависит от 
геометрии границы раздела “покрытие – подложка”. На плоской границе разде-
ла, которая характеризуется скачкообразным изменением структуры и свойств 
сопрягаемых материалов, возникают квазипериодические мезоконцентраторы 
напряжений, инициирующие развитие в покрытии поперечных трещин, а в под-
ложке – мезополос локализованной деформации, распространяющихся по со-
пряженным направлениям максимальных касательных напряжений (рис. 1.15). 
Расстояние между трещинами возрастает с увеличением толщины покрытия. 

Самосогласование смежных мезополос обусловливает возникновение под 
упрочненным поверхностным слоем (покрытием) серии трехгранных призм 
(рис. 1.15,в). Материал призм находится в объемном напряженном состоянии, и 

Рис. 1.14. Зарождение и развитие 
поперечной трещины на границе 
раздела “покрытие – подложка” 
(покрытие снизу); ε=8%; ×65 [11] 
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они вдавливаются в объем образца как целое, образуя серию мезоконцентрато-
ров напряжений, квазипериодически распределенных вдоль образца. В дефор-
мируемом образце интенсивно развивается пластическое течение на мезомас-
штабном уровне. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Картина такого пластического течения представлена на рис. 1.16 в виде по-

лей векторов смещений и их поперечных составляющих. Из рис. 1.16,б видно, 
что на первой стадии пластической деформации линии равной величины попе-
речных составляющих (так называемые изотеты) отражают автономное самосо-
гласование концентраторов напряжений на каждом из упрочненных поверхно-
стных слоев образца. При определенной степени деформации возникает самосо-
гласование мезоконцентраторов напряжений, расположенных на противополож-
ных сторонах поверхностно упрочненного образца. Эпюра изотет поперечных 
составляющих векторов смещений резко меняется: они проходят через все сече-
ние образца (рис. 1.16, в). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
Возникает локализация пластического течения на макромасштабном уров-

не как стадия предразрушения образца. Развитие этой макролокализации пла-
стического течения в одном из сечений оказывается наиболее интенсивным, что 
завершается разрушением образца.  

а б в

Рис. 1.15. Механизм деформации на мезоуровне плоских образцов хромистой 
стали, подвергнутых ионному азотированию: а, б - квазипериодическое рас-
пределение микротрещин в поверхностно упрочненных слоях, толщина уп-
рочненного слоя 3 (а) и 20 мкм (б); в - мезополосы локализованной деформа-
ции на боковой неупрочненной поверхности плоских образцов [51]; ×400 

а б в

Рис. 1.16. Поле векторов смещений (а) и изотеты их поперечных составляющих (б, 
в) при различных степенях деформации: ε=7.5-8.5 % (б) и 8.5-9.5 % (в) [52] 
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При увеличении толщины покрытия )( ndΔ  увеличиваются расстояния ме-
жду трещинами в поверхностном слое и, как следствие, размеры прилегающих к 
покрытию трехгранных призм и мощности, связанных с ними мезоконцентрато-
ров напряжений. В ходе нагружения образца самосогласование мезоконцентра-
торов напряжений, расположенных на противоположных сторонах поверхност-
но-упрочненного образца, происходит при меньших степенях деформации. В ре-
зультате пластичность поверхностно упрочненных образцов непрерывно снижа-
ется по мере увеличения толщины упрочненного слоя (рис. 1.17). При очень 
больших толщинах )( ndΔ  представленная на рис. 1.16,в картина формируется 
уже при небольших степенях деформации. Это обусловливает снижение как 
пластичности, так и сопротивления деформации поверхностно-упрочненного 
образца (кривая 5 на рис. 1.17). Анализ изотет поперечных составляющих векто-
ров смещений позволяет сформулировать критерий оптимальной толщины по-
верхностно-упрочненного слоя (покрытия), которая обеспечивает высокие ха-
рактеристики прочности, износостойкости, надежности и ресурса работы по-
верхностно упрочненного материала. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Эксплуатационные характеристики материала с поверхностным упрочне-

нием значительно улучшаются, если граница раздела “покрытие – подложка” 
имеет зубчатый или игольчатый вид [54]. В этом случае расстояние между 
смежными зубьями мало и стохастически варьируется на поверхности раздела. 
В поверхностном упрочненном слое при нагружении образца развивается сетка 
мелких трещин, которые формируют ячеистую мезоструктуру (рис. 1.18,в) [55]. 
 

Рис. 1.17. Кривые “напряжение – деформация” при растяжении поверхно-
стно упрочненных образцов стали 65Х13 с различной толщиной упрочненно-
го слоя: 0 (1), 20 (2), 45 (3), 65 (4) и 120 мкм (5) [53] 



 

30 
 

Мелкие трещины заполнены 
пластичным материалом под-
ложки, который экструдируется 
в микротрещины при нагруже-
нии образца. Такая мезострукту-
ра поверхностного слоя эффек-
тивно демпфирует опасные кон-
центраторы напряжений при не-
однородном нагружении мате-
риала и имеет высокие характе-
ристики прочности и износо-
стойкости. В то же время, в объ-
еме подложки долгое время со-
храняется автономное самосо-
гласование мезополос локализо-
ванной деформации, генерируе-
мых смежными микротрещина-
ми в каждом поверхностном уп-
рочненном слое (рис. 1.18,б). 
Подобное поверхностное упроч-
нение характеризуется очень 
высокими характеристиками 
прочности и износостойкости. 

Мезомеханика развития 
мезо- и макрополосовых струк-
тур в зонах термического влия-
ния около сварных соединений 
подробно изучена в [50]. Пока-
зано, что характер разрушения 
материалов со сварным соеди-
нением полностью определяется 
величиной и картиной распреде-
ления мезо- и макроконцентра-
торов напряжений на границах 
“сварной шов – зона термиче-
ского влияния – основной ме-
талл”. Ультразвуковая ударная 
обработка сварных соединений 
существенно повышает их экс-
плуатационные характеристики, 

Рис. 1.18. Вид боковой (а, б) и борирован-
ной (в) поверхности плоского образца ста-
ли 15H3MA: а - оптическое изображение 
боковой грани исходного образца; ×250; б - 
оптическое изображение боковой грани 
образца, растяжение, ε=3%; в - изобра-
жение борированной поверхности образца 
малоуглеродистой стали после деформи-
рования растяжением (растровый элек-
тронный микроскоп), ε=3%; ×30 [55] 
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особенно усталостную прочность. Это связано как с релаксацией опасных кон-
центраторов напряжений в сварном соединении, так и с измельчением структу-
ры поверхностного слоя. При определенных условиях ультразвуковой обработки 
в поверхностном слое сварного соединения может быть создана наноструктура. 
Это позволяет поднять усталостную долговечность сварного соединения в 
2…3 раза. 

Согласно представлениям мезомеханики [13], в каждой точке деформируе-
мого твердого тела в заданный момент времени сдвиг может осуществляться 
только по одной системе плоскостей скольжения, к которой происходит потеря 
сдвиговой устойчивости. Одновременное множественное скольжение в одной 
точке невозможно. Это означало бы потерю сдвиговой устойчивости всего кри-
сталла. Отсюда сдвиговая деформация, будучи анизотропной, всегда сопровож-
дается материальным поворотом внутри структурного элемента деформации 
(при котором пространственная ориентация кристаллической решетки сохраня-
ется). Это обусловливает возникновение на границах структурных элементов 
(зернах, их конгломератах, внутризеренных блоках и др.) поворотных моментов 
со стороны окружающего материала. Структурные элементы начинают двигать-
ся как целое, испытывая трансляцию и кристаллографический поворот. 

Особенно интенсивно повороты структурных элементов как целого разви-
ваются в условиях структурной сверхпластичности, и зерна в ходе сверхпласти-
ческой деформации меняют своих соседей. Однако в условиях обычной дефор-
мации повороты структурных элементов оказываются стесненными. Это вызы-
вает возникновение на внутренних границах раздела деформируемого твердого 
тела концентраторов напряжений различного масштабного уровня. Пример та-
кого мощного мезоконцентратора напряжений в угловой точке неравновесного 
зерна поликристалла сплава Pb+1.9%Sn при его растяжении приведен на 
рис. 1.19. Низкая сдвиговая устойчивость сплава Pb+1.9%Sn, близкого к пределу 
растворимости, и повышенная температура деформации обеспечили генерацию 
концентратором напряжений в вершине С неравноосного зерна В протяженных 
некристаллографических мезополос локализованной деформации (белые треки 
на рис. 1.19). Данный механизм деформации мезомасштабного уровня обуслов-
ливает перемещение относительно друг друга больших блоков материала. 

Подобные эффекты развиваются на внутренних границах раздела особенно 
часто при повышенных температурах деформации и ползучести, когда протекает 
зернограничное проскальзывание, и облегчаются процессы движения зерен как 
целого. Пример квазипериодического развития локализованной пластической 
деформации на границе двух зерен поликристалла свинца при ползучести при-
веден на рис. 1.20. Такая локализованная экструзия материала в приграничных 
зонах, как правило, сопровождается их фрагментацией на мезомасштабном 
уровне. Примеры подобной фрагментации приведены ниже в главе 3. 
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виде периодических микротрещин в тонкой хрупкой окисной пленке на ее по-
верхности (рис. 1.21,в). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Из самых общих соображений, синергетическая природа пластического те-

чения позволяет предполагать единые по характеру процессы как в поверхност-
ных слоях твердых тел, так и на всех внутренних границах раздела, включая 
границы субструктур, возникающих в ходе деформации на различных масштаб-
ных уровнях. 
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Глава 2. “Шахматный эффект” распределения напряжений и деформаций 
на интерфейсе “поверхностный слой – подложка” 

Все среды в природе имеют интерфейсы. Они связаны либо с гетерогенной 
внутренней структурой, либо являются виртуальной границей раздела “ослаб-
ленный поверхностный слой - кристаллическая подложка”, либо возникают в 
среде в результате внешних воздействий. Размеры интерфейсов варьируются в 
широких пределах: от наноразмеров в клетках биологических объектов до мак-
ромасштабов геологических сред. Все виды интерфейсов играют важную функ-
циональную роль в отклике среды на внешнее воздействие [1-15 и др.]. В кле-
точных биологических структурах они определяют осмотическое давление и 
контролируют процессы обмена в живых организмах. В твердых телах они су-
щественно влияют на их поведение в полях внешних воздействий. В жидкостях 
и газах возникают при движении в них фронтов различной природы (динамиче-
ские воздействия, химические реакции и др.). В особых случаях существенную 
роль играют границы раздела разнородных сред “твердое тело – жидкость”, 
“твердое тело – газ” и “жидкость – жидкость” и др. Ярким примером последнего 
является химическая реакция Белоусова-Жаботинского на движущейся границе 
раздела двух разнородных жидкостей в тонком поверхностном слое раствора 
[15]. 

В последние годы функциональная роль интерфейсов активно изучается в 
физической мезомеханике конструкционных и функциональных материалов, в 
микро- и наноэлектронике, в геотектонике. Применение приборов, сочетающих 
высокий уровень разрешения со сканированием больших площадей, вскрыло 
многоуровневую структуру интерфейсов, которая определяет поведение гетеро-
генной системы в полях внешних воздействий. Обосновывается принципиально 
новая концепция, согласно которой любая среда в полях внешних воздействий 
должна рассматриваться как многоуровневая система. В рамках данного подхо-
да рассмотрение структуры и функциональных свойств интерфейсов в много-
уровневых средах является важной проблемой в самых различных областях нау-
ки и техники. 

2.1. Расчеты распределения напряжений на интерфейсе двух разнородных 
сред в одномерном приближении 

Как уже отмечалось выше в главе 1, все дефекты в нагруженном твердом 
теле не могут зарождаться в равновесном кристалле под действием средних 
приложенных напряжений. Любой пластический сдвиг связан с локальным 
структурным превращением в исходном кристалле, которое может происходить 
только в зонах концентраторов напряжений различного масштаба. Они, прежде 
всего, возникают на интерфейсе “ослабленный поверхностный слой – подложка” 
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и всех внутренних границах раздела. Это определяет огромный интерес к вопро-
су о распределении напряжений на всех типах интерфейсов в деформируемом 
твердом теле. 

Расчеты распределения напряжений на интерфейсе двух разнородных сред 
в одномерном приближении проведены в [4-6] на базе континуальной механики. 
В работе [4] рассмотрена задача для плоской границы раздела двух разориенти-
рованных зерен I и II в конгломерате четырех зерен нагруженного поликристал-
ла, рис. 2.1. Учитывалось различие их модулей упругости, которое обусловлива-
ло различие на интерфейсе упругих деформаций смежных зерен. Это различие в 
схеме “свободных” зерен представлено на рис. 2.1,а величиной Δl. Жесткость 
связи смежных зерен в поликристалле обусловливает одинаковую длину их гра-
ницы раздела, рис. 2.1,б. Поэтому приграничный слой зерна I более упруго де-
формирован, чем сопряженный с ним слой зерна II. Несовместность упругих де-
формаций зерен I и II на их общей границе приводит к возникновению нормаль-
ных σy и тангенциальных τxy локальных напряжений: 
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Здесь P и T – соответственно средние нормальные и тангенциальные напряже-
ния в конгломерате нагруженных зерен. 

Осцилляция локальных напряжений определяется выражением: 
βi

ax
ax
⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛

−
+ , (2.1.3) 

где x – координата точки границы раздела, а изменение амплитуды напряжений 
определяется выражением:  

22/1 ax − , (2.1.4) 
которое своим появлением обязано условию неподвижности граничных точек 
x=±а в стыках нескольких зерен. 

Осцилляция локальных напряжений является следствием неодинаковости 
смещений различных точек границы раздела, обусловленной несовместностью 
деформации в приграничных слоях сопряженных зерен. Реальный характер ос-
цилляций локальных напряжений на границе радела двух упругонагруженных 
сред сильно зависит от граничных условий в точках x=±а. Для абсолютно не-
подвижных точек x=±а напряжение τik→∞. В действительности, все точки на 
границе раздела имеют определенные смещения. Поэтому в точках x=±а напря-
жения конечны. Малая подвижность точек x=±а в стыках трех зерен в нагру-
женном поликристалле обусловливает очень высокую концентрацию локальных 
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напряжений в этих точках, что в литературе хорошо известно. По мере удаления 
от точек тройных стыков вдоль границы раздела –a<x<+a амплитуда осцилляций 
локальных напряжений уменьшается, как это показано на рис. 2.1,б. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Качественно подобная схема распределения локальных напряжений на 

границе раздела возникает и в случае сопряжения “захват – головка образца”. 
При нагружении часть головки образца, зажатая в захвате, остается в точках 
x=±а неподвижной. Свободная часть головки испытывает при этом упругую де-
формацию. На границе раздела должна возникать осцилляция локальных напря-
жений по схеме 2.1,б. Аналогичное распределение локальных напряжений имеет 
место при сжатии, ковке, прокатке, когда размер деформируемого образца 
меньше размера недеформируемой плиты пресса (молота, валков). 

Хотя модель [4] рассчитана только для области упругого нагружения, она 
качественно сохраняется и в области пластической деформации. Во-первых, ре-
лаксация осциллирующих концентраторов напряжений на границе “захват – об-
разец” компенсируется непрерывным нагружением образца. Во-вторых, опреде-
ляющая роль максимальных касательных напряжений в развитии пластического 
течения на мезо- и макроуровнях обусловливает сильно выраженную неодно-
родность потоков дефектов как в поверхностном слое [17], так и в объеме образ-
ца [18,19]. Этот фактор в условиях заданной ориентации оси нагружаемого об-
разца всегда будет поддерживать различие упругих деформаций на границе раз-
дела “захват – образец”. Поэтому захват как базовый концентратор напряжений 
должен генерировать потоки дефектов структуры в образце на всем протяжении 
его пластической деформации. 

В работе [6] рассмотрена задача для случая приложения внешней нагрузки 
по схеме “пуансон – деформируемый материал” (рис. 2.2), который характеризу-
ется другим граничным условием σ⏐x=±а =0. Такая схема реализуется при всех 
видах локального нагружения, когда размер деформируемого образца больше 
размера пуансона. Тогда на границе раздела также возникает осцилляция нор-

Рис. 2.1. Схема деформаций и напряжений в нагруженном поликристалле [4]: 
деформация “свободных” зерен (а); локальные напряжения на границе раздела 
зерен I и II в “жестком” поликристалле (б) 

ба 
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мальных σ и касательных τ напряжений. Но амплитуда осцилляций сохраняется 
постоянной вдоль всей границы раздела –a<x<+a.   

Подобная задача рассмотрена в [6] с целью расчета термических напряже-
ний на границе раздела “пуансон – подложка” в отсутствие внешней нагрузки. 
Решения получены в виде: 

        
,

2
sin

3
2

t
lx xs += σσ  ,

2
cos

6 t
lx xs += στ   (2.1.5) 

где σs – предел текучести приграничного слоя (подложки или пуансона) при 
простом растяжении или сжатии; t – толщина приграничного слоя, испытываю-
щего пластическую деформацию на границе раздела “пуансон – подложка”. Па-
раметр lx определяется выражением: 

tnl
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22 ,   (2.1.6) 

где n=0,1,2,3,… . В предельном случае n=0 имеем 2lx= 2tπ . Отсюда видно, что 
если tnlx ⎟

⎠
⎞

⎜
⎝
⎛= + ππ

2
22 , то пластическая деформация приграничного слоя не-

возможна. В общем случае выполнения условия (2.1.6) как нормальные σ, так и 
касательные τ напряжения являются периодическими функциями x в пределах 
приграничного слоя между пуансоном и подложкой. Это означает, что они обра-
зуют стационарную пространственную волну длиной λ=2πt 2 , в которой пе-
риодически чередуются зоны растяжения и сжатия. Максимальные значения 
нормальных и касательных напряжений обусловят появление на мезоуровне пе-
риодических полос локализованного пластического течения. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Возникновение квазипериодических концентраторов напряжений на гра-

нице раздела двух нагруженных сред проявлялось во многих экспериментах. 

Рис. 2.2. Схема сопряжения “пуансон-граничный слой-подложка” 
(поперечное сечение) [6] 
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- При сжатии образцов малоуглеродистой стали 12Х1МФ, в которой дис-
локации блокированы атомами углерода, деформация осуществляется квазипе-
риодическими мезополосами, которые зарождаются на границе раздела “образец 
– плита пресса” (рис. 2.3) [20]. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
- При растяжении плоских образцов малоуглеродистой стали Ст3, у кото-

рых поверхностный слой имеет субмикрокристаллическую структуру, в поверх-
ностном слое распространяется система квазипериодических мезополос локали-
зованной деформации в сопряженных направлениях τmах (рис. 1.10 в гл.1). Эти 
мезополосы зарождаются на границе раздела “захват – образец”, где возникают 
квазипериодические концентраторы напряжений. 

- При растяжении плоских поверхностно упрочненных образцов в по-
верхностном слое, сопряженном с более мягкой подложкой, возникает система 
параллельных квазипериодических микротрещин (рис. 1.15,а,б в гл. 1), каждая 
из которых генерирует в подложке две сопряженные мезополосы локализован-
ной деформации (рис. 1.15,в). 

Выше приведены экспериментальные доказательства определяющей роли 
концентраторов напряжений в зарождении сдвигов на мезо- и макромасштабном 
уровнях. На микромасштабном уровне исследовать механизм зарождения дис-
локаций в объеме образца пока не представляется возможным. Однако зарожде-
ние дислокаций на концентраторах напряжений на поверхности деформируемо-
го образца отмечалось в ряде работ [21-23]. Так в [21] описано зарождение дис-
локаций в местах концентрации напряжений на поверхности нитевидных кри-
сталлов кремния при их одноосном растяжении или кручении. Подобный эф-
фект наблюдался в [22] при ползучести нитевидных кристаллов германия. При-
менение сканирующей туннельной и атомно-силовой микроскопии очень высо-

Рис. 2.3. Мезополосы локализованной  деформации на поверхности плоского 
образца малоуглеродистой стали 12Х1МФ, сжатие при 293 К, ε=0.2%, 
×100 [20] 
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кого разрешения в [23] позволило обнаружить зарождение дислокаций в по-
верхностном слое нагруженного образца дуралюмина, связанное с микрокон-
центраторами напряжений. 

Более подробный анализ механизма зарождения дислокаций в поверхност-
ных слоях нагруженного твердого тела приведен ниже в главе 3. Он убедительно 
свидетельствует о зарождении дислокаций на микроконцентраторах напряжений 
в локальных зонах гидростатического растяжения. 

2.2. Двухмерное приближение. “Шахматный мезоэффект” интерфейса 

В работе [14] было высказано концептуально важное положение, что рас-
пространение одномерного приближения теории [6] на двухмерный интерфейс 
приводит к “шахматному” распределению растягивающих и сжимающих нор-
мальных напряжений на границе раздела разнородных сред, рис. 2.4. Касатель-
ные напряжения также имеют “шахматное” распределение, но смещенное в про-
странстве на π/2.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Это заключение представляется принципиально важным для обоснования 

функциональной роли всех типов интерфейсов в разнородных средах. Модуля-
ция растягивающих и сжимающих нормальных напряжений на интерфейсе двух 
сред создает на нем чередование зон гидростатического растяжения и сжатия 

Рис. 2.4. Картины неупругой деформации поверхностного слоя при
 различных степенях одноосного растяжения образца [24] 

а б в
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независимо от агрегатного состояния среды (твердое тело – жидкость – газ). Но 
в зонах гидростатического растяжения могут происходить локальные структур-
ные превращения, которые обеспечивают зарождение всех типов деформацион-
ных дефектов в нагруженном твердом теле. Это является термодинамической 
основой решения проблемы о поведении твердых тел в различных полях внеш-
них воздействий (механических, тепловых, электромагнитных, радиационных и 
др.).  

В работе [7] рассмотрена двухмерная задача о динамике поведения пласти-
ны, нагружаемой между двумя полупространствами с меньшими модулями уп-
ругости. Средняя пластина испытывает волнообразные искривления, которые 
сравнимы с ее толщиной. Волнообразные возмущения описаны в рамках теории 
конечных деформаций Мурнагана [16], в которой используются выражения для 
нелинейно-упругой энергии, содержащие все совместные с симметрией среды 
инварианты тензора деформации. Поскольку исходные уравнения теории конеч-
ных деформаций сложны для анализа, в [7] предложен специальный вариант 
теории возмущений, с помощью которого исходная система уравнений с кон-
тролируемой точностью по малым параметрам, характеризующим геометриче-
скую физическую нелинейность среды, редуцирована к упрощенной нелинейной 
модели. Упрощенная модель корректно учитывает основные взаимодействия и 
допускает точные решения, описывающие волновые изгибы среднего слоя сре-
ды. Это позволяет феноменологические постоянные теории Мурнагана объеди-
нить в небольшое число параметров, которые становятся эффективными моду-
лями среды. 

Нелинейные уравнения [7] позволили выявить солитонные возбуждения на 
фоне кноидальной волны изгибов поверхности оболочки, бегущей вдоль обо-
лочки. Пространственно-локализованные нелинейно-упругие изгибы поверхно-
сти оболочки классифицированы в [7] как “солитоны гофрировки”, которые воз-
никают с некоторой критической величины нагрузки.  

Другой подход к описанию “солитонов гофрировки” в нелинейно-упругой 
теории Мурнагана предложен в [8], где использован метод возбудимых клеточ-
ных автоматов. Рассмотрен модифицированный поверхностный слой, имеющий 
кластерную атомную структуру. При его сопряжении с подложкой также возни-
кают волнообразные возмущения, описанные в [4-6]. Пространственно-
локализованные “солитоны гофрировки” в рамках нелинейной упругости описа-
ны в [8] путем использования неравновесной термодинамики Гиббса. Структура 
поверхностного слоя представлена в виде нанокластеров различных структур-
ных конфигураций.  

Сопряжение модифицированного поверхностного слоя и подложки в на-
груженном твердом теле вызывает два типа возмущений: наноконфигурацион-
ные возмущения атомной структуры на границе сопряжения двух разнородных 
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сред типа атомных кластеров различных конфигураций и синусоидальное поле 
растягивающих и сжимающих упругих напряжений в поверхностном слое 
вследствие неравенства модулей упругости поверхностного слоя и подложки. 

Самоорганизация наноконфигурационных возмущений на интерфейсе “мо-
дифицированный поверхностный слой – подложка” в синусоидальном упругом 
поле изменения растягивающих и сжимающих нормальных напряжений в по-
верхностном слое обусловливает возникновение “шахматного” распределения 
напряжений и неупругих деформаций в поверхностном слое, предсказанного ра-
нее в [14]. 

На рис. 2.4 представлена эволюция “шахматной” самоорганизации атом-
ных нанокластеров на интерфейсе “модулированный поверхностный слой – 
подложка” в трехмерном упругом поле поверхностного слоя при последователь-
ном увеличении степени деформации образца в интервале 0.01…0.5%. Темные 
области на рис. 2.4 соответствуют зонам сжимающих нормальных напряжений, 
светлые – зонам растягивающих нормальных напряжений. Как и предполагалось 
в [14], для удовлетворения условия совместности деформации на интерфейсе 
двух разнородных сред с разными модулями упругости распределение растяги-
вающих и сжимающих нормальных напряжений и связанных с ними деформа-
ций имеет вид “шахматной доски”. 

Теоретические исследования [8] подтвердили, что при одноосном растяже-
нии образца с модифицированным поверхностным слоем, в котором наблюдает-
ся “шахматное” распределение растягивающих и сжимающих нормальных на-
пряжений, возникают неупругие деформации в виде двойных спиралей, где воз-
можно протекание локальных структурно-фазовых превращений. 

В работе [24] показано, что локальные зоны растягивающих нормальных 
напряжений в поверхностном слое одновременно являются источником мезопо-
лос локализованной неупругой деформации в объеме материала, если последний 
находится в неравновесном состоянии. Мезополосы зарождаются в поверхност-
ном слое и распространяются в объеме материала по сопряженным направлени-
ям максимальных касательных напряжений τmах (рис. 2.5). Этот результат кон-
цептуально важен. Во-первых, он позволяет объяснить термодинамическую 
природу зарождения дефектов на поверхности. Эффект зарождения деформаци-
онных дефектов на поверхности хорошо известен в литературе [9], однако до 
сих пор данный эффект не имел термодинамического обоснования. Во-вторых, 
из рис. 2.5 вытекает, что в зависимости от масштаба “шахматного” распределе-
ния напряжений и деформаций в поверхностном слое он может генерировать 
самые различные деформационные дефекты: точечные, краудионы, дислокации, 
дисклинации, мезо- и макрополосы деформации. Наконец, рис. 2.5 позволяет 
понять сам факт локализации пластического течения на различных масштабных 
уровнях: пластический сдвиг может зарождаться только в локальных зонах рас-
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Рис. 2.5. Генерация в объем неравновесного материала мезополос неупругой 
деформации, зародившихся в поверхностном слое в зонах растягивающих 
нормальных напряжений [24] 

тягивающих нормальных напряжений, где возможно формирование критическо-
го мезообъема неравновесных состояний, необходимого для протекания локаль-
ного структурно-фазового перехода. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Задача о зарождении пластического сдвига на любых внутренних границах 

раздела принципиально подобна зарождению сдвига на поверхности [1,5,13]. На 
рис. 2.6 приведен пример квазипериодического зарождения мезополос локали-
зованной деформации на границе раздела “зона термического влияния – основ-
ной металл” в сварном соединении малоуглеродистой стали Ст10 при растяже-
нии [1]. На рис. 2.7. показан квазипериодический фронт локализованного пла-
стического течения в зоне границы раздела Pb-Bi при прохождении через нее 
ударной волны [11].  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 2.6. Полосовая структура в области основного металла стали 10, ε=3%, ×40 
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Для экспериментального выявления “шахматного” распределения дефор-

мации на границе раздела “поверхностный слой – подложка” в [25,26] проведе-
ны структурные исследования для двух типов нагружения: одноосного сжатия и 
знакопеременного изгиба. Активное нагружение сжатием проведено на сплаве 
циркония Э125 состава Zr+2.5%Nb. Цирконий имеет полиморфное α↔β пре-
вращение, что обусловливает низкую сдвиговую устойчивость его поверхност-
ных слоев. Сплав Zr+2.5%Nb близок к пределу растворимости, и в нем легко 
достигаются предпереходные явления. Наконец, для дополнительного снижения 
сдвиговой устойчивости данного сплава и увеличения толщины поверхностного 
слоя проводилась ультразвуковая ударная обработка, которая создает градиент-
ную наноструктуру поверхностного слоя с постепенным ее переходом к поли-
кристаллической структуре подложки. Образцы в виде параллелепипеда 
4×2×0.7 мм3 с обработанным ультразвуком боковыми поверхностями подвергали 
сжатию при 293 К. Деформационный профиль наноструктурированных поверх-
ностных слоев после сжатия образца до ε=5% представлен на рис. 2.8. Лазерная 
профилометрия четко выявила клеточную структуру наноструктурированного 
поверхностного слоя. Важно подчеркнуть, что в деформируемом поверхностном 
слое нет ступенек кристаллографического скольжения, характерных для дефор-
мации равновесных поликристаллов. Весь наноструктурированный поверхност-
ный слой в ходе деформации сжатием приобретает двухуровневую клеточную 
структуру. Линейный размер крупных клеток ∼80 мкм при размере зерен 
∼5…6 мкм. Профиль крупной клеточной структуры характеризуется непрерыв-
ным изменением сильно выраженной кривизны поверхности при переходе от 
клеток экструдированного материала к клеткам интрудированного материала. 
Формирование такой кривизны на интерфейсе с кристаллической подложкой не-
возможно. Поэтому на рис. 2.8 видна также мелкая клеточная структура с ли-
нейным размером клеток ∼5…6 мкм, что совпадает с размером зерен подложки. 
Это свидетельствует об аккомодационной природе мелкой клеточной структуры. 
Она отражает нелинейный эффект формирования тонкой кривизны на волновом 

PS=20 ГПа 
Рис. 2.7. Возникновение квазипериодического фронта пластических сдвигов 
при прохождении ударной волны через границу раздела двухслойной среды 
Pb-Bi; давление в ударной волне 20 ГПа [11] 
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профиле крупной клеточной структуры в наноструктурированном поверхност-
ном слое. Глубина интрузии материала в темных клетках на рис. 2.8,а,б достига-
ет 0.5 мкм (рис. 2.8,в). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Качественно подобная картина формирования клеточной структуры наво-

дороженного поверхностного слоя технического титана ВТ1-0 при его знакопе-
ременном изгибе получена в [26]. Титан имеет полиморфное превращение и ха-
рактеризуется очень низкой сдвиговой устойчивостью (его энергия дефекта упа-
ковки составляет всего 10-2 Дж/м2). Высокое химическое сродство с водородом 
позволяет реализовать в наводороженном поверхностном слое титана очень низ-
кую сдвиговую устойчивость. Отметим в связи с этим теоретическую работу 
[27], где показано, что в присутствии водорода наблюдается легкое структурное 
перестроение нанокластеров титана с α- и β-атомными конфигурациями. 

При знакопеременном изгибе пластическую деформацию испытывает 
только поверхностный слой образца. Его сопряжение с упругодеформированной 
подложкой должно формировать “шахматную” структуру деформации сдвиго-
неустойчивого поверхностного слоя. Это действительно подтвердили экспери-
менты [26] (рис. 2.9).  

На рис. 2.9,а показана клеточная структура поверхностного слоя в крупной 
интрудированной зоне, в которой глубина интрузии близка к толщине наводо-
роженного поверхностного слоя. Другими словами, представленная на рис. 2.9,а 
клеточная структура характеризует “шахматную” структуру интерфейса “наво-

Рис. 2.8. Деформационный рельеф боковых наноструктурированных граней 
образцов сплава Zr+2.5%Nb, сжатие, ε=5%, лазерная профилометрия (а,б); 
профилограмма поперечного сечения поверхностного слоя (в) 
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дороженный поверхностный слой–подложка”. Линейный размер клеток на рис. 
2.9,а составляет ∼7 мкм, что соответствует размеру зерен поликристалла. Это 
означает, что мелкая клеточная структура на интерфейсе формируется взаимны-
ми смещениями зерен, границы которых обогащены водородом.  

На рис. 2.9,б показан выход на поверхность внутренней границы раздела 
двух крупных зерен тонкого наводороженного поверхностного слоя титана. Хо-
рошо видна клеточная структура внутренней границы раздела. Линейный размер 
клеток составляет ∼3 мкм, что в 2 раза меньше размера зерен подложки. Это свя-
зано с сильно размытой границей раздела “наводороженный поверхностный 
слой – подложка”, что ослабляет влияние зеренной структуры подложки на 
формирование клеточной структуры в тонком наводороженном поверхностном 
слое образца титана.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Представленные на рис. 2.4-2.9 результаты теоретического и эксперимен-

тального исследования структуры интерфейсов убедительно свидетельствуют о 
“шахматном” характере распределения напряжений на границе раздела разно-
родных сред. 

2.3. Автоволновой процесс массопереноса на интерфейсе разнородных сред 
в условиях внешних воздействий 

“Шахматное” распределение нормальных и касательных напряжений на 
интерфейсе разнородных сред должно проявиться в характере массопереноса в 
гетерогенной среде в условиях внешних воздействий. Для экспериментального 
выявления данного эффекта целесообразно в качестве одной из сопрягаемых 
сред выбрать материал с максимальной сдвиговой неустойчивостью и неболь-
шой толщины. Это обеспечит минимальную дисперсию потоков массопереноса, 
определяемых “шахматным” распределением напряжений на интерфейсе. 

 

Рис. 2.9. “Шахматная” мезосубструктура, формирующаяся в поверхностном 
слое наводороженного титана; знакопеременный изгиб, N=12.4×106 циклов 



 

50 
 

Наиболее полно данное условие выполняется в напыленных тонких плен-
ках. Их состояние характеризуется сильной термодинамической неравновесно-
стью. При термическом и механическом воздействии механизм массопереноса в 
тонких пленках должен испытывать влияние “шахматного” распределения на-
пряжений на их интерфейсе с подложкой, что показано в [14].  

Пластическое течение при растяжении тонкой пленки титана, напыленной 
на полимерную подложку, показано на рис. 2.10,а. Массоперенос неравновесной 
тонкой пленки происходит путем распространения вдоль оси нагружения мезо-
полос локализованной деформации в виде двойных спиралей. При образовании 
в деформируемой пленке поперечных трещин двойные спирали мезополос не 
разрушаются, а только растягиваются подобно пружинам (рис .2.10,б). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Наиболее вероятный механизм некристаллографического пластического 

течения неравновесной тонкой пленки титана связан со структурным перестрое-
нием атомных нанокластеров различных конфигураций в полях градиентов на-
пряжений. Механизм такого взаимного перестроения α- и β- нанокластеров ти-
тана рассмотрен в [27] с учетом изменения электронных орбиталей межатомных 
связей в кластере. В структурно-неравновесной среде напыленной тонкой плен-
ки нанокластерный механизм пластического течения является более предпочти-
тельным по сравнению с дислокационным, для которого требуется трансляци-
онная инвариантность равновесной кристаллической решетки. 

В наноструктурированных поверхностных слоях металлических поликри-
сталлов пластическое течение при растяжении также происходит механизмом 
распространения мезополос локализованного пластического течения [14]. При 
небольших степенях деформации они распространяются по всей ширине образца 
вдоль сопряженных направлений максимальных касательных напряжений τmах 
(рис. 2.11,а). По мере увеличения степени деформации система сопряженных 
мезополос распадается на пары (рис. 2.11,в) и при ε>30% наблюдаются четко 

Рис. 2.10. Поверхность пленок Ti, растяжение, ε=5%, атомно-силовая
микроскопия 

  ба 
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выраженные двойные спирали переплетающихся мезополос (рис. 2.11,г). В на-
ноструктурированных поверхностных слоях образцов высокопрочных сталей 
двойные спирали мезополос локализованной пластической деформации возни-
кают с самого начала пластического нагружения. При этом спаренные спирали 
могут также накладываться друг на друга, а не только переплетаться друг с дру-
гом. Как видно из рис. 2.11,б, мезополосы состоят из отдельных ламелей, испы-
тывающих сдвиг как целое относительно друг друга. В свою очередь, сдвиг ка-
ждой ламели происходит путем взаимного смещения более мелких поперечных 
ламелей, то есть развивается как многоуровневый процесс [14]. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Принципиально важно, что ламельная структура экструдированных мезо-

полос наблюдается не только на рабочей части образца, но и на его головках, ко-

  

  

б
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Рис. 2.11. Развитие мезополос экструдированного материала в поверхност-
ных слоях образца стали СТ3, подвергнутого растяжению при 293 К после 
ультразвуковой обработки и последующего отжига при Т=1103 К; ε=13 (а), 
28 (в), 32% (г); ×250, сканирующая туннельная микроскопия. Ламельная 
структура мезополос (б), сканирующая электронная микроскопия, ×650 
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торые в объеме деформируются только упруго. Это свидетельствует о качест-
венной аналогии локализованного пластического течения тонких пленок титана, 
напыленных на полимерную подложку, и наноструктурированных поверхност-
ных слоев обычных образцов поликристаллического титана. Отсюда следует, 
что в основе всех результатов, представленных на рис. 2.10, 2.11, лежит “шах-
матное” распределение напряжений на интерфейсе “наноструктурированный 
поверхностный слой – подложка”. 

2.4. Модели нелинейного автоволнового массопереноса в условиях “шахмат-
ного” распределения напряжений на интерфейсе 

На рис. 2.12 приведены в двухмерном представлении три возможные схе-
мы распространения мезополос локализованного пластического течения в усло-
виях “шахматного” распределения нормальных напряжений на интерфейсе. В 
основе этих схем лежит концепция [10], согласно которой любой пластический 
сдвиг связан с локальным структурным превращением в твердом теле. Поэтому 
он не может развиваться в локальных зонах сжимающих нормальных напряже-
ний, которые вызывают только упругую деформацию твердого тела. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Согласно [10,28], локальное структурное превращение в деформируемом кри-

сталле возможно только в зонах, где в условиях гидростатического растяжения воз-
никают конфигурационные атом-вакансионные возбуждения, введенные в [29,30]. 
Последние осуществляют локальные структурные превращения и в полях градиен-
тов касательных напряжений фрагменты новой структуры выталкиваются в основ-
ной кристалл в виде деформационных дефектов. Именно возможность локального 
структурного превращения только в зонах гидростатического растяжения обуслов-
ливает локализацию пластического течения в любых условиях нагружения твердого 
тела. В соответствии с этой концепцией мезополосы могут распространяться только 
в светлых клетках на рис. 2.12, которые испытывают растягивающие нормальные 
напряжения и с учетом подложки формируют зоны гидростатического растяжения. 

Рис. 2.12. Три принципиально возможные схемы стационарного
 гофрирования поверхностного слоя деформируемого твердого тела при 
структуре интерфейса в виде “шахматной доски” 

  а б в 
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Рис. 2.13. Развитие мезополос локализованного пластического течения в 
наноструктурированном поверхностном слое в виде двойной спирали при 
растяжении (а) и сжатии (б) 

а б

Учитывая заданные граничные условия (неизменность оси и плоскости деформи-
руемого образца), в поверхностных слоях материалов с различной сдвиговой устой-
чивостью могут развиваться: одна система мезополос (рис. 2.12,а), что сопровожда-
ется периодическим образованием полос сброса [3], две системы сопряженных мезо-
полос (представленные на рис. 2.11,а и 2.12,б), спаренные зигзагообразные мезопо-
лосы (в трехмерном пространстве они формируют двойные спирали (рис. 2.11,в,г 
и 2.12,в)). Спаренность возникающих в поверхностном слое зигзагообразных мезо-
полос связана с эффектами поперечного изгиба оси образца в его плоскости и сме-
щений материала в мезополосе перпендикулярно плоскости образца. Поскольку ось 
образца и плоскость его основного объема должны оставаться неизменными (таковы 
граничные условия при растяжении плоского образца), одиночная мезополоса не 
может распространяться в заданных граничных условиях. Первичный сдвиг в на-
правлении максимальных касательных напряжений вызывает локальный изгиб оси 
образца, а экструзия материала в мезополосе перпендикулярно его плоскости должна 
нарушать условия сплошности на интерфейсе “мезополоса в поверхностном слое – 
подложка”. Заданные граничные условия выполняются, если первичная мезополоса 
спаривается с сопряженной мезополосой, которая генерируется со сдвигом фазы. 
Сопряженные зигзаги спаренных мезополос сохраняют заданное направление оси 
образца. А взаимное переплетение сопряженных мезополос сохраняет заданную 
плоскость образца без нарушения сплошности на интерфейсе “поверхностный слой – 
подложка”.  

На рис. 2.13 показаны результаты трехмерного моделирования неупругой 
деформации поверхностного слоя при растяжении и фрагмент деформации при 
сжатии в условиях “шахматного” распределения напряжений на интерфейсе. В 
полном соответствии с экспериментом трехмерное моделирование подтвердило 
развитие неупругой деформации в поверхностном слое по схеме двойной спира-
ли. Как и предполагалось, неупругая деформация развивается только в зонах ин-
терфейса, которые испытывают растягивающие нормальные напряжения и соз-
дают условия гидростатического растяжения.  
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Представленный на рис. 2.13,б фрагмент спирали в большом масштабе на-
глядно иллюстрирует значительное развитие неупругой деформации поверхно-
стного слоя в направлении, перпендикулярном плоскости образца. Поскольку 
плоскость образца в среднем должна оставаться неизменной, две сопряженные 
спирали должны переплетаться. 

Анализ показывает, что обе спирали имеют один знак и смещены друг от-
носительно друга по своей фазе. Их развитие формирует закручивающий мо-
мент, приложенный со стороны поверхностного слоя ко всему образцу. Напом-
ним в связи с этим, что растяжение нитевидных кристаллов всегда сопровожда-
ется эффектом их закручивания [22]. Этот эффект ранее не имел объяснения. 

Описанные выше закономерности локализованного пластического течения 
в условиях “шахматного” распределения растягивающих и сжимающих нор-
мальных напряжений имеют автоволновую природу. Согласно [31], нелинейные 
автоволны могут распространяться в системах, которые являются открытыми и 
далекими от равновесия. Напыленные тонкие пленки и наноструктурированные 
поверхностные слои этому условию удовлетворяют. Открытость системы обес-
печивается обменом энергии между нагружающим устройством и образцом. 
Распространение нелинейной автоволны предполагает два типа взаимодействия: 
демпфирующее и автокаталитическое. Поскольку любой пластический сдвиг за-
рождается в зоне концентратора напряжений и распространяется как релаксаци-
онный процесс, фактор демпфирования присутствует всегда. Распространение 
мезополосы локализованного пластического течения вдоль направления τmах 
создает изгибающий момент на заданную ось образца. Как следствие, на боко-
вой поверхности образца формируется новый концентратор напряжений, кото-
рый останавливает сдвиг в первоначальном направлении τmах. Данный фактор 
является автокаталитическим. Далее новый концентратор напряжений релакси-
рует сдвигом в сопряженном направлении τmах и нелинейный автоволновой про-
цесс распространяется вдоль рабочей части образца. 

Зоны клеток на интерфейсе, испытывающие сжимающие нормальные на-
пряжения, обеспечивают отсутствие диссипации энергии мезополосы локализо-
ванной деформации в окружающий образец. Другими словами, “шахматная 
структура” интерфейса обусловливает эффект каналирования в распространении 
мезополос в неравновесном поверхностном слое. В относительно мягких образ-
цах малоуглеродистой стали при небольших степенях деформации две системы 
сопряженных мезополос в поверхностном слое могут распространяться через 
всю ширину образца без нарушения заданных граничных условий. По мере де-
формационного упрочнения образца его жесткость возрастает и величина попе-
речного смещения в полосе локализованной деформации сокращается. При 
больших степенях деформации малолегированной стали и с самого начала де-
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формации высоколегированной стали сопряженные мезополосы в нанострукту-
рированном поверхностном слое распространяются в виде двойных спиралей. 

2.5. Эффекты скейлинга в структурно-фазовой самоорганизации  
на интерфейсе “напыленная тонкая пленка – подложка” 

Эффект “шахматной доски” на интерфейсе двух разнородных сред пред-
ставляет особый научно-практический интерес для понимания роли интерфейса 
в системе “напыленная тонкая пленка – подложка”. 

Во-первых, при сопряжении тонкой пленки с подложкой формируется рез-
ко выраженный интерфейс, на котором следует ожидать геометрически пра-
вильного “шахматного” распределения напряжений и деформаций. За толщину 
интерфейса при теоретическом анализе может быть принята толщина напылен-
ной пленки, что позволяет сравнивать результаты экспериментальных исследо-
ваний с моделями физической мезомеханики гетерогенных сред [4-8]. 

Во-вторых, напыленная тонкая пленка является сильно неравновесной сис-
темой. Это связано как с сильно развитой ее поверхностью при малом объеме, 
так и с несовместностью кристаллических решеток на интерфейсе сопрягаемых 
сред. Как следствие, неравновесная тонкая пленка в исходном состоянии должна 
иметь кластерную структуру, которая будет испытывать структурно-фазовые 
переходы в полях внешних воздействий любой природы (тепловых, механиче-
ских, электромагнитных, радиационных и др.) Естественно, что “шахматное” 
распределение  напряжений и деформаций на интерфейсе должно оказывать су-
щественное влияние на развитие структурно-фазовых превращений в неравно-
весной тонкой пленке. 

Рассматриваемые вопросы особенно актуальны для многих практических 
приложений (наноматериалы и нанотехнологии, многослойные материалы для 
электроники, нанесение наноструктурных защитных и упрочняющих покрытий, 
катализ, функциональная роль интерфейсов в биологических объектах и др.). 

Систематическое экспериментальное исследование процессов структурно-
фазовой самоорганизации в напыленных тонких пленках в рамках многоуровне-
вого подхода физической мезомеханики материалов проведено в работе [32]. 
Рассмотрим основные результаты этой работы. 
2.5.1 Осаждение и рост тонких металлических и полупроводниковых пленок 

Наиболее наглядно роль напряженно-деформированного состояния на грани-
це раздела “пленка - подложка” проявляется в процессе самоорганизации кванто-
вых точек Ge на подложке Si. Первоначально, при нанесении первых двух моно-
слоев (ML) пленка Ge растет послойно. Однако после нанесения четырех моносло-
ев резко увеличиваются напряжения несоответствия между кристаллическими ре-
шетками пленки и подложки, обусловливая нарушение критерия смачивания. 
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Рис. 2.14. Изображения квантовых точек Ge (а) и слоев GeSi (б) на 
подложке Si. Размер изображения 4х4 (а) и 2х2 мкм2 (б). Атомно-силовая 
микроскопия 

ба 

Критерий смачивания в эпитаксиальных системах записывается как σ2+γ12<σ1, 
то есть сумма энергий поверхности эпитаксиального слоя (σ2) и границы раздела 
“слой - подложка” (γ12) должна быть меньше поверхностной энергии подложки (σ1). 
В случае системы Ge/Si типичная поверхностная энергия подложки Si составляет 
σ1≈1 Дж/м2 и энергия границы раздела, свободной от дислокаций, пренебрежимо 
мала. Поэтому при эпитаксии Ge с толщиной, не превышающей 2…3 монослоя, 
пленка Ge растет послойно. При превышении некоторой критической толщины 
осажденного слоя начинают зарождаться дислокации несоответствия и энергия 
границы раздела возрастает, достигая γ12 ≈ 1 Дж/м2. Чтобы релаксировать возни-
кающие упругие напряжения, адатомы перераспределяются, создавая трехмерные 
образования, так как максимальное напряжение в островке Ge почти в два раза 
меньше, чем в его плоской пленке (рис. 2.14,а).  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Распределение внутренних напряжений на границе раздела “пленка – под-

ложка” оказывает влияние и на морфологию поверхности сплошных полупро-
водниковых пленок. Так, при выращивании методом молекулярно-лучевой эпи-
таксии пленок твердого раствора GeSi на кремниевой подложке на поверхности 
пленки наблюдаются периодические складчатые структуры, формирующиеся в 
двух взаимно-перпендикулярных направлениях (рис. 2.14,б). 

В случае роста тонких металлических пленок наблюдается формирование 
аналогичных периодических мезоструктур, обусловленных шахматным распре-
делением напряжений и деформаций на интерфейсе “пленка – подложка”. Как 
видно из рис. 2.15, развитие мезосубструктуры происходит на двух различных 
масштабных уровнях. Во-первых, на поверхности подложки формируются квазире-
гулярные агломераты зерен субмикронного размера, выявляющие места, где рост 
пленки более предпочтителен (рис. 2.15,а). Во-вторых, имеет место образование 
складчатой мезоструктуры микронного размера (рис. 2.15,б). 



 

57 
 

  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Убедительным доказательством зависимости механизма роста пленок от 

напряженно-деформированного состояния на границе раздела “пленка – под-
ложка” является характер роста наноструктурного покрытия TiAlN в условиях 
магнетронного распыления, ассистированного пучками газовых ионов. Полу-
ченное с помощью атомно-силовой микроскопии изображение поверхности ис-
ходных (без ионной бомбардировки) покрытий TiAlN (рис. 2.16,а) показывает, 
что они имеют столбчатую структуру. Поперечный размер столбцов находится в 
пределах 100…500 нм. Бомбардировка ионным пучком приводит к изменению 
морфологии  покрытий так, что покрытие приобретает глобулярную структуру 
(рис. 2.16,б). Средний размер зерен уменьшается до 30…50 нм. С помощью 
рентгеноструктурного анализа и просвечивающей электронной микроскопии ус-
тановлено, что покрытия TiAlN содержат основную фазу Ti1-xAlxN с ГЦК-
решеткой и небольшое количество AlN с гексагональной решеткой.  

Средние размеры зерен основной фазы в покрытиях TiAlN, определенные 
методом просвечивающей электронной микроскопии (темнопольная методика), 
близки к величинам, наблюдаемым с помощью атомно-силового микроскопа. 
Зерна основной фазы в исходных покрытиях TiAlN имеют преимущественную 
кристаллографическую ориентировку (200), в покрытиях, полученных в услови-
ях ионной бомбардировки, – (111).  

Механическое воздействие высокоэнергетическим пучком газовых ионов 
текстурирует нанозерна покрытия в плотноупакованном направлении [111] и 
кратно измельчает размеры наноструктуры. При предварительном нанострукту-
рировании поверхностного слоя подложек перед нанесением покрытия путем 

Рис. 2.15. Изображения и профилограммы поверхности пленки Сu на подложке Ti, 
полученные при различных увеличениях. Толщина пленки Cu составляет 500 нм. 
Атомно-силовая микроскопия 

а б 
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бомбардировки тяжелыми ионами металлов (Cr) структура покрытия измельча-
ется вплоть до среднего размера зерна 10…20 нм (рис. 2.16,в). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Под действием потока бомбардирующих металлических ионов поверхно-

стный слой подложки нагревается до температуры 650…700°С. При этом в по-
верхностном слое подложки значительно увеличивается плотность дислокаций 
до 6×1010 см-2 и повышается уровень локальных внутренних упругих напряже-
ний. В результате происходит сильная фрагментация зерен поверхностного слоя 
на глубину до 1 мкм, которые разбиваются на блоки размером 50…200 нм с уг-
лами разориентировки до 10°…15°. При последующем напылении покрытия 
TiAlN на наноструктурированную подложку в условиях бомбардировки газовы-
ми ионами формируется еще более фрагментированная наноструктура с разме-
ром зерна 10…20 нм. 
2.5.2. Деградация тонких пленок при термическом отжиге 

“Шахматный” характер формирования мезоструктуры на поверхности 
пленки, как следствие специфического напряженно-деформированного состоя-
ния на интерфейсе с подложкой, наглядно проявляется при термическом отжиге 

Рис. 2.16. Морфология поверхности покрытий на основе TiAlN, напыленных 
магнетронным методом: без ионной обработки (а), в условиях послойной 
бомбардировки пучком ионов (б), при нанесении на наноструктурированную 
ионным пучком подложку (в). Атомно-силовая микроскопия 
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тонких пленок. Основными факторами, обусловливающими изменение рельефа 
тонких пленок при повышенной температуре, являются увеличение диффузион-
ной подвижности атомов пленки и релаксация внутренних напряжений, разви-
вающихся за счет различия коэффициентов термического расширения (КТР) 
пленки и подложки. 

На рис. 2.17 представлены АСМ-изображения поверхности пленок Ag до и 
после термического отжига. Исходная поверхность пленок характеризуется мел-
козернистым рельефом со средним латеральным размером зерен ~100 нм 
(рис. 2.17,а). C ростом температуры средний размер зерна увеличивается по экс-
поненциальному закону и при Т=200°С достигает 500 нм (рис. 2.17,б). Исследо-
вания внутренней микроструктуры пленок Ag показали, что в исходной пленке 
наблюдается преимущественная ориентация зерен в направлении (111). После 
отжига происходит некоторое изменение отношения интенсивностей отражений, 
свидетельствующее об уменьшении степени текстуры. 

Различие КТР материалов пленки и подложки обусловливает возникнове-
ние в пленке биаксиальных напряжений вследствие необходимости совместно-
сти деформации пленки и подложки в процессе термического воздействия. По-
скольку КТР металлических пленок существенно превышает КТР кремниевой 
подложки, то во время нагревания в металлических пленках развиваются силь-
ные сжимающие напряжения. 

Используя значения модулей Юнга исследованных пленок, определенные 
методом наноиндентирования, можно оценить уровень возникающих в них 
внутренних напряжений. Так, поскольку модуль Юнга пленок Cu составляет 
E≈120 ГПа (биаксиальный модуль М≈181 ГПа) и разница в коэффициентах тер-
мического расширения меди и кремния ΔαSi-Cu≈-13,4×10-6°C-1, то MCuΔαSi-Cu=-
2,4 MПa/°C. Таким образом, сжимающие напряжения в пленках Cu могут дости-
гать 420 МПа при температуре 200°C и свыше 1 ГПа при 500°C. Напряжения, 
развивающиеся в пленках Ag и Pd, имеют близкие значения. 

В результате, уже при температуре 200…300°C термические напряжения 
превышают предел текучести исследованных пленок и обусловливают их пла-
стическую деформацию в условиях шахматного распределения сжимающих и 
растягивающих нормальных и касательных напряжений на границе раздела 
“пленка – подложка”. Релаксация напряжений происходит посредством массо-
переноса из областей растяжения в области сжатия. На поверхности пленки 
формируется складчатый рельеф (рис. 2.17,в), выявляющий области, в которых 
сжимающие напряжения достигают максимума. 

Расстояние между соседними складками зависит от толщины пленки. При 
увеличении толщины пленок Cu от 500 до 900 нм период складчатости возраста-
ет от 40 нм до 3 мкм (рис. 2.18). Температура, при которой начинается формиро-
вание складчатых мезоструктур, определяется температурой напыления пленок. 
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Рис. 2.17. Изображения и профилограммы поверхности тонких пленок Ag 
до (а) и после термического отжига в течение 1 ч при 200°С (б, в). Атомно-
силовая микроскопия 

вб

а 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 2.18. Изображения пленок Cu на подложке Si, 
нанесенных при температуре 200 (а) и 20°С (б,в), 
после отжига в течение 1 ч при температуре 
200 (б), 450 (а) и 500°С (в). Толщина пленок 500 (а) 
и 900 нм (б, в). Атомно-силовая микроскопия 
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Рис. 2.19. Температурная зависимость логарифма коэффициента роста 
зерна пленок Ag (а) и Cu (б) 

а б

Так, в пленках Cu, нанесенных при комнатной температуре, гофрирование 
поверхности происходит уже при 200°C, а в пленках Cu, напыленных при тем-
пературе 200°C, оно наблюдается только при 450°C. 

Рост зерен в поликристаллических материалах можно описать выражени-
ем: 

( )τTkndnd =− 0 ,    (2.5.1) 

где d – средний размер зерна, d0 - исходный размер зерна, n –экспоненциальный 
множитель роста зерна, k – коэффициент роста зерна, T – температура, τ - время. 
Температурная зависимость коэффициента роста зерна описывается законом 
Аррениуса: 

( ) TkQ beTk /−
∝ ,    (2.5.2) 

где Q - энергия активации механизма массопереноса, kb – постоянная Больцмана. 
С помощью выражения (2.5.1) были рассчитаны величины k(T) для пленок Ag в 
интервале температур 100…260 °С. Результаты оценок представлены на рис. 
2.19 в виде зависимости ln k от T -1. Величина энергии активации, оцененная по 
углу наклона прямой, усредненная с помощью метода наименьших квадратов, 
составляет 0.40 эВ. Эта величина оказывается значительно меньше энергии ак-
тивации диффузии атомов Ag по границам зерен (0.95 эВ) и близка к величине 
Q, соответствующей началу агломерации в тонких пленках Ag (0.32 эВ), которая 
контролируется поверхностной диффузией [33].  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Периодические складчатые структуры, выявляющие “шахматное” распре-

деление напряжений и деформаций, формируются на поверхности пленок даже в 
случае кратковременного термического отжига (10 мин), при котором не проис-
ходит существенного роста размера зерен (рис. 2.20,а). При дальнейшем увели-
чении температуры отжига периодичность складчатых структур нарушается 
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б 

Рис. 2.20. Изображения пленок Pd после отжига в течение 10 минут при 
температуре  400 (а) и 600°С (б) 

а

вследствие агломерации зерен в местах пересечения складок и формирования 
отдельных островков на поверхности пленки (рис. 2.20,б). 

 
 

  
 
 
 
 
 
 
 
Аналогичные вычисления были проведены и для пленок Cu на кремниевой 

подложке. Энергия активации роста зерен в пленках Cu, рассчитанная из зави-
симости ln k от T-1  (рис. 2.19,б), составляет 0.45 эВ, что хорошо согласуется со 
значениями Q для поверхностной диффузии в пленках Cu [34]3. 

Наиболее убедительное доказательство “шахматного” распределения сжи-
мающих и растягивающих нормальных напряжений на интерфейсе “тонкая 
пленка-подложка” получено при термоциклировании наноструктурного покры-
тия SiAlN на медной подложке (рис. 2.21). При термоциклировании такого  
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

                                                 
3 Фактически в основе “поверхностной диффузии” лежит массоперенос в “шахмат-
ном” распределении напряжений на интерфейсе. 

Рис. 2.21. Оптические изображения покрытия SiAlN (темный цвет) на 
медной подложке (светлый цвет) при термоциклировании (поверхностный 
слой подложки наноструктурирован пучком ионов Cu) после 34 (а) и 
55 циклов (б) 

а б
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образца от 1000°С с охлаждением в воде при 20°С после 34 циклов в покрытии 
возникает прямоугольная сетка трещин с периодом ∼0.5 мм (рис. 2.21,а). После 
55 циклов под действием нормальных растягивающих напряжений отдельные 
клеточки покрытия отслаиваются, образуя прямоугольную “шахматную” мезо-
структуру (рис. 2.21,б). Представленный на рис. 2.21 эффект “шахматной доски” 
связан с различием коэффициентов термического расширения тонкой пленки 
(SiAlN) и медной подложки. 
2.5.3. Пластическая деформация металлических пленок при одноосном  

растяжении  
При одноосном растяжении необходимость совместности деформаций 

пленки и подложки, имеющих различные модули упругости, также приводит к 
возникновению сильных напряжений на границе раздела “пленка – подложка”. 
Так как пленка жестко связана с подложкой, то при нагружении вплоть до нача-
ла разрушения они должны испытывать одинаковую степень деформации. Из 
этого условия следует, что упругие напряжения в пленке σf связаны с напряже-
ниями в подложке σs следующим образом: 

s
s

f
2
f

2
s

f 1
1 σ

ν
νσ

E
E

−
−= ,    (2.5.3) 

где Ef и Es, νf и νs – модули Юнга и коэффициенты Пуассона материалов пленки 
и подложки соответственно. Для того, чтобы исключить влияние деформацион-
ного рельефа подложки на формирование мезосубструктур на поверхности ме-
таллических пленок, растяжение проводили в области деформаций, где поли-
пропиленовая подложка нагружается упруго, а в пленке уже начинается пласти-
ческая деформация (ε≤1.8 %). Модули Юнга пленок Cu и Ti (~120 ГПа) на два 
порядка превышают модуль Юнга полипропилена (1.2 ГПа). Поэтому, если в 
полипропиленовой подложке внутренние напряжения при степени деформации 
ε=1% составляют 12 МПа, то из выражения (2.5.3) следует, что в пленке они 
должны превышать 1 ГПа. Таким образом, внутренние напряжения, возникаю-
щие уже при степени деформации менее 1%, превышают предел текучести пле-
нок, вызывая их пластическое течение. 

Вследствие малого размера зерна и высокой плотности сильно неравновес-
ных границ зерен дислокационная пластичность в наноструктурных пленках ог-
раничена. В результате, деформация развивается на мезомасштабном уровне в 
условиях “шахматного” распределения напряжений на границе раздела “пленка 
– подложка”. В отличие от процессов нагревания или охлаждения, при одноос-
ном растяжении значительно возрастает роль максимальных касательных на-
пряжений, которые определяют направления сдвигов в деформируемой пленке. 
Поскольку пластическая деформация может протекать только в областях растя-
гивающих нормальных напряжений [4-6], при растяжении тонких пленок разви-
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ваются мезополосы локализованной деформации, декорирующие “шахматную” 
структуру интерфейса.  

В мягких пленках Cu развиваются мезополосы по двум сопряженным на-
правлениям τmax (рис. 2.22). Полосы не имеют четко выраженного фронта рас-
пространения и появляются как волны заселения одновременно на всей поверх-
ности образца. При увеличении толщины пленок от 100 до 900 нм расстояние 
между соседними мезополосами возрастает от 3 до 6.5 мкм.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Разрушение тонких пленок Cu происходит за счет развития множествен-

ных продольных и поперечных трещин с формированием двухуровневой кле-
точной субструктуры. На первом этапе поверхность покрывается сеткой корот-
ких трещин, расстояние между которыми составляет 5…10 мкм (рис. 2.23,а). 
При последующем нагружении трещины распространяются через весь образец, 
причем размер клеток увеличивается до ~50 мкм (рис. 2.23,б).  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

Рис. 2.23. Характер растрескивания пленок Cu толщиной 900 нм;
 растяжение, ε=1 (а) и 1.8% (б)

σ 

а

10 мкм 10 мкм

б

Рис. 2.22. Изображение пленок Cu толщиной 100 (а) и 900 нм (б);
 растяжение, ε=1.8%. Атомно-силовая микроскопия 
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В более прочных пленках Ti мезополосы локализованной деформации пе-
риодически изменяют траекторию сдвигов вдоль сопряженных направлений τmах 
по схеме двойной спирали (рис. 2.24,а). Расстояние между мезополосами в 
двойной спирали составляет 60 мкм. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

2.5.4. Деградация тонких пленок при испытаниях на знакопеременный изгиб  
При испытаниях тонких пленок на подложке на знакопеременный из-

гиб также имеет место структурная самоорганизация на мезомасштабном 
уровне, обусловленная периодическим распределением напряжений на 
границе раздела “пленка – подложка”. Даже в случае близких значений мо-
дулей Юнга пленки и подложки (в работе исследовали композиции Ti/Cu, 
Ti/Ti, Cu/Cu и Cu/Ti) при знакопеременном изгибе они испытывают раз-
личную степень деформации.  

Необходимость совместности деформации на границе раздела “пленка 
– подложка” обусловливает пространственную осцилляцию нормальных и 
касательных напряжений. В результате на поверхности пленок формиру-
ются клеточные мезоструктуры, которые выявляют области, где нормаль-
ные напряжения достигают максимума (рис. 2.25). Расстояние между со-
седними складками зависит от количества циклов знакопеременного изги-
ба. Так, в случае пленок Ti на подложке Cu расстояние между складками, 
формирующими клеточную структуру, уменьшается от ~50 мкм (после 
210 тыс. циклов) до ~25 мкм (после 350 тыс. циклов). 

Развитие пластической деформации пленок Ti носит самоподобный харак-
тер: внутри более крупных клеток выявляется все более мелкая складчатая 
структура (рис. 2.26). Это подтверждает многоуровневый механизм деградации 
тонких наноструктурных пленок на подложке при усталостном нагружении. 

 
 

  

Рис. 2.24. Изображение мезополос (а) и характер растрескивания (б)
 пленок Ti; растяжение, ε=1.8% 
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Рис. 2.25. Изображения и профилограммы пленок Ti после 210 (а) и 
350 тысяч циклов (б) знакопеременного изгиба. Атомно-силовая микроскопия 

  б а 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

2.5.5. Эффекты скейлинга на интерфейсе 
Рассмотренные выше результаты свидетельствуют о существовании на ин-

терфейсе “тонкая пленка – подложка” двух областей масштабов структурной 
самоорганизации при сопряжении двух разнородных сред. Оказывается, что эта 
структурная самоорганизация обнаруживает структурно-фазовый скейлинг, 
предсказываемый физической мезомеханикой. 

 

Рис. 2.26. Изображения и профилограммы пленок Ti после 260 тысяч циклов 
знакопеременного изгиба. Атомно-силовая микроскопия 

 а б 
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На рис. 2.27 все полученные результаты представлены в координатах 
“толщина пленки – размеры ее структурных элементов”. Согласно теориям 
[10,12], эти зависимости должны быть линейными. Как видно из рис. 2.27, очень 
широкий спектр размеров отдельных структурных элементов в тонких пленках 
различных материалов и для всех видов их последующей обработки описывает-
ся двумя линейными зависимостями от толщины пленки. Каждая из прямых со-
ответствует вполне определенному типу структурных элементов, самоорганиза-
ция которых происходит на одном из двух масштабных уровней. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Прямая 1 на рис. 2.27 описывает островковые структуры на низком мас-

штабном уровне. Размеры островков варьируют от 10 нанометров до нескольких 
микрометров в зависимости от толщины пленки и ее состояния. Первоначально, 
при напылении формируется стохастическое распределение наноостровков. За-
тем происходит их укрупнение и пространственное упорядочение (см. рис. 2.15). 

Характерной особенностью отдельных крупных островков является сохра-
нение в них более мелких наноструктурных элементов. То есть укрупнение ост-
ровков в ходе напыления происходит по механизму их агломерации при сохра-
нении окружающего фона наноостровков. Подобный результат был получен в 
[35,36] при моделировании методом молекулярной динамики образования атом-
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Рис. 2.28. Агломерация кластеров различной структуры при конденсации 
наночастиц никеля из газовой фазы; черные и серые атомы формируют 
соответственно локальную ГЦК и ГПУ кристаллическую структуру, белые 
шары представляют разупорядоченную прослойку. Моделирование методом 
молекулярной динамики [35] 

ных кластеров различной структуры при конденсации наночастиц никеля из га-
зовой фазы. При последующем нагревании среды происходило укрупнение 
атомных кластеров путем их агломерации с сохранением кристаллической 
структуры исходных кластеров. И только при очень высоких температурах на-
грева конгломераты кластеров приходили в равновесное состояние, при котором 
формировалась ГЦК решетка никеля. Пример агломерации кластеров с сохране-
нием их исходной кристаллической структуры по данным моделирования [35] 
представлен на рис. 2.28.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Наноструктурирование подложки и послойная обработка напыленной тонкой 

пленки ионными пучками позволяют сформировать нанокластеры размером ∼20 нм, 
см. рис. 2.16. Сложная композиция представленного на рис. 2.16 покрытия TiAlN 
обеспечила сохранение в наноостровковой структуре покрытия периодического чере-
дования двух фаз: Ti1-хAlхN с ГЦК решеткой и AlN с ГПУ решеткой. Это свидетельст-
вует, с одной стороны, об очень высокой стабильности наностолбчатой структуры по-
крытия. С другой стороны, следует подчеркнуть сильно выраженную текстуру нанос-
толбчатой структуры фазы TiAlN, когда нормально к подложке формируется неплот-
ноупакованная кристаллографическая ориентировка (200). Последнее позволяет пред-
положить о формировании столбчатых нанокластеров фазы TiAlN на базе клеток ин-
терфейса с растягивающими нормальными напряжениями, а фазы AlN с плотноупако-
ванной ГПУ решеткой – на базе клеток со сжимающими нормальными напряжениями. 
Другими словами, “шахматная” структура интерфейса может играть важную функ-
циональную роль в самоорганизации островковой структуры в тонких пленках. Это, 
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по мнению авторов [32], и лежит в основе структурно-фазового скейлинга при форми-
ровании островковых структур в тонких пленках, что определило единую прямую 1 на 
рис. 2.27 для разных сочетаний напыляемых материалов и подложек, при варьирова-
нии условий напыления и последующей обработки покрытий. 

На основании анализа исследованных в работе островковых структур и ре-
зультатов теоретического моделирования [35,36] авторы [32] считают возмож-
ным классифицировать островковые структуры в тонких пленках как кластер-
ные системы. Они отражают несовместность кристаллических структур сопря-
гаемых на интерфейсе двух разнородных сред. Их структура должна быть пере-
ходной между структурами сопрягаемых сред. Очевидно, по этой причине эн-
тропийный фактор обусловливает возникновение на интерфейсе кластеров раз-
личных конфигураций, как это наблюдается и в тонких поверхностных слоях 
обычных кристаллов [37]. В рамках такой интерпретации понятно, что укрупне-
ние островковой структуры есть не процесс собирательной рекристаллизации, а 
агломерация исходной кластерной структуры. Поверхностная энергия при этом 
снижается, а роль фактора конфигурационной энтропии сохраняется высокой. 
Это качественно изменяет описание поведения островковых структур в отличие 
от их традиционного представления как ультрамелкой зеренной структуры по-
ликристаллов. Данный вопрос принципиально важен для многих прикладных 
аспектов и требует в будущем дополнительного обоснования. Моделированию 
процессов самоорганизации кластеров различных атомных конфигураций на ин-
терфейсе двух разнородных сред посвящены работы [8,25,38] на основе метода 
стохастических возбудимых клеточных автоматов. 

Вторая область структурно-фазового скейлинга в тонких пленках, пред-
ставленная на рис. 2.27 прямой 2, связана с формированием клеточных структур 
в масштабах десятков микрометров. Это уже эффект континуальной механики 
сопряжения двух разнородных сред, имеющих разные модули упругости или ко-
эффициенты термического расширения [4-8]. Связь кривой 2 с эффектом “шах-
матного” распределения нормальных и касательных напряжений на интерфейсе 
двух разнородных сред не вызывает сомнений.  

Клетки “шахматного” распределения растягивающих и сжимающих нор-
мальных напряжений определяют соответствующую клеточную структуру рас-
пределения материала в напыляемой тонкой пленке: материал из клеток сжи-
мающих нормальных напряжений вытесняется в клетки растягивающих нор-
мальных напряжений. Массоперенос происходит в поле касательных напряже-
ний, которые тоже имеют “шахматное” распределение на интерфейсе, но сдви-
нуты в пространстве по фазе на π/2. 

Формирование в тонких пленках клеточных структур происходит уже в 
процессе напыления. Этому особенно способствует низкая сдвиговая устойчи-
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вость подложки, как, например, у титана на рис. 2.154. В этом случае клетки по-
лучаются и крупные, и с высокими стенками. Если подложка имеет высокую 
сдвиговую устойчивость, то клетки в пленке возникают только при отжиге, 
(см. рис. 2.17, 2.18). 

При циклическом изгибе, когда пластически деформируется только тонкая 
пленка, а массивная подложка только квазиупруго, клеточная структура форми-
руется крупной и хорошо выраженной. Если и пленка, и подложка являются 
пластичными металлами, то формируется иерархически организованная много-
уровневая клеточная структура, как это представлено на рис. 2.25, 2.26. Это еще 
раз свидетельствует о том, что клеточная структура на интерфейсах разнород-
ных сред является мaсштабным инвариантом. 

При активном растяжении тонких пленок их пластическое течение развивает-
ся по механизму распространения мезополос локализованной деформации по со-
пряженным направлениям τmах, рис. 2.22. Для высокопрочных тонких пленок, по-
добно титану на рис. 2.25,а изгиб оси образца ограничивает распространение мезо-
полос в поперечном направлении, и они распространяются зигзагообразно в виде 
двойных спиралей. В основе формирования клеточных структур на рис. 2.22, 2.24 
лежит массоперенос материала вдоль клеток интерфейса с растягивающими нор-
мальными напряжениями под действием внешних касательных напряжений. Есте-
ственно, что в ходе формирования хорошо выраженных клеточных структур мате-
риал пленки испытывает структурно-фазовые превращения. Как свидетельствует 
кривая 2 на рис. 2.27, эти процессы развиваются масштабно инвариантно. 

Обнаружение структурно-фазового скейлинга на интерфейсе двух разно-
родных сред свидетельствует, прежде всего, об общности многоуровневой про-
блемы масштабной инвариантности деформационных субструктур, широко об-
суждаемой в литературе [39-48]. В основе этой общности лежит центральная 
концепция физической мезомеханики о рассмотрении деформируемого твердого 
тела как многоуровневой системы, в которой пластическое течение развивается 
как самосогласованная потеря сдвиговой устойчивости на всех масштабных 
уровнях: нано-, микро-, мезо- и макро. В связи с этим напомним, что еще в 1992 
году в [39] был сформулирован закон структурных уровней деформации твер-
дых тел в виде соотношения:  

,0rot
1

=∑
=

N

i
iJ     (2.5.4) 

где Ji  - поток дефектов на i-м структурном уровне. Выражение (2.5.4) есть усло-
вие совместности деформации по схеме “сдвиг+поворот” во всей иерархии мас-

                                                 
4 Энергия дефекта упаковки титана аномально низка и составляет всего 10 мДж/м2. 
Это связано с очень близкой электронной конфигурацией атомных кластеров титана 
α - и β - конфигураций. В то же время, уровень сил связи в титане очень высок. 
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штабов нагруженного твердого тела. Более подробный анализ данного вопроса в 
[40] привел к заключению, что в многоуровневой модели деформируемого твер-
дого тела разориентированная субструктура является масштабным инвариантом. 
Было показано, что упругая энергия, накапливающаяся в деформируемом твер-
дом теле, пропорциональна числу структурных уровней деформации и может 
многократно превосходить ее оценку по измеренным макронапряжениям. 

В последнее десятилетие в литературе появилась серия экспериментальных 
работ, подтверждающих масштабную инвариантность деформационных суб-
структур [41-48]. В большинстве из них основное внимание уделяется масштаб-
ной инвариантности угловой разориентации субграниц в подсистеме деформа-
ционных дефектов. Наряду с этим, эффекты скейлинга проявляют и многие 
нормированные по наиболее вероятному размеру функции распределения раз-
меров элементов зеренной и субзеренной структуры, различные механические 
свойства, параметры релаксационных процессов в деформируемых металлах и 
сплавах. Наконец, эффекты скейлинга наблюдали в [47] и в ходе фазовых пре-
вращений на поверхности. 

По мнению авторов [32], в основе всех закономерностей масштабной инва-
риантности в деформируемом твердом теле лежит базовый механизм пластиче-
ской деформации на всех структурных уровнях среды по схеме “сдвиг + пово-
рот” [39,40]. Согласно синергетическим принципам физической мезомеханики 
[1,2], элементарным актом пластической деформации следует считать не сдвиг 
(как чисто трансляционную моду), а “сдвиг+поворот” всего структурного эле-
мента мезообъема, в пределах которого происходит сдвиг. Создаваемый на 
внешней границе мезообъема поворотный момент вовлекает в самосогласован-
ные повороты всю иерархию структурных уровней среды. Как следствие, на 
всех структурных уровнях среды возникают разориентированные деформацион-
ные субструктуры, подчиняющиеся принципу масштабной инвариантности. 

Согласно [39,40], процессы совместной пластической деформации на раз-
ных структурных уровнях среды связаны с условием сохранения ротора сум-
марного потока дефектов в системе. При совместной пластической деформации 
полную дисторсию dui/dxj можно считать равной:  
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Ротор от обеих частей равенства (2.5.6) (с учетом тождественного равенст-
ва нулю ротора градиента) приводит к выражению (2.5.4). 

В рамках выполнимости соотношений (2.5.4-2.5.6) интерфейсы играют 
важную функциональную роль в самосогласовании поворотных мод пластиче-
ского течения во всей иерархии масштабов структурных уровней деформации. 
Поэтому природа масштабной инвариантности структуры и механического по-
ведения любой среды в полях внешних воздействий, прежде всего, связана со 
всеми видами интерфейсов в рассматриваемой среде. 

В связи с этим, традиционный учет роли интерфейса в деформируемом 
твердом теле только через его сопротивление сдвигу требует радикального пере-
смотра. В рамках функциональной роли интерфейса следует учитывать следую-
щие его структурно-фазовые параметры:  

1. наличие атомных кластеров различных конфигураций, учитывающих 
различие кристаллических структур сопрягаемых сред; 

2. возникновение “шахматного” распределения напряжений и деформаций, 
учитывающих различие модулей упругости и коэффициентов термического 
расширения сопрягаемых сред; 

3. структурно-фазовая самоорганизация элементов структуры интерфейса 
на различных масштабных уровнях в полях внешних воздействий.  

Только учет перечисленных выше структурно-фазовых параметров на ин-
терфейсах разнородных сред позволит понять и корректно описать их поведение 
в полях внешних воздействий самой различной природы: механических, тепло-
вых, радиационных и др.  
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Глава 3. Физическая природа зарождения и развития пластических сдвигов 
на различных структурно-масштабных уровнях 

3.1. Неравновесная термодинамика как основа зарождения пластических 
сдвигов и разрушения материала в нагруженном твердом теле 

Рассмотрение деформируемого твердого тела как многоуровневой самоор-
ганизующейся системы является основным концептуальным положением физи-
ческой мезомеханики. Этому вопросу посвящено большое число публикации [1-
10 и др.]. Следует подчеркнуть, что указанный подход следует считать осново-
полагающим при описании поведения в полях внешних воздействий всех систем 
живой и неживой природы [3,5,10]. В биологии сложноорганизованные биоло-
гические объекты всегда описывались как открытые иерархически организован-
ные системы, которые непрерывно обмениваются с окружающей средой массой, 
энергией, информацией [3,10-13]. В геофизике представления о блочной струк-
туре горных пород развивал академик Садовский М.А. [14], а позднее академик 
Гольдин С.В. [15]. В современном материаловедении, которое связано с конст-
руированием материалов новых поколений со сложной внутренней структурой, 
многоуровневый подход является основным стратегическим направлением. При 
разработке наноструктурных материалов альтернативы многоуровневому под-
ходу просто нет. 

Как и в биологических объектах, в деформируемом твердом теле имеются ие-
рархически взаимосвязанные функциональные подсистемы: 

1. электронная подсистема; 
2. кристаллическая решетка, структура которой определяется элек-

тронной подсистемой; 
3. подсистема дефектов кристаллической решетки; 
4. поверхностные слои; 
5. все внутренние границы раздела; 
6. отдельные фазовые подсистемы в сложных гетерогенных средах. 

В упруго нагруженном кристалле все перечисленные подсистемы ис-
пытывают обратимую дисторсию своей структуры, сохраняя исходные функ-
циональные состояния. При пластической деформации происходит необратимая 
потеря сдвиговой устойчивости внутренней структуры, и функциональные со-
стояния каждой из подсистем необратимо, но самосогласованно изменяются. 
Эти изменения развиваются стадийно. Смена каждой стадии классифицируется 
как точка бифуркации [1-3]. Описать математически самосогласованное разви-
тие этого процесса на всех масштабных уровнях является конечной целью по-
строения многоуровневой модели деформируемого твердого тела. 

На современном этапе построение многоуровневой модели деформируемо-
го твердого тела находится на начальной стадии своего развития. Эксперимен-
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тально исследуются основные характеристики отдельных подсистем, их функ-
циональные взаимосвязи, закономерности их самосогласованного изменения в 
различных полях внешних воздействий (механических, тепловых, электриче-
ских, радиационных и др.). Разрабатываются трехмерные модели подобных 
взаимодействий на основе молекулярной динамики, клеточных автоматов раз-
личного типа, синергетических подходов неравновесной термодинамики. 

За последние два десятилетия в физической мезомеханике достигнут зна-
чительный прогресс, и основные контуры построения многоуровневой модели 
деформируемого твердого тела четко определились. В настоящей главе рассмот-
рен термодинамический подход к многоуровневому описанию деформируемого 
твердого тела, который концептуально отражает единую феноменологическую 
природу всех механизмов пластической деформации и разрушения твердых тел 
как локальных структурных или структурно-фазовых превращений в зонах кон-
центраторов напряжений различного масштаба. Подчеркивается особо важная 
роль локальных зон гидростатического растяжения, где необходимо дополни-
тельно учитывать неравновесный термодинамический потенциал Гиббса в поле 
“эффективного потенциала”, связанного с локальным концентратором напряже-
ний. Как следствие, в зонах гидростатического растяжения в результате локаль-
ных структурно-фазовых превращений возникает сосуществование равновесных 
и неравновесных фаз. Рассматривается специфика подобной многофазности в 
различных подсистемах деформируемого твердого тела, в частности, в наност-
руктурных материалах и покрытиях. 

3.2. Методология многоуровневого описания термодинамики  
неравновесных состояний 

Пластическое течение твердого тела на различных масштабных уровнях и в 
различных условиях нагружения осуществляется путем зарождения и движения 
деформационных дефектов очень широкого спектра: точечные дефекты, дисло-
кации, дисклинации, двойники и мартенсит деформации, полосы локализован-
ной деформации различного масштаба, движение структурных элементов де-
формации как целого (например, путем зернограничного проскальзывания) и др. 
Описать самосогласованное зарождение и движение всех типов деформацион-
ных дефектов в деформируемом твердом теле – сложная математическая задача. 
Наиболее перспективный путь ее решения – выделить общий признак всех ти-
пов деформационных дефектов и определить его как элементарный акт пласти-
ческой деформации на всех ее масштабных уровнях. Такой общий признак дей-
ствительно имеется: он связан с развитием в любом пластическом сдвиге ло-
кального структурного превращения в нагруженном кристалле. Данный элемен-
тарный акт определяет ядра всех типов деформационных дефектов. Подобные 
локальные структурные превращения могут происходить в зонах концентрато-
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ров напряжений любого масштаба, определяя все механизмы пластической де-
формации и разрушения. В соответствии с теорией [16], для их термодинамиче-
ского описания следует рассматривать зависимость равновесного термодинами-
ческого потенциала Гиббса ψ(v) от молярного объема v нагруженного материа-
ла. В зонах концентраторов напряжений различного масштаба необходимо вве-
сти дополнительно “эффективный потенциал” U(v,α), с полем α которого связан 
локальный неравновесный термодинамический потенциал Гиббса F(v,α). В поле 
α  может происходить локальное структурное превращение, если выполняется 
условие: 

    ( ) ( ) ( ) ( )vvUvvF ψαψα 〈−= ,, .   (3.2.1) 
Т.е. неравновесный термодинамический потенциал Гиббса F(v,α) в локальной 
зоне концентратора напряжений должен быть ниже соответствующего значения 
ψ(v). Подобные эффекты могут возникать только в локальных зонах гидростати-
ческого растяжения, которые характеризуются увеличенным молярным объе-
мом. Им соответствуют увеличенные значения локальной “эффективной темпе-
ратуры”, а также конфигурационной и колебательной энтропии5. В этих услови-
ях фактор производства энтропии при пластической деформации обусловливает 
возникновение в локальных зонах гидростатического растяжения локального 
структурного превращения с образованием деформационного дефекта либо но-
вой фазы с другой структурой. В рамках указанных представлений, на рис. 3.1 
приведен график зависимости термодинамического потенциала Гиббса от мо-
лярного объема v. При критических значениях молярного объема vi (i=1,2,…6) 
термодинамический потенциал F(vi,α) испытывает локальные минимумы, отра-
жающие локальные неравновесные потенциалы в зонах гидростатического рас-
тяжения различного масштаба. Критические значения vi соответствуют следую-
щим состояниям в деформируемом твердом теле: 

• v0 – равновесный кристалл; 
• v1 – зоны микроконцентраторов напряжений, в которых зарождаются ядра 

дислокаций; 
• v2, v3 – зоны мезо- и макроконцентраторов напряжений, в которых проис-

ходят локальные структурно-фазовые переходы с формированием соответствен-
но мезо- и макрополос локализованной пластической деформации; 

• v4 – соответствует пересечению кривой F(v,α) оси абсцисс; при дальней-
шем возрастании локального молярного объема изменение термодинамического 

                                                 
5 Понятие “эффективной температуры” было введено в [17] для термодинамического 
описания медленной динамики в неравновесных системах типа коллоидных стекол и 
использовалось в [18,19] при термодинамическом анализе структурно-скейлинговых 
переходов в деформируемом твердом теле. 
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потенциала Гиббса происходит в условиях F(v)>0, и система становится неус-
тойчивой: в ней развиваются различные виды деструкций материала; 

• при v>v4 возможно сосуществование двух фаз: атом-вакансионной фазы 
(при v=v5) и локального вакуума (при v≥v6) в виде микропор, трещин и не-
сплошностей.  

Из рис. 3.1 видно, что все локальные минимумы на кривой F(vi)|5
i=1 имеют 

общие коноды с основным минимумом равновесного термодинамического по-
тенциала при v=v0. Это означает, что в деформируемом твердом теле в условиях 
локализации пластического течения всегда должна сохраняться недеформиро-
ванная равновесная среда, в которой могут сосуществовать все виды деформа-
ционных дефектов, включая неустойчивые атом-вакансионные фазы. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Подобное термодинамическое представление стадий кривой F(v) на 

рис. 3.1 позволяет поставить им в соответствие следующие области деформации 
и разрушения нагруженного твердого тела: 

• [v-1÷v1] – область упругого сжатия-растяжения равновесного кристалла; 
• [v1÷v4] – область пластической деформации твердого тела без признаков 

деструкции дефектного материала и возможностью полного его возврата в рав-
новесное состояние (например, при отжиге); 

• [v4÷v6] – область образования несплошностей различного масштаба, мик-
ропор, трещин; в этой области имеется возможность вязкого течения и сублима-
ции материала в твердом состоянии. 

• область v<v-1 соответствует гидростатическому сжатию и характеризуется 
несжимаемостью твердого тела.  

Рис. 3.1. Зависимость термодина-
мического потенциала Гиббса F(v) 
от молярного объема v с учетом
 локальных зон гидростатического 
растяжения различного масштаба, 
где могут происходить локальные 
структурные или структурно-
фазовые превращения различного 
масштаба, а также структурно-
фазовый распад при F(v)>0 [6] 
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В условиях неоднородного напряженного состояния (сжатие + кручение на 
наковальнях Бриджмена, равноканальное угловое прессование и др.) в материа-
ле происходит его диспергирование, при котором субмикро(нано-) фрагменты 
равновесного материала окружены прослойками неравновесной фазы. На этом 
основано получение субмикро(нано-) структурных материалов в условиях ин-
тенсивной пластической деформации. В данной области сильно неравновесных 
состояний может происходить и взрывное диспергирование (например, при про-
пускании через материал мощных импульсов электрического тока). 

Классифицируя различные механизмы пластической деформации и разру-
шения как локальные структурные превращения, следует выделить из них воз-
никновение и движение индивидуальных дислокаций. Все механизмы пластиче-
ских сдвигов более высокого масштабного уровня вызывают в ходе их распро-
странения необратимые структурно-фазовые превращения исходной кристалли-
ческой решетки. Ядро одиночной дислокации сохраняется только в зоне микро-
концентратора напряжений (микро КН). Вне зоны микро КН кристалл формиру-
ет равновесную структуру. В условиях дислокационной пластической деформа-
ции микро КН движется впереди ядра дислокации, образуя с ним солитонную 
пару. В основе ее связи лежит вызванная структурным превращением в ядре 
дислокации релаксация растягивающих напряжений за движущимся микро КН, 
в голове которого возникает зона гидростатических сжимающих напряжений6. 
Образование подобной солитонной пары следует классифицировать как локаль-
ное структурное превращение, которое иногда некорректно называют структур-
но-фазовым превращением.  

В то же время, если деформируемый материал находится в сильно нерав-
новесном состоянии и в нем возникают протяженные зоны гидростатического 
растяжения, то конденсация в них индивидуальных дислокаций одного знака 
будет создавать дефектную фазу (например, клубковая дислокационная суб-
структура).  

Ниже мы приведем известные экспериментальные факты в подтверждение 
представленного выше термодинамического подхода в многоуровневом описа-
нии деформации и разрушения твердых тел. 

 
 

                                                 
6 Отметим в связи с этим работы [9,20], где методами возбудимых клеточных авто-
матов [9] или молекулярной динамики [20] было обнаружено в голове локализован-
ного пластического сдвига на микромасштабном уровне структурное возмущение, 
названное авторами неупругим предвестником зарождения пластического сдвига [9] 
или протодефектом [20].  
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3.3. Экспериментальная верификация представлений термодинамики не-
равновесных состояний в деформируемом твердом теле 

3.3.1. Полувековая история исследования деформационных дефектов с по-
мощью просвечивающей электронной микроскопии выявила достаточно опре-
деленную картину структурных особенностей дислокаций, дисклинаций, мезо и 
макрополос локализованной пластической деформации [21-42 и др.]. В целом 
известные в литературе экспериментальные данные хорошо согласуются с рас-
смотренной выше термодинамической трактовкой всех видов деформационных 
дефектов как локальных структурных превращений в деформируемом твердом 
теле.  

Прежде всего, подчеркнем, что традиционная теория дислокаций приме-
нима к описанию только взаимодействия одиночных дислокаций или их групп 
(типа плоских скоплений). Поэтому даже в условиях вырезанных ядер, с кото-
рыми связана термодинамика дислокационной деформации, традиционная тео-
рия дислокаций вполне удовлетворительно описывает предел текучести нагру-
женного твердого тела. Однако при возникновении более сложных дислокаци-
онных ансамблей подходы традиционной теории дислокаций становятся некор-
ректными. В этих условиях происходит качественное изменение исходной кри-
сталлической структуры: возникают различные типы мезосубструктур, фрагмен-
тация материала. Другими словами, при достаточно больших степенях пласти-
ческой деформации нужно описывать не только движение индивидуальных де-
фектов в исходной структуре, а, прежде всего, процесс кардинального измене-
ния самой кристаллической структуры материала. Отсюда следует, что поведе-
ние сложных дислокационных ансамблей и дислокационных мезосубструктур 
следует описывать на основе термодинамики структурно-скейлинговых перехо-
дов. 

Термодинамика структурно-скейлинговых переходов в ансамблях дисло-
кационных мезодефектов успешно развивается в школе профессора Наймар-
ка О.Б. [18,19]. Это относится к интервалу молярных объемов [v1÷v2] изменения 
термодинамического потенциала Гиббса F(v) на рис. 3.1.  

Мы в данном разделе рассмотрим комплексный интервал [v2÷v6], где опи-
сание деформируемого твердого тела вне термодинамического подхода в прин-
ципе невозможно. Область [v2÷v4] связана с развитием мезо- и макрополос лока-
лизованной деформации, которые возникают и развиваются как локальные 
структурно-фазовые переходы в зонах мезо- и макроконцентраторов напряже-
ний соответственно. Область [v4÷v6] связана с радикальным изменением струк-
турно-фазового состояния деформируемого твердого тела, в котором опреде-
ляющую роль играют нанокластеры различных атомных конфигураций и возни-
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кают супрамолекулярные структуры. Рассмотрим особенности структурно-
фазовых переходов в каждой из этих областей. 

3.3.2 Область [v2÷v4]. Проведенный в [42] анализ полосовых структур 
большого количества сплавов, подвергнутых интенсивной пластической дефор-
мации, показал, что формирование полосовых структур происходит, как прави-
ло, в две стадии. 

На первой стадии в зонах концентраторов напряжений вблизи границ зерен 
или в окрестностях частиц второй фазы первичная слабо разориентированная 
дислокационная мезосубструктура трансформируется в полосовую с чередую-
щимися слоями разной степени дефектности, рис. 3.2,а. Характерной особенно-
стью полос является строение их четких прямолинейных субграниц с разориен-
тацией не более нескольких градусов по отношению к окружающей матрице. 
Внутри полос имеется два типа структуры: с хаотическим распределением дис-
локаций и участков с высокой плотностью дефектов. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 3.2. Формирование полосовых структур на разных стадиях глубокой
холодной прокатки стали Х20АГ20Ф, Т=293 К, ε≥95% [42]: 
а – мезополосы как деформационные дефекты мезоуровня, × 19230; 
б – макрополосы как система сопряженных подполос кристаллических и 
дефектных фаз, ×18160; 
в – микродифракционная картина от макрополос; 
г – фрагментация макрополос в условиях сверхпластического течения, ×16000 

ба 

в г
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На второй стадии система мезополос приобретает сильно искривленную 
форму с размытыми границами фрагментов, рис. 3.2,б. Протяженность полос 
резко возрастает. На границах мезополос с ростом степени деформации проис-
ходит накопление непрерывных и дискретных разориентировок, достигающих 
десятков градусов. Электронограммы от областей внутри полос имеют кольце-
образный вид, рис. 3.2,в. Вне полосы они характерны для кристаллического ма-
териала. Заслуживает особого внимания, что микродифракционную картину на 
рис. 3.2,в можно представить как составную электронограмму, состоящую из 
системы рефлексов, расположенных парами. Это свидетельствует о двухфазном 
состоянии мезополос. 

Специальное исследование слоистых полосовых структур, вытянутых 
вдоль направления прокатки, обнаруживает периодическое чередование в мак-
рополосах двух разориентированных подполос с четкой границей их раздела. 
Другими словами, на всех стадиях формирования мезо- и макрополос наблюда-
ется их слоистая двухфазность. Это позволяет полагать, что зарождение и разви-
тие полос локализованного пластического течения в высокодефектном материа-
ле происходит как прерывистый распад неравновесной кристаллической струк-
туры на два типа подполос. Один тип подполос соответствует основному струк-
турному состоянию исходного материала, в котором сохраняется определенная 
плотность хаотически распределенных дислокаций. Второй тип подполос явля-
ется самостоятельной квазиаморфной  фазой, которой соответствует структура 
ядер различных типов деформационных дефектов. Поскольку твердое тело в 
квазиаморфном состоянии термодинамически должно состоять из нанокласте-
ров различных атомных конфигураций, целесообразно подобное фазовое со-
стояние классифицировать как нанокластерное. Это позволит его моделировать 
методом возбудимых клеточных автоматов [9]. 

Вопросы об атомных механизмах локальных структурно-фазовых превра-
щений при возникновении и распространении полос локализованной пластиче-
ской деформации должны рассматриваться только в рамках термодинамики не-
равновесных состояний в локальных зонах концентраторов напряжений мезо- и 
макромасштабных уровней. При этом на различных стадиях формирования по-
лосовых структур подходы должны быть существенно разными. На первой ста-
дии полосовые структуры формируются как мезодефекты исходной кристалли-
ческой структуры: их границы прямолинейны, имеют небольшую кристалло-
графическую разориентацию. В этих условиях локальное структурное превра-
щение возникает на базе исходной кристаллической структуры, возмущенной 
полем мезоконцентратора напряжений. Совместное воздействие внешнего при-
ложенного напряжения и локального поля мезоконцентратора напряжений обес-
печивают необходимые условия для локального структурно-фазового превраще-
ния: 
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• возникновение зоны гидростатических растягивающих нормальных на-
пряжений, вне которой образование дефекта невозможно; 

• коллективные сдвиги атомов в данной зоне под действием касательных 
напряжений с формированием новой фазы с другой кристаллической структу-
рой; 

• восстановление нормального молярного объема новой фазы другой 
структуры в результате ее выхода из поля мезоконцентратора напряжений, ко-
торый движется в голове мезополосы; 

• возникновение малоугловой разориентировки на прямолинейной границе 
сопряжения двух фаз с различной кристаллической структурой. 

Такого типа рассмотрение в рамках атомной кристаллической структуры 
развивается в работах [38-40]. Подчеркнем еще раз, что неравновесность подоб-
ных структурно-фазовых превращений связана с их протеканием в локальном 
поле мезоконцентратора напряжений, что отражено соответствующим поведе-
нием неравновесного термодинамического потенциала Гиббса на рис. 3.1.  

На второй стадии развития полосовых структур плотность дислокаций в 
материале столь высока, что локальные структурные превращения не могут 
происходить путем простых перестановок атомов в исходной структуре. Зоны 
гидростатического растяжения становятся стоками дислокаций одного знака. Их 
ядра формируют новые структурно-фазовые состояния, не имеющие регулярной 
кристаллической структуры. Процесс развивается по механизму прерывистого 
распада в материале с высокой плотностью дислокаций  и очень высоким уров-
нем неоднородных упругих полей. Модель такого прерывистого распада рас-
сматривается в настоящем времени авторами с сотрудниками на основе метода 
возбудимых клеточных автоматов. 

Как показано в [42], фронт оборванных полос локализованной деформации 
имеет в сечении прямоугольную форму, перед фронтом обнаружены области с 
повышенной плотностью дислокаций. Согласно [6,43,44], на интерфейсе “голова 
полосы – впереди лежащий материал с повышенной плотностью дислокаций” 
должно возникать “шахматное” распределение растягивающих и сжимающих 
нормальных и касательных напряжений. На фронте полосы одноименные дис-
локации будут перемещаться касательными напряжениями в локальные зоны 
гидростатического растяжения, образуя дефектную фазу со структурой ядер 
дислокаций. В зонах сжимающих нормальных напряжений будет сохраняться 
исходная структура с некоторой “остаточной” плотностью дислокаций. Движе-
ние фронта полосы поддерживается внешними приложенными напряжениями и 
полем локального концентратора напряжений. 

Напомним, что качественно подобный механизм прерывистого выделения 
фаз в пересыщенных твердых растворах установлен в [45]. Только в основе по-
следнего лежат диффузионные процессы перераспределения атомов легирую-



 

85 
 

щих элементов в мигрирующей границе зерна как фронта прерывистого распада. 
Рост многослойных полос локализованной деформации происходит механизмом 
дислокационного массопереноса на движущемся фронте полосы. 

Эволюция формирования полосовых структур завершается фрагментацией 
материала, рис. 3.2. Между фрагментами кристаллического материала формиру-
ется “квазиаморфная фаза”, которая испытывает гидродинамическое течение. 
Сдвиговая устойчивость деформируемого материала в этих условиях сильно 
снижается. На кривых “напряжение-деформация” при растяжении возникает 
резкий спад, а уровень внутреннего трения резко возрастает. При холодной про-
катке в материале развиваются две системы полосовых структур вдоль сопря-
женных направлений максимальных касательных напряжений. Ведущим меха-
низмом деформации становится пластическое течение вдоль сопряженных полос 
локализованной деформации, интенсивность которого в сопряженных полосах 
циклически меняется по схеме фазовой волны. Холодно деформируемый мате-
риал при прокатке проявляет эффект сверхпластичности [42]. Термодинамика 
фрагментации материала в условиях интенсивной пластической деформации бу-
дет рассмотрена ниже в разделе 3.4. 

3.3.3. Область [v4÷v6]. Эта область на рис. 3.1 является наименее изучен-
ной в рамках термодинамики неравновесных состояний. Хотя с ней связаны та-
кие кардинальные процессы, как деструкция внутренней структуры деформи-
руемого материала, его разрушение, поведение материала в экстремальных ус-
ловиях нагружения. Физическая природа всех этих процессов связана с термо-
динамической неустойчивостью структурных состояний в интервале [v4÷v6], что 
отражается на рис. 3.1 условием F(v)>0. Другими словами, если в интервале  
[v-1÷v4], где F(v)<0, любая дефектная фаза является неравновесной и термодина-
мически сохраняет способность перейти в равновесное кристаллическое состоя-
ние, то вне этого интервала кристалл должен превращаться в “переохлажденную 
жидкость” с ближним порядком и аномально большим неравновесным моляр-
ным объемом. Такой кристалл есть не что иное, как атом-вакансионная структу-
ра, которой соответствует свой локальный минимум при v=v5 на кривой F(v), 
рис. 3.1. Представление об особых структурных состояниях в твердом теле при 
v=v5 было введено авторами с сотрудниками ранее в [46-48]. В рамках термоди-
намической классификации они были названы сильно возбужденными или атом-
вакансионными. Структурные исследования тонких поверхностных слоев кри-
сталлов с помощью атомно-силового микроскопа обнаружили их кластерную 
структуру [49-51]. Это вполне естественно, поскольку даже в жидкостях посто-
янно флуктуирует кластерная структура [52]. Однако в отличие от нанокластер-
ных фаз при молярных объемах v<v4 атом-вакансионные фазы при v=v5 характе-
ризуются аномально высокой концентрацией структурных вакансий. Теоретиче-
ское описание подобных фаз приведено в [48]. Дальнейшее увеличение моляр-
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ного объема в атом-вакансионной фазе приводит к нарушению сплошности не-
равновесного твердого тела. Это следует из существования общей коноды в виде 
оси абсцисс на кривой F(v) при молярных объемах v5 и v6. 

Термодинамический анализ кривой F(v) на рис. 3.1 приводит к очень важ-
ному заключению: термодинамический потенциал ψ(v0) равновесного кристалла 
не имеет общей коноды с неравновесным термодинамическим потенциалом 
F(v6), который характеризует нарушение сплошности кристалла. Другими сло-
вами, силы связи в равновесном кристалле столь велики, что нарушить его 
сплошность можно только в экстремальных условиях нагружения, когда F(v)>0. 
Подобные эффекты взрывного диспергирования твердых тел в экстремальных 
условиях нагружения действительно экспериментально наблюдаются [53-55]. В 
[53] наблюдали взрывное разрушение полимерных материалов при их нагруже-
нии в условиях “сверхвысокое давление +кручение” (что подобно наковальням 
Бриджмена). В металлических материалах взрывное диспергирование происхо-
дит при пропускании через них мощных импульсов электрического тока [54,55]. 
В геотектонике с подобным взрывным диспергированием в локальных зонах 
контакта движущихся тектонических плит связывают возникновение землетря-
сений [56]. 

Поскольку разрушение твердого тела происходит и в условиях статическо-
го нагружения, возникает естественный вопрос: почему и как возникает разру-
шение твердых тел при низких значениях средних приложенных напряжений в 
реальных условиях нагружения? Ответ дает рис. 3.1: в деформируемом твердом 
теле изменение термодинамического потенциала Гиббса F(v) проходит через по-
следовательность локальных минимумов, связанных с неравновесными струк-
турными состояниями в локальных зонах концентраторов напряжений различ-
ного масштабного уровня. 

Принципиально важно, что разрушение твердого тела происходит не за 
счет силового воздействия концентратора напряжений (что в механике учитыва-
ется коэффициентом к1с), а путем локального структурно-фазового превращения 
в кристалле в зоне гидростатических растягивающих нормальных напряжений, 
создаваемых макроконцентратором напряжений в интервале молярных объемов 
[v5÷v6] на рис. 3.1. 

В пластичных металлах при их нагружении до разрушения включается вся 
последовательность промежуточных минимумов неравновесного термодинами-
ческого потенциала, представленная на рис. 3.1. Соответственно при растяжении 
металлических кристаллов выявляется вся последовательность деформационных 
дефектов: дислокации, мезо- и макрополосы локализованной деформации, дис-
клинации в шейке и фрагментация в ней материала, возникновение микропор и 
развитие магистральной трещины как завершающая стадия неравновесного 
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структурно-фазового перехода в локальной зоне макроконцентратора напряже-
ний [28,57]. 

Если в материале в зонах микроконцентраторов напряжений не могут про-
исходить локальные структурные превращения, обусловливающие зарождение и 
движение дислокаций, упругое нагружение материала достигает уровня макро-
концентраторов напряжений, которые вызывают развитие многочисленных тре-
щин и хрупкое разрушение материала. Подобное разрушение происходит в ке-
рамике, интерметаллидах, химических соединениях, а также в металлах при 
очень низких температурах или высоких скоростях нагружения, когда невоз-
можно (или затруднено) развитие локальных структурных превращений на мик-
ромасштабном уровне. 

В этом отношении очень наглядным примером является интерметаллид 
NiTi. Это единственный представитель интерметаллидов со структурой В2, про-
являющий пластичность. В нем имеется структурно-фазовый переход В2-В19′, 
который может происходить либо при температуре фазового перехода Тс  (зави-
сящего от состава сплава), либо под воздействием внешнего приложенного на-
пряжения по механизму мартенситного превращения. Это обусловливает не 
только высокую пластичность NiTi, но и аномально высокую обратимую упру-
гую деформацию, а также эффект памяти формы. Все остальные интерметалли-
ды со структурой В2 не имеют структурно-фазовых переходов и разрушаются 
только хрупко. Напомним также, что пластичность всех металлических мате-
риалов существенно возрастает вблизи температур полиморфных превращений. 

Очень убедительные экспериментальные подтверждения структурно-
фазовых превращений в металлических материалах в условиях интенсивной 
пластической деформации получены в [57-59]. 

На рис. 3.3 показано образование цепочек микропор в тонкой пластине вы-
сокочистого алюминия А999 после интенсивной деформации при 293 К знако-
переменным изгибом. Пластина алюминия А999 была наклеена на плоский об-
разец технического алюминия А7, который при знакопеременном изгибе  
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 3.3. Образование цепочек 
микропор вдоль мезополос 
локализованной деформации и 
объединение микропор в форме 
двугранного угла на границе АВ 
зерен 1 и 2. Пластина высокочис-
того Al толщиной 180 мкм, 
наклеенная на плоский образец 
технического Al; знакопеременный 
изгиб при Т=293 К; число циклов 
N=17.55×106 [57] 
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деформировался только упруго. Мягкая пластина крупнокристаллического алю-
миния А999 деформировалась пластически. При числе циклов нагружения 
N=17.55×106 степень пластической деформации образца высокочистого алюми-
ния была столь высокой, что в материале вдоль мезополос локализованной де-
формации стали возникать микропоры, а на границе АВ зерен 1 и 2 микропоры 
путем их слияния образовали протяженный двугранный надрез глубиной 
∼0.5 мкм. Микропоры также имеют двугранный профиль, что хорошо видно на 
лицевой грани СD лазерной профилограммы, приведенной на рис. 3.3. 

Если пластину алюминия А999 наклеить на плоский образец технического 
титана и увеличить амплитуду знакопеременного изгиба в два раза, то уже при 
числе циклов Т=2.9×104 поры в деформируемом материале развиваются столь 
интенсивно, что проникают на всю глубину пластины высокочистого алюминия, 
рис. 3.4. Возникают протяженные зоны холодного послойного растворения 
алюминия А999, показанные стрелками на рис. 3.4. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Приведенные на рис. 3.3, 3.4 данные показывают, что в условиях запре-

дельной интенсивной пластической деформации в материале возникает струк-
турно-фазовый переход в интервале [v5÷v6] на рис. 3.1. Области материала, 
имеющие молярный объем в интервале [v5÷v6], претерпевают распад на две фа-
зы, одна из которой представляет собой “вакуум”. “Холодное” растворение и 
массоперенос развиваются в условиях атом-вакансионной фазы с молярным 
объемом v=v5 (атом-вакансионные состояния по терминологии [46-48]).  

В пластичных металлах эволюция дефектной подсистемы в ходе нагруже-
ния вплоть до разрушения проходит через все локальные минимумы на кривой 
F(v) для промежуточных неравновесных состояний, что определяет широкий 
спектр деформационных дефектов в шейке деформируемого образца перед раз-
рушением [28,58]. Продемонстрируем это для завершающей стадии деформации 
и разрушения по данным [58]. 

На рис. 3.5 представлены поле векторов смещений (эксперимент) и вектор-
ная схема сдвигов в шейке плоского образца перед его разрушением при растя-

Рис. 3.4. Крупная клеточная 
структура (белые полосы) 
экструдированного материала 
А999; стрелками указаны зоны 
послойного “холодного” 
растворения; двухслойный 
композит А999/ВТ1-0; знако-
переменный изгиб; Т=293 К; 
N=2.5×104 циклов [57] 
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жении. Ведущим механизмом деформации на этой стадии является развитие 
сдвигов вдоль двух макрополос АВ и СD локализованной деформации. В центре 
шейки О возникает интенсивное локальное растяжение, представленное на 
рис 3.5,б векторами ОМ и ОN. Это вызывает развитие в трехгранных призмах 
АОD и СОВ поперечного пластического течения, направленного к центру шей-
ки. На начальной стадии развития шейки происходит полное самосогласование 
пластического течения в зоне О в продольном и поперечном направлениях. Од-
нако деформационное упрочнение материала в шейке нарушает это самосогла-
сование. В зонах АОD и СОВ развивается фрагментация материала как следст-
вие стесненных поворотных мод деформации. Согласно [60], это вызывает очень 
высокое деформационное упрочнение, которое резко снижает интенсивность 
пластического течения в поперечном направлении. В условиях интенсивной де-
формации вдоль оси нагружения на пересечении двух макрополос локализован-
ной деформации возникает зона гидростатического растяжения. Данная схема 
напряженно-деформированного состояния соответствует области [v3÷v6] кривой 
термодинамического потенциала Гиббса на рис. 3.1, где сосуществуют три фазы: 
макрополосы – атом-вакансионная фаза – несплошность материала. Как следст-
вие, в центре шейки возникает трещина нормального отрыва, а фрактография 
обнаруживает на поверхности разрушения высокую плотность микропор, 
рис. 3.6. 

Представленная на рис. 3.6 микропористость поверхности разрушения 
подробно описана в [58]. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 3.6. Формирование крупных 
микропор с образованием в них 
частиц железа, обогащенного 
углеродом, на фрактограмме излома 
образца субмикрокристаллического 
α-Fe в зоне нормального отрыва [58] 

Рис. 3.5. Поле векторов смещений в шейке (а) и схема самосогласованных 
сдвигов при взаимодействии макрополос локализованной деформации 
конфигурации в виде креста (б) [58] 
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Гипертрофированные эффекты пористости в локальных зонах гидростати-
ческого растяжения получены в работах [61-64] при ползучести крупнозерни-
стых поликристаллов свинца и его эвтектических сплавов с оловом Pb+1.9%Sn. 

На рис. 3.7 показано образование гигантской поры при повороте неравно-
осного зерна А как целого в условиях ползучести поликристалла Pb+1.9%Sn. В 
объеме зерна А развивается одиночное скольжение. Связанные с ним поворот-
ные моды аккомодируются кристаллографическим поворотом зерна А как цело-
го. Вертикальная риска ОО при этом разрывается, фиксируя поворот зерна А как 
целого. В вершине зерна А в условиях стесненного поворота возникает мощный 
макроконцентратор напряжений. Он экструдирует встречный материал в сосед-
нем зерне В и создает за вершиной поворачивающегося зерна протяженную зону 
гидростатического растяжения. В этой зоне возникает макропора. Оценки пока-
зывают, что она не может быть связанной с конденсацией термических и дефор-
мационных вакансий, а обусловлена пластическим течением в зоне гидростати-
ческого растяжения. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Механизм такого пластического течения при ползучести поликристалла 

Pb+1.9%Sn показан при большом увеличении на рис. 3.8. Видно, что в зоне воз-
никновения макропоры пластическое течение происходит путем вязкого смеще-
ния мезоламелей материала относительно друг друга. Подобное расслоение ма-
териала и вязкий характер экструзии - интрузии мезоламелей соответствуют ин-
тервалу [v5÷v6] значений молярных объемов в зоне гидростатического растяже-
ния, где образуется макропора. Вязкое пластическое течение вдоль интерфейсов 
мезоламелей и расслоение материала наблюдается только в зоне гидростатиче-
ского растяжения при поворотах зерен как целого. 

Представленные на рис. 3.3-3.8 данные показывают, что образование мик-
ропористости и развитие на ее основе трещины следует классифицировать как 
локальный структурно-фазовый переход в зоне макроконцентратора напряже-
ний. Его термодинамика характеризуется зависимостью термодинамического 
потенциала Гиббса F(v) от величины молярного объема с учетом наличия в на-

Рис. 3.7. Образование макропоры в 
вершине зерна А при его повороте 
как целое. Сплав Pb+1.9%Sn, пол-
зучесть; Т=293 К; σ=0.4×107 Па; 
×770 [27] 
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груженном материале локальных полей макроконцентраторов напряжений, 
рис. 3.1. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Таким образом, приведенные в данном разделе экспериментальные данные 

хорошо согласуются с термодинамической трактовкой деформационных дефек-
тов, ответственных за пластическую деформацию твердых тел, как структурных 
превращений в нагруженном материале в локальных полях концентраторов на-
пряжений различного масштаба. Это лежит в основе единого термодинамиче-
ского подхода к описанию деформируемого твердого тела как самосогласован-
ной многоуровневой системы. 

3.4. Термодинамические основы возникновения субмикро(нано-) кристал-
лической структуры при интенсивной пластической деформации 

Неравновесная термодинамика деформируемого твердого тела лежит в ос-
нове возникновения субмикро(нано-)кристаллической структуры в металличе-
ских материалах при их интенсивной пластической деформации (ИПД). Этот 
вопрос представляется в настоящее время чрезвычайно актуальным. Создание 
субмикро(нано-)крис-таллической структуры в конструкционных материалах 
или их поверхностных слоях– стратегическое направление в современном мате-
риаловедении. В конструкционных материалах на металлической основе это в 
большинстве случаев достигается при различных видах интенсивной пластиче-
ской деформации [65-83]. Наиболее широко используются: равноканальное уг-
ловое прессование, деформация тонких пластин на наковальнях Бриджмена по 
схеме “сжатие+кручение”, продольно-поперечная прокатка, всесторонняя ковка, 
ультразвуковая ударная обработка поверхностных слоев и др. Однако ясного 
понимания механизма измельчения структуры металлических материалов при 
их ИПД до сих пор нет. Это затрудняет управление данными процессами, что 
особенно важно для создания структурно однородной и термически стабильной 
субмикро(нано-)кристаллической структуры в объемных конструкционных ма-
териалах. 

Рис. 3.8. Вязкое смещение мезола-
мелей материала в области макро-
поры. Сплав Pb+1.9%Sn, ползу-
честь; Т=293 К; σ=0.4×107 Па; 
×6670 [46] 
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Совершенно очевидно, что трансляционные пластические сдвиги не могут 
измельчать структуру равновесного кристалла: при этом происходит только воз-
растание плотности деформационных дефектов. Измельчение структуры являет-
ся термодинамическим процессом в условиях сильно неравновесного состояния 
кристалла. Как отмечалось выше, неравновесный распад кристаллической 
структуры происходит в локальных зонах гидростатического растяжения при 
размерах молярных объемов в интервале [v2÷v6]. Он не может происходить как 
неравновесный структурно-фазовый переход в условиях дислокационной де-
формации в интервале размеров молярных объемов [v0÷v1], поскольку дислока-
ция по определению есть дефект в равновесном кристалле, который в ходе дис-
локационной деформации свою структуру сохраняет. 

В то же время, распад неравновесного кристалла нельзя допускать при v> 
v4, когда происходит деструкция структуры с образованием микропор и трещин. 
Исходя из этого, все виды ИПД для создания субмикро(нано-)кристаллической 
структуры должны осуществляться по схеме “сжатие+поворот”. Такая схема 
действительно лежит в основе измельчения структуры металлических материа-
лов методами ИПД. При этом принципиально важную роль играет масштаб ло-
кальных зон гидростатического растяжения, где происходит распад кристалли-
ческой структуры. Чем меньше этот масштаб, тем меньше размер структурных 
элементов в субмикро(нано-)кристаллической структуре. Проиллюстрируем это 
примерами. 

Основной механизм структурно-фазовых превращений в условиях ИПД 
связан с развитием полосовых фрагментированных структур различных масшта-
бов. Систематические экспериментальные исследования эволюции полосовых 
фрагментированных структур по мере увеличения степени ИПД представлены в 
[34,41,42,72-74 и др.]. Показано, что в ходе ИПД вначале возникает одна система 
фрагментированных мезополос, затем развиваются две системы сопряженных 
мезополос, которые разрушают мезополосы на фрагменты, показанные на 
рис. 3.2. Поперечные размеры отдельных фрагментов составляют 100…250 нм. 
Деформация в ходе холодной прокатки материала со структурой на рис. 3.2 про-
исходит в режиме сверхпластичности. Это непосредственно связано с вязким 
течением материала в квазиаморфных фазовых прослойках в субмикрокристал-
лической структуре твердого тела. 

В рамках анализа дефектной подсистемы, измельчение структуры в услови-
ях ИПД обычно описывают на основе рассмотрения дислокационных субструктур 
и дисклинационных представлений [78,84-86], аномально высокой концентрации 
неравновесных точечных дефектов [78-81], развития холодной рекристаллизации 
[79,80]. Признавая важную роль всех перечисленных механизмов измельчения 
структуры, следует особо учитывать термодинамическую природу их развития в 
условиях сильно неравновесных состояний в зонах гидростатического растяже-
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ния. Именно это обстоятельство определяет масштаб субмикро(нано-
)кристаллической структуры в условиях ИПД. 

Так, большое количество исследований изменения структуры металлов и 
сплавов при различных видах ИПД свидетельствует о существовании нижнего 
предела измельчения структуры материала, который может быть достигнут хо-
лодной пластической деформацией [73,74]. Выдвигаются различные концепции 
этого ограничения. В частности, большое внимание уделяется резкой интенси-
фикации диффузионных процессов, связанных с аномально высокой концентра-
цией неравновесных точечных дефектов в условиях ИПД [73,78-81]. Установле-
на корреляция нижнего предела измельчения структуры материала при дефор-
мации кручением под давлением от нормированной на модуль сдвига твердости 
и температуры плавления [74].  

Однако, в рамках термодинамического подхода, нижний предел измельче-
ния структуры в условиях ИПД определяется масштабом зон гидростатического 
растяжения, которые возникают при интенсивной холодной деформации. Так, 
при ударной обработке ультразвуком поверхности закаленной стали 4Х5МФ1С 
возникает нанокристаллическая структура с размером зерен 3…10 нм на глубине 
до 15…20 нм и субмикрокристаллическая структура на глубине до 
250…300 мкм [82]. При обработке интерметаллического соединения Ni3Al на 
наковальнях Бриджмена в [78] получена субмикрокристаллическая структура с 
размером зерен 0.1…0.3 мкм. После ионной имплантации с радиационной дозой 
∼1016см-2 в поверхностном слое толщиной ∼0.2 мкм возникла наноструктура с 
размером структурных элементов до 10 нм. В работе [83] при обработке ультра-
звуком закаленной на мартенсит стали ЭК-181 и последующем низкотемпера-
турном отжиге получена наноструктура, представленная на рис. 3.9.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Во всех рассмотренных случаях наноструктура получается только в тонких 

поверхностных слоях. Согласно [5,6] на их интерфейсе с подложкой возникает 
“шахматное” распределение растягивающих и сжимающих нормальных напря-

Рис. 3.9. Наноструктура в поверхностном слое плоского образца стали 
ЭК-181 после специальной термомеханической обработки [83] 
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жений. Размер клеток “шахматной доски” линейно связан с толщиной поверхно-
стного слоя. При очень тонких модифицированных поверхностных слоях ли-
нейные размеры клеток “шахматной” структуры интерфейса находятся в нано-
масштабном диапазоне [7]. Именно в этих условиях возникает наноструктура в 
модифицированных поверхностных слоях в локальных зонах гидростатического 
растяжения. 

Моделирование этого процесса методом возбудимых клеточных автоматов 
показывает, что на интерфейсе “модифицированный поверхностный слой-
подложка” происходит самоорганизация нанокластеров различных атомных 
конфигураций [87]. Нанокластеры с увеличенным молярным объемом сегреги-
руют в зонах гидростатического растяжения на интерфейсе, нанокластеры с 
уменьшенным молярным объемом – в зонах гидростатического сжатия. Это объ-
ясняет возникновение наноструктуры в тонких поверхностных слоях образцов, 
подвергнутых ИПД и последующей модификации ионной имплантацией [78], 
низкотемпературному отжигу в сложнолегированных сталях [83] или ультразву-
ковой обработке тонкого поверхностного слоя высокопрочной стали [82]. В 
обычных условиях сильно неоднородной ИПД распад кристаллической структу-
ры происходит только в зонах гидростатического растяжения мезомасштабного 
уровня, что обусловливает нижний предел измельчения структуры в области 
100…250 нм. Это не противоречит концепции [73,74,79-81] о высокой диффузи-
онной активности неравновесных точечных дефектов (или атомных кластеров), 
холодной рекристаллизации на наномасштабном уровне в условиях ИПД, что не 
позволяет зафиксировать локальные зоны наноструктуры. Последняя формиру-
ется только в стационарных условиях наномасштабного “шахматного” распре-
деления растягивающих и сжимающих нормальных напряжений на интерфейсе 
“модифицированный поверхностный слой (или напыленная тонкая пленка)-
подложка”. Об этом свидетельствуют и результаты [88], где показано, что соз-
дать в напыленных тонких пленках наноструктуру размером 10…20 нм можно 
только в условиях специально подготовленной подложки, в частности, путем ее 
ионной имплантации. Это объясняется в [88] эффектом “шахматного” распреде-
ления растягивающих и сжимающих нормальных напряжений на интерфейсе 
“напыленная пленка-модифицированная подложка”. 

Конечно, пока недостаточно известных экспериментальных данных для 
однозначного заключения о механизмах измельчения структуры материалов 
различной природы при их ИПД в различных условиях нагружения. Подходы 
неравновесной термодинамики акцентируют внимание на принципиально важ-
ную роль в измельчении структуры размеров локальных зон гидростатического 
растяжения, где происходят локальные структурные превращения материала в 
ходе его ИПД. 
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3.5. Мезомеханика диспергирования кристаллической и дефектной  
подсистем при интенсивной пластической деформации без нарушения 
сплошности 

Как отмечалось выше, основной механизм интенсивной пластической де-
формации твердых тел связан с формированием в них мезополосовых структур, 
в которых ламели кристаллического материала чередуются с мезополосами де-
фектной фазы. Согласно [6], в нагруженном твердом теле на интерфейсе кри-
сталлической и дефектной фаз возникает периодическая модуляция растяги-
вающих и сжимающих нормальных и касательных напряжений. Они создают 
периодическую модуляцию кривизны интерфейса, которая обусловливает раз-
витие фрагментации кристаллических ламелей. Данный релаксационный про-
цесс фрагментации кристаллических ламелей обусловливает локальные эффек-
ты изменения формы материала ламелей. Динамическая теория таких процессов 
разработана в [89] на основе калибровочной теории дефектов в неоднородно де-
формируемых средах со структурой. При этом особое внимание в [89] уделяется 
границам раздела в структурно неоднородной среде. 

Рассмотрим произвольную границу раздела в структурно неоднородной 
среде со скачком вектора смещений u∂ . Это может быть граница зерен в поли-
кристалле, межфазная граница в гетерофазных или композиционных материа-
лах, интерфейс между полосой локализованной деформации и сопряженной с 
ней ламелью кристаллического материала. При распространении вдоль интер-
фейса пластического потока его плотность J и соответствующая плотность де-
формационных дефектов α описываются уравнениями [89]: 
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при условии совместности источников: 
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где M  – правая часть выражения (3.5.1), N  – правая часть выражения (3.5.2), 
),( txu  – неупругие смещения в волне неупругой локализованной деформации; 
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ды с дефектами, 
E

C

x

u μν
αβ

β

να
μ

σ
∂

∂
=

ln
 – упругие напряжения в такой среде, c~  – 

скорость распространения фронта пластического возмущения, ),( txPμ
α  – пла-

стическая часть дисторсии, μν
αβC  – упругие константы. 

Выделим на интерфейсе некоторую область длиной L и шириной 2δ. Об-
щую систему координат выберем так, что ось z направлена вдоль L, a координа-
ты x,y изменяются в пределах ширины области. Согласно [89], распределение 
пластического потока на расстоянии r<L в такой локальной области имеет вид: 

   ,)12)(ln,(),(4
21 fr

Ltsbts
bb

J ∇−−
−

= χπ   (3.5.4) 

где b – вектор бинормали в локальной системе координат, χ  – изменение кри-
визны области (изменение кривизны оси области), обусловленное внешней на-
грузкой, s  – текущее значение длины области, 21,bb  – модули “вектора Бюр-
герса” объемной трансляционной и приповерхностной или ротационной несовме-
стности, соответственно, f∇  – градиентная часть потока, обусловленная сторон-
ними источниками. 

Пространственно-временные изменения формы области E=(s,t), в которой 
распространяется пластический поток, могут быть найдены из уравнения: 
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Используя выражение (3.5.4) для J  и сделав замену t′→t 1 2 2(ln 1),4
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Из (3.5.6) следует, что при больших скоростях пластического потока опре-
деляющую роль в формоизменении играет завихренность пластического потока, 
связанная с величиной кривизны χ интерфейса, а при малых скоростях – гради-
ентное слагаемое в (3.5.6). Поскольку локальная кривизна  вызывает в кристал-
лической ламели сильное возрастание внутренней энергии, происходит фраг-
ментация ламели с заполнением границ между фрагментами дефектной фазой. 
Данный релаксационный процесс вызывает измельчение структуры и сопровож-
дается формированием дисклинационной субструктуры по границам фрагмен-
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тированной кристаллической ламели. Измельчение структуры в окрестности ин-
терфейса развивается как нелинейный волновой процесс.  

При малой скорости пластического потока возрастание кривизны интер-
фейса на мезомасштабном уровне сопровождается релаксационными процесса-
ми на нано- и микромасштабных уровнях: перераспределением в кристалличе-
ской фазе дислокаций, развитием квазивязких аккомодационных потоков в ус-
ловиях сильно возбужденных состояний7. Это вызывает увеличение длины вол-
ны модуляции кривизны интерфейса и, соответственно, масштаба измельчения 
структуры в зоне локализованного сдвига. 

Другим очень важным параметром, влияющим на масштаб измельчения 
структуры в условиях ИПД, является ширина кристаллической и дефектной 
подполос в полосовых структурах. 

Оценим физическую ширину области 2δ приграничной деформации, охва-
тываемой потоком J . Из (3.5.4) при J=0 имеем:  
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Из (3.5.7) видно, что для обеспечения малых значений δ прежде всего 
должна быть мала протяженность L полосы локализованного сдвига. Учитывая, 
что локальное структурное или структурно-фазовое превращение при пластиче-
ском сдвиге может происходить только в клетках “шахматной доски” на интер-
фейсе, где возникают зоны гидростатического растяжения, необходимым усло-
вием измельчения структуры при ИПД является максимально возможное из-
мельчение клеток “шахматного” распределения растягивающих и сжимающих 
нормальных напряжений на границе раздела “кристаллическая ламель – дефект-
ная фаза”. Это, в свою очередь, означает необходимость формирования при 
ИПД максимально тонких кристаллических и дефектных подполос, поскольку
их толщина линейно связана с размером клеток “шахматного” распределения 
растягивающих и сжимающих напряжений на интерфейсе [6].  

Измельчению структуры способствует увеличение градиентной состав-
ляющей ( )bf∇  локализованного сдвига, вызываемой сторонними источниками. 

                                                 
7 Имеются в виду квазивязкие потоки, которые связаны с массопереносом в зонах 
атом-вакансионных состояний, возникающим при молярном объеме v=v5 на рис. 3.1. 
Они возникают в условиях сильно выраженной локальной кривизны в кристалле [57] 
и могут обусловливать квазивязкое пластическое течение типично хрупких материа-
лов [90]. В литературе их некорректно связывают с потоками точечных дефектов. В 
физической мезомеханике их описывают в терминах массопереноса нанокластеров 
различных атомных конфигураций, подчеркивая специфичность неравновесного тер-
модинамического потенциала Гиббса при v=v5 [91]. 
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Она связана с неоднородностью распределения внутренних напряжений, воз-
никновением локальных моментных напряжений и, естественно, способствует 
развитию локальной завихренности пластического потока. 

Разность ( )21 bb −  отражает соотношение эффективных “векторов Бюр-
герса” трансляционного аккомодационного сдвига, генерируемого кривизной 
интерфейса, и встречного ротационного скольжения, связанного с “реакцией 
опоры”. Если эта разность велика, то трансляционный сдвиг может глубоко про-
никать в кристаллическую ламель, что способствует укрупнению фрагментов в 
мезовихрях. Это имеет место в мягких материалах. В высокопрочных материа-
лах встречные напряжения при генерации трансляционного сдвига велики, и 
разность ( )

21
bb −  оказывается малой. Согласно (3.5.7), это способствует измель-

чению структуры в полосовых структурах при ИПД. 
Увеличение кривизны χ интерфейса способствует возрастанию как скоро-

сти формоизменения (соотношение 3.5.6), так и ширины фрагментируемой зоны 
(соотношение 3.5.7). Очевидно, для каждого конкретного материала должна 
быть своя оптимальная величина кривизны интерфейса в полосовых структурах, 
обеспечивающая максимальное измельчение его структуры при интенсивной 
пластической деформации. 

3.6. Экспериментальное исследование мезомеханики измельчения структу-
ры при интенсивной пластической деформации 

В литературе известно достаточно много экспериментальных исследова-
ний, которые хорошо согласуются с развиваемыми в данной работе представле-
ниями о механизмах измельчения структуры металлических материалов при их 
интенсивной пластической деформации. Рассмотрим основные из них. 

В работах [57,92] проведено систематическое экспериментальное исследо-
вание механизмов фрагментации на мезомасштабных уровнях тонких фольг вы-
сокочистого алюминия различной толщины при интенсивной пластической де-
формации. Был использован оригинальный метод ИПД, позволяющий наблю-
дать развитие фрагментации фольг на мезоуровнях при запредельных степенях 
ИПД. Крупнозернистые поликристаллические фольги мягкого высокочистого 
алюминия А999 приклеивали на плоские образцы деформированного прокаткой 
технического алюминия А7 или титана ВТ1-0 и подвергали знакопеременному 
изгибу. Образцы Al А7 и ВТ1-0 нагружали в упругой области, фольги A999 – в 
условиях ИПД. 

Клеевое соединение фольги A999 с упругодеформируемой подложкой соз-
давало условие гидростатического сжатия ее обратной стороны. На лицевой 
свободной поверхности фольги наблюдали трехмерное развитие механизмов 
деформации на мезомасштабных уровнях по мере увеличения степени ИПД. 
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Изменение толщины фольги позволяло выявить ее влияние на масштабы фраг-
ментации материала при интенсивной пластической деформации. 

Полученные в [57,92] результаты полностью подтвердили предсказания 
многоуровневого подхода физической мезомеханики и неравновесной термоди-
намики о механизмах фрагментации полосовых структур в условиях ИПД.  
3.6.1. Необходимость проведения ИПД в условиях гидростатического сжатия 

для предотвращения развития пористости в сильно неравновесном ма-
териале 
На рис. 3.10 приведены картины пористости, возникающей на лицевой 

стороне фольг различной толщины [92]. При толщине фольги 150 мкм развитие 
пористости при ИПД приводит к полной деградации структуры материала, рис. 
3.10,а. Согласно [92], эффект распада кристаллической структуры деформируе-
мого твердого тела может быть связан только с положительным значением не-
равновесного термодинамического потенциала Гиббса. Представленный на 
рис. 3.10,а результат является убедительным экспериментальным подтвержде-
нием изменения знака F(v) в области больших значений молярного объема в ло-
кальных зонах гидростатического растяжения, предсказанного поведением кри-
вой F(v) на рис. 3.1. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Уменьшение толщины фольги усиливает влияние ее гидростатического 

сжатия со стороны клеевого соединения, и пористость резко уменьшается, 

 
Рис. 3.10. Влияние толщины h фольги на 
развитие пористости на ее лицевой
стороне при ИПД по данным [92]; 
h=150 (a) и 35 мкм (б,в) 
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рис. 3.10,б,в. При толщине 35 мкм на лицевой стороне наблюдается слабо выра-
женная микропористость и нанопористость на поверхности экструдированной 
твидовой структуры, рис. 3.10,в. 

На обратной стороне всех исследованных фольг пористость полностью от-
сутствует. 
3.6.2. Влияние толщины фольги на масштаб ее фрагментирования на мезомас-

штабных уровнях 
В экспериментах [92] при ИПД на обратной стороне фольг не возникал 

трехмерный деформационный рельеф. При отклеивании фольг внутренние на-
пряжения формировали на полированной обратной стороне фрагментированную 
мезосубструктуру, масштаб которой представлен в таблице. 
Таблица 3.1. Масштаб мезосубструктуры в фольгах различной толщины 
 
№ Толщина фольги, мкм Размер фрагментов, мкм Число циклов 

1 130 3000 8×105 

2 90 1000-1500 2.9×106 

3 35 10 2.9×106 

Из таблицы 3.1. видно, что уменьшение толщины фольги приводит к 
уменьшению размеров фрагментов в ее мезосубструктуре. Наиболее резкое 
уменьшение масштаба наблюдается в самых тонких фольгах. 

В связи с этим отметим работу [7], где исследовали эффекты фрагментации 
напыленных тонких пленок при растяжении или знакопеременном изгибе. Были 
изучены различные комбинации “пленка-подложка”, толщина пленок варьиро-
валась в пределах 0.1…1.0 мкм. Размеры фрагментов, естественно, зависят от 
конкретной комбинации элементов в композиции “пленка-подложка” и толщи-
ны пленки. Но все масштабы фрагментации находятся в микронном или суб-
микронном диапазоне. 
3.6.3. Наномасштабный диапазон фрагментирования структуры материала 

при ИПД 
Известные в литературе данные свидетельствуют, что наномасштабный 

диапазон измельчения структуры удается достигнуть в очень тонких поверхно-
стных слоях субмикронного диапазона или в полосовых структурах после очень 
больших степеней ИПД. Так, при обработке ударным ультразвуком поверхност-
ных слоев металлических материалов в них возникает наноструктура в интерва-
ле 5…100 нм [83,84,93-95]. В качестве примера такая наноструктура поверхно-



 

101 
 

стного слоя высокохромистой стали ЭК-181, полученная в результате его обра-
ботки ударным ультразвуком, представлена на рис. 3.9 [83]. 

Высокодисперсная наноструктура с размером структурных элементов 
10…20 нм достигается при наноструктурировании поверхностных слоев ионны-
ми пучками [95,96], при кручении под давлением на наковальнях Бриджмена 
[74,97], в мезополосовых структурах [42]. Во всех перечисленных случаях про-
цесс измельчения структуры развивается в условиях изгиба тонких подполосо-
вых структур, фрагментация которых приводит к образованию наноструктуры. 
Такой процесс фрагментации на мезомасштабном уровне качественно подобен 
известной фрагментации в деформируемом кристалле на микромасштабном 
уровне. Только в последнем случае границы фрагментов формируются из верти-
кальных стенок одноименных дислокаций. В случае наноструктурирования гра-
ницы между разориентированными наноструктурными фрагментами формиру-
ются в виде дефектной фазы. Данный процесс происходит как структурно-
фазовое превращение в тех зонах изогнутых кристаллических подполос, кото-
рые находятся в состоянии гидростатического растяжения (эффект “шахматной 
доски” интерфейса двух разнородных сред [6]). После завершения ИПД дефект-
ная фаза на границах разориентированных нано-фрагментов может приобретать 
структуру дисклинаций. Дисклинационная структура границ в наноструктурных 
материалах экспериментально подтверждается в работах [74,77]. 

Наглядным подтверждением определяющей роли зон гидростатического 
растяжения и сжатия в межфазном взаимодействии на интерфейсах разнород-
ных сред являются результаты исследования мезомеханики межфазного взаимо-
действия на интерфейсе “тонкая пленка Cu – подложка Si” при повышенных 
температурах [98]. Неравновесная тонкая пленка Cu наносилась методом магне-
тронного распыления на кремниевую подложку. Между пленкой и подложкой 
был сформирован промежуточный подслой Cr, предотвращающий возникнове-
ние интерметаллида Cu3Si на всем протяжении интерфейса Cu-Si и сильно изме-
няющий распределение напряжений на интерфейсе. Система “пленка-подложка” 
может служить моделью рассматриваемого в данной работе механизма наност-
руктурирования: напыленная пленка Cu имитирует “дефектную фазу”, а моно-
кристаллическая кремниевая подложка – “кристаллическую фазу” объемного 
материала в условиях ИПД.  

Вследствие сильного различия КТР пленки и подложки в процессе нагрева 
трехслойной композиции в кремниевой подложке возникают напряжения растя-
жения + изгиба, а в пленке развиваются сжимающие напряжения. Их релаксация 
проявляется как в эффекте фрагментации кремниевой подложки, так и в образо-
вании на поверхности пленки регулярной системы выступов экструдированного 
материала, имеющих “шахматное” распределение, рис. 3.11,а. Согласно данным 
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рентгеновской дифракции, периодические выступы представляют собой сили-
цид меди Cu3Si. 

Вертикальное сечение кристаллита Cu3Si представлено на рис. 3.11,б. На 
рис. 3.11,б показана только нижняя часть кристаллита Cu3Si, которая заполнила 
сильно разориентированную границу между фрагментами поверхностного слоя 
Si; верхняя часть экструдированного кристаллита Cu3Si разрушилась в ходе про-
ведения исследований методом дисперсионного рентгеновского микроанализа. 
Видно, что кристаллит силицида меди имеет пирамидальную форму и проникает 
глубоко внутрь подложки (~ 3 мкм), обусловливая ее фрагментацию. Очень 
важно, что периодическое формирование кристаллитов Cu3Si связано с массопе-
реносом меди в изогнутую подложку в поле максимальных касательных напря-
жений, а не с ее фронтальной диффузией. Согласно теории [6], процесс массопе-
реноса через интерфейс “пленка – подложка” может происходить только в ло-
кальных зонах гидростатического растяжения, где возможны локальные струк-
турно-фазовые превращения. Такие зоны на интерфейсе двух разнородных сред 
периодически распределены в форме “шахматной доски”. 

  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Таким образом, все рассмотренные выше экспериментальные данные убе-

дительно подтверждают основные положения мезомеханики наноструктуриро-
вания кристаллического материала в условиях ИПД: 

- полосовые структуры двух сопряженных подсистем кристаллических 
и дефектных фаз в условиях ИПД испытывают изгиб и фрагментируются; 

- локальные области фрагментации связаны с зонами гидростатическо-
го растяжения, которые возникают на интерфейсе двух разнородных сред в 
полях внешних воздействий; 

- в случае плоского интерфейса двух сред в однородном внешнем поле 
может проявляться периодический характер фрагментации, связанный с 

 а 

Рис. 3.11. Изменение структуры в трехслойной композиции Si-Cr-Cu при ее 
нагреве до 823 К; а – “шахматное” распределение экструдированных кри-
сталлов силицида меди на поверхности тонкой пленки Cu; б – вертикальное 
сечение кристаллита силицида меди, интрудированного в подложку кремния; 
дисперсионный рентгеновский микроанализ [98] 

б
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эффектом “шахматного” распределения на интерфейсе зон гидростатиче-
ского растяжения; 

- границы между разориентированными фрагментами кристаллических 
подполос заполнены дефектной фазой; их формирование в процессе ИПД 
происходит как структурно-фазовое превращение кристаллической струк-
туры в локальных зонах гидростатического растяжения в поле изгибающих 
напряжений. 

3.7. О нижнем пределе измельчения структуры при интенсивной  
пластической деформации 

В физической мезомеханике элементарным механизмом пластической де-
формации является не сдвиг, а “сдвиг+поворот”. Другими словами, все пласти-
ческие сдвиги на различных структурно-масштабных уровнях развиваются в по-
ле поворотных моментов. Отсюда следует, что в рамках многоуровневого под-
хода наряду с иерархией масштабов сдвигов необходимо рассматривать и ие-
рархию масштабов поворотных мод деформации. Это приводит к принципиаль-
но важному следствию о неизбежности развития в деформируемом твердом теле 
фрагментации материала во всей иерархии структурно-масштабных уровней 
пластического течения. 

Впервые фрагментация материала как механизм его пластической дефор-
мации была обнаружена и подробно исследована в шейке образца перед его раз-
рушением [28]. Теория фрагментации интенсивно разрабатывалась в ленинград-
ской школе физики пластичности и прочности на основе теории дисклинаций 
[25,29]. В мезомеханике данный механизм деформации исследуется во всем объ-
еме деформируемого образца на различных структурно-масштабных уровнях 
[27,99]. Развивается концепция, что фрагментация деформируемого твердого те-
ла играет фундаментальную роль в стадийности кривой “напряжение-
деформация”, формировании стадии предразрушения, определяет нижний пре-
дел измельчения кристаллической структуры материала при его интенсивной 
пластической деформации. Остановимся на этом подробнее. 

Первая стадия фрагментации, характеризуемая неразориентированными 
границами раздела в дефектной подсистеме, связана со стадией сильного линей-
ного упрочнения на кривой σ-ε. Множественное скольжение, фрагментируя ма-
териал на мезомасштабном уровне, генерирует мощное поле внутренних мо-
ментных напряжений. Согласно [60], в условиях стесненных поворотов внут-
ренние моментные напряжения дают значительный вклад в деформационное уп-
рочнение деформируемого материала. 

Вторая стадия фрагментации является развитием ее первой стадии, когда 
между фрагментами формируются разориентированные границы раздела. Дан-
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ный процесс сопровождается релаксацией близкодействующих моментных на-
пряжений, что развивается на параболической стадии кривой σ-ε. 

Третья стадия фрагментации связана с развитием в деформируемом твер-
дом теле мезополос локализованной деформации, которые обусловливают ре-
лаксацию дальнодействующих моментных напряжений. Это происходит на ста-
дии слабого линейного упрочнения кривой σ-ε. Поворотные моды деформации 
самосогласуются на этой стадии на двух масштабных уровнях, и их вклад в де-
формационное упрочнение оказывается очень малым. 

В условиях растяжения образца при определенной его степени происходит 
стационарная макролокализация пластического течения. Возникают две макро-
полосы локализованной деформации, самосогласованные по схеме диполя или 
креста, и развивается шейка. Многоуровневый процесс деформации в шейке 
подробно изучен в [58] и теоретически описан в [8]. Он завершается макрофраг-
ментацией образца и его разделением на две части. 

Однако если интенсивную пластическую деформацию проводить в услови-
ях гидростатического сжатия, то стационарную макролокализацию деформации 
и образование шейки можно предотвратить. В этих условиях третью стадию 
фрагментации материала, связанную с развитием мезополосовых структур, 
можно распространить на весь объем деформируемого образца  и вызвать его 
фрагментацию на более низких масштабных уровнях, включая нано. В основе 
данного механизма лежит фрагментация изогнутых полосовых структур локали-
зованной пластической деформации с образованием между фрагментами разо-
риентированных границ раздела. Схема ИПД при этом исключает условия воз-
никновения стационарной макролокализации, образования шейки и разрушения 
материала. 

Все известные методы ИПД хорошо согласуются с предлагаемой схемой 
пластического течения. В качестве иллюстрации на рис. 3.12 представлена кар-
тина дисторсии координатной сетки, нанесенной на внутренние поверхности со-
ставных образцов прямоугольной формы промышленного алюминиевого сплава 
6061, после его частичной равноканальной угловой экструзии [100]. Из рис. 3.12 
видно, что поперечные линии координатной сетки претерпели в экструдирован-
ной части образца сильный изгиб, стали иметь угол наклона к оси образца около 
28°, а их длина удвоилась. Именно такая схема формирования мезополосовых 
структур обеспечивает их фрагментацию и создание субмикрокристаллической 
структуры. Размер структурных элементов в субмикрокристаллических мате-
риалах обычно составляет 200…300 нм, что соответствует поперечному размеру 
кристаллических подполос в мезополосовых структурах. Образование субмик-
рокристаллической структуры при интенсивной пластической деформации свя-
зано с первой стадией формирования мезополосовых структур, которые соответ-
ствуют молярному объему v=v2 на рис. 3.1 и представлены на рис. 3.2,а.  
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Для формирования наноструктуры при ИПД необходимо создавать полосо-

вые структуры с молярным объемом v3, представленные на рис. 3.2,б. В таких 
полосовых структурах, согласно [42], большую долю составляет дефектная фаза 
и очень низкая структурная устойчивость материала в связи с близостью нерав-
новесного термодинамического потенциала Гиббса к нулю. Именно в таком со-
стоянии в материале может квазивязко экструдироваться твидовая структура 
(рис. 3.10,в) или сверхглубокая холодная прокатка осуществляется в режиме 
сверхпластичности. Нанофрагментация таких полосовых структур происходит 
как неравновесный структурно-фазовый переход, при котором дефектная фаза 
обеспечивает разориентацию нанофрагментов в десятки градусов. 

С термодинамической стабильностью структуры материала связаны и ус-
тановленные в [74,97] зависимости минимального размера зерен, достигаемого 
при кручении на наковальнях Бриджмена, от нормированной на модуль сдвига 
твердости и температуры плавления материала. Материал в наноструктурном 
состоянии предельно термодинамически нестабилен. Если в таком состоянии не 
обеспечить гидростатическое сжатие при ИПД, материал испытывает деструк-
цию, представленную на рис. 3.10,а. 
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Глава 4. Механизмы влияния поверхностного слоя на пластичность и 
прочность твердых тел 

Влияние состояния поверхностного слоя твердых тел на их механические 
свойства широко известно. Однако длительное время это влияние связывали 
только с механическими дефектами поверхности. Так, еще в первые десятилетия 
XX века в экспериментах академика Иоффе А.Ф. было показано, что растворе-
ние в воде поверхностного слоя образца каменной соли существенно повышает 
его механические характеристики. Это объяснялось растворением внешнего де-
фектного слоя, который снижал сопротивление деформации кристалла. В реаль-
ных условиях нагружения конструкционные материалы подвергаются стресс-
коррозии, воздействию различных агрессивных сред, механическому поврежде-
нию поверхности и др. Поэтому состоянию поверхностного слоя твердых тел 
всегда придавалось большое значение. 

Использование в последние годы приборов нового поколения, обладающих 
высокой разрешающей способностью и возможностью сканирования протяжен-
ных областей исследования, вскрыло разнообразные механизмы локализованно-
го пластического течения в поверхностных слоях деформируемого твердого те-
ла: микрополосы деформации [1,2], выявляемые в просвечивающем электрон-
ном микроскопе, мезополосы экструдированного материала [3,4], полосы сдвига 
[5,6], полосы сброса [7], макрополосы локализованной деформации [8,9]. Рас-
смотрение поверхностного слоя как самостоятельной подсистемы привело к за-
ключению об ее принципиально важной функциональной роли как синергетиче-
ского активатора пластической деформации и разрушения. Оказалось, что де-
формационные процессы в поверхностных слоях твердых тел не только сильно 
влияют на пределы их текучести и стадии деформационного упрочнения, но и 
определяют характер разрушения нагруженного материала. Систематические 
исследования данного вопроса обобщены в обзорах [10-12] и монографии [13]. В 
данной главе будут рассмотрены особенности деформации и разрушения метал-
лических поликристаллов с упрочненными поверхностными слоями, получен-
ными путем ультразвуковой обработки, поверхностного наводороживания, ион-
ной имплантации и борирования. 

4.1. Влияние ультразвуковой обработки поверхностных слоев  
конструкционных материалов на характер их пластической  
деформации и разрушения 

Ультразвуковая ударная обработка является одним из наиболее эффектив-
ных методов поверхностного упрочнения металлов [14-21]. Ультразвуковое воз-
действие позволяет значительно изменять дислокационную структуру материа-
ла, измельчать зерна и субзерна до размеров нано- и субмикронного диапазона, 
увеличивать углы разориентации и т.д., и, тем самым, существенно влиять на 
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физико-химические, механические и др. свойства металлов и сплавов. Законо-
мерности измельчения зеренной структуры, формирования дислокационной 
структуры определяются исходным структурным состоянием материала, его фа-
зовым составом, а также температурно-скоростными режимами обработки.  

Ультразвуковая обработка заключается в деформировании поверхности 
образца обрабатывающим инструментом, колеблющимся с ультразвуковой час-
тотой 10…50 кГц. В настоящее время наиболее часто применяют ультразвуко-
вую финишную обработку или ультразвуковую ударную обработку. Качествен-
ное отличие между ультразвуковой финишной и ультразвуковой ударной обра-
ботками заключается в следующем. В процессе ультразвуковой финишной об-
работки индентор прикреплен непосредственно к стержневому волноводу и ко-
леблется с амплитудой магнитострикционного преобразователя (рис. 4.1,а). Ам-
плитуда колебаний магнитострикционного преобразователя составляет ∼15 мкм. 
Деформирующий инструмент диаметром 5 мм прижимается к поверхности об-
рабатываемой пластины со статической нагрузкой 100 Н. 

 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 4.1. Общая схема возбуждения ультразвуковых колебаний в 
деформирующем инструменте в процессе ультразвуковой финишной 
обработки (а) и ультразвуковой ударной обработки (б): 1 – задающий 
генератор; 2 – промежуточный усилитель; 3 – усилитель мощности; 
4 – магнитострикционный преобразователь; 5,6 – ступенчатый и Фурье 
типа концентраторы продольных колебаний; 7 – преобразователь 
продольных колебаний; 8 – ультразвуковой волновод резонансной длины;
9,10 – датчики амплитуд смещений и деформаций; 11,12 – усиливающие и 
регистрирующие блоки; 13 – термопары; 14 – записывающая аппаратура; 
15 – частотомер; 16 - деформирующий элемент; 17 - поверхность детали; 
18 – стакан [15] 
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В установке для ультразвуковой ударной обработки рабочий инструмент 
также состоит из магнитострикционного преобразователя и стержневого волно-
вода, закрепленного в корпусе. Однако к этому корпусу дополнительно прикре-
плена державка в виде стакана, в торце которого просверлены цилиндрические 
каналы. В каналы вставлены деформирующие элементы стержневой формы, на-
ходящиеся в свободном состоянии (рис. 4.1,б). Таким образом, в процессе ульт-
развуковой ударной обработки амплитуда индентора оказывается существенно 
выше. 
4.1.1. Изменение морфологии поверхности под действием ультразвуковой обра-

ботки  
Ультразвуковая обработка позволяет в широких пределах изменять геомет-

рию профиля поверхности металлов и их сплавов. Как видно из рис. 4.2, ультра-
звуковая финишная обработка позволяет сформировать многоуровневую перио-
дическую мезоструктуру с размером выступов 1…1.5 мкм (рис. 4.2,а). Деталь-
ные исследования с помощью атомно-силового микроскопа (АСМ) показали, 
что крупные складки состоят из более мелких выступов высотой 300 нм 
(рис. 4.2,б). Наряду с формированием зубчатой границы раздела ультразвуковая 
обработка приводит к существенному измельчению зерна до 200 нм (рис. 4.2,в). 

Ультразвуковая ударная обработка обусловливает более существенное ог-
рубление поверхностного слоя подложки (рис. 4.2,г). Амплитуда складчатого 
рельефа поверхности составляет до 5…10 мкм, а средний размер зерна в по-
верхностном слое уменьшается до 50…100 нм (рис. 4.2,д,е). 
4.1.2. Микроструктура, формирующаяся в результате ультразвуковой обра-

ботки  
Ультразвуковая обработка обеспечивает значительное изменение дислока-

ционной структуры тонкого приповерхностного слоя металлов и их сплавов. Со-
гласно [14], пластическое деформирование под действием ультразвукового ин-
струмента осуществляется в основном скольжением по параллельным плоско-
стям. Однако сильно развитое поперечное скольжение и высокая подвижность 
дислокаций приводят к образованию равноосных областей высокой плотности 
дислокаций, создающих впечатление множественного скольжения. Как видно из 
рис. 4.3,а, в результате ультразвуковой обработки малоуглеродистой стали Ст3 в 
объеме зерен феррита формируется полосовая структура с шириной полос 
∼0.5 мкм. Каждая полоса разделена на фрагменты, размеры которых составляют 
∼0.3 мкм. В объеме фрагментов наблюдается сетчатая дислокационная суб-
структура со скалярной плотностью дислокаций ρ∼4.5×1010 см-2. 
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Рис. 4.2. Морфология (а, г) и АСМ-изображения (б, в, д, е) поверхности 
титанового сплава ВТ6, подвергнутого ультразвуковой финишной 
обработке (а, б, в) или ультразвуковой ударной обработке (г, д, е) 
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В результате ультразвуковой обработки в поверхностном слое техническо-
го титана ВТ1-0 также формируется полосовая дислокационная субструктура в 
виде параллельных дислокационных субграниц (рис. 4.3,б). Расстояние между 
микрополосами деформации составляет 0.2…0.5 мкм. Материал между микро-
полосами разделен на фрагменты субмикронных размеров и неравноосной фор-
мы, вытянутые в направлении микрополос. Разориентация внутри фрагментиро-
ванной субструктуры достигает 2…6°. Плотность дислокаций составляет 
ρ∼1011 см-2. 

Характер изменения дислокационной структуры в поверхностном слое 
конструкционных материалов в значительной степени зависит от режима ульт-
развуковой обработки. Так, ультразвуковая финишная обработка приводит к 
формированию в поверхностном слое титанового сплава ВТ6 нанокристалличе-
ской (~50 нм) структуры (рис. 4.4,а,б). Высокая плотность изгибных экстинкци-
онных контуров различной морфологии свидетельствует о сложном характере 
изгиба-кручения кристаллической решетки материала. Оценки величины оста-
точных дальнодействующих полей напряжений данного материала привели к 
следующим результатам: στ=0.02⋅G (G – модуль сдвига α-титана). Кольцевой 
характер микроэлектронограммы, представленной на рис. 4.4,б, подтверждает 
наноразмерный диапазон зеренной и субзеренной структуры. Анализ микро-
электронограммы выявляет существенное различие интенсивности рефлексов, 
принадлежащих одной оси зоны. Последнее может указывать как на текстуру 
формирующейся структуры, так и на ее слоистый характер. А именно, наличие 
тонкого поверхностного слоя с нанокристаллической структурой и подповерх-
ностных слоев, размер кристаллитов которых непрерывно увеличивается по ме-
ре удаления от поверхности. 

 

Рис. 4.3. Электронно–микроскопические изображения структуры 
поверхностного слоя образцов стали СТ3 (а) и технического титана ВТ1-0 (б), 
подвергнутых ультразвуковой обработке [10] 

а б
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Рис. 4.4. Электронно-микроскопические 
изображения структуры поверхностного 
слоя титанового сплава ВТ6, подвергну-
того ультразвуковой финишной (а, б) и 
ультразвуковой ударной обработкам (в), 
область 1 – поверхностный слой, 
область 2 – подповерхностный слой 

а 

0.25 мкм 

б

0.25 мкм 

в 

2 
1 

0.5 мкм 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
Ультразвуковая ударная обработка титанового сплава ВТ6 приводит к бо-

лее интенсивному наноструктурированию тонкого поверхностного слоя. На по-
верхности образца формируется нанокристаллическая (10…20 нм) структура 
(рис. 4.4,в, область 1); по мере удаления от поверхности размер кристаллитов 
увеличивается (рис. 4.4,в, область 2). По данным микроиндентирования общая 
толщина модифицированного поверхностного слоя не превышает 300 мкм. 

На примере армко-железа было показано, каким образом структурное со-
стояние материала влияет на типы дислокационных субструктур, формирую-
щихся под действием ультразвуковой финишной обработки [22]. Армко-железо 
было получено вакуумной плавкой с последующим изотермическим отжигом 
при Т=830°С в течение 2.5 ч. В результате этого процесса была сформирована 
гомогенная полиэдрическая структура со средним размером зерна 50 мкм. Для 
изменения исходной структуры материала образцы подвергали прокату при 
комнатной температуре (степень деформации при прокате 85%) и последующе-
му отжигу при 400, 500, 600°С в течение 30 минут и 800°С (2 ч.). Как видно из 
рис. 4.5,а, после проката в материале формируется преимущественно полосовая 
фрагментированная структура со скалярной плотностью дислокаций 
ρ∼4.6×1010 см-2. Средние поперечные размеры фрагментов варьируются в преде-
лах 150…200 нм. Азимутальная составляющая угла полной разориентации 
∼4.6 град. Отметим, что разориентация фрагментов может быть как плавной, так 
и дискретной. 
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Термический отжиг прокатанных образцов армко-железа при температуре 
400°С сопровождается фрагментацией полосовой субструктуры (формируются 
изотропные фрагменты) и образованием субзеренной структуры (рис. 4.5,б). В 
объеме фрагментов и субзерен наблюдается сетчатая дислокационная субструк-
тура (ρ∼3.6×1010 см-2). Азимутальная составляющая угла полной разориентации 
фрагментированной субструктуры изменяется в широких пределах (от 1 до 
13 град). По границам субзерен обнаруживаются частицы карбида железа Fe3C. 

Увеличение температуры отжига до 600°С приводит к развитию рекри-
сталлизации и формированию размерно-неоднородной поликристаллической 
структуры: наряду с крупными зернами размерами десятки микрометров при-
сутствуют зерна размером 0.5…1 мкм (рис. 4.5,в). Внутри крупных зерен на-
блюдается преимущественно сетчатая дислокационная субструктура с плотно-
стью дислокаций ρ∼2.4×1010 см-2; в объеме зерен субмикронных размеров дис-
локации распределены хаотически (ρ∼0.5×1010 см-2). 

Наконец, после длительного (в течение 2 ч.) отжига при 800°С в образцах 
армко-железа формируется крупнозернистая структура. В объеме зерен наблю-
дается преимущественно структура дислокационного хаоса, в отдельных случа-
ях – ячеисто-сетчатая дислокационная субструктура (рис. 4.5,г). Скалярная 
плотность дислокаций равна ρ∼1.5×1010 см-2; в границах ячеек – ρ∼3×1010 см-2.  

Ультразвуковая обработка армко-железа приводит к существенной транс-
формации дефектной субструктуры поверхностного слоя исследуемых образцов. 
В случае высокодефектной структуры, сформированной в армко-железе в ре-
зультате проката, пластическое деформирование поверхностного слоя под дей-
ствием индентора сопровождается некоторым снижением размеров фрагментов 
полосовой субструктуры (до 100…200 нм) и формированием, в отдельных слу-
чаях, субзеренной структуры субмикронного масштаба (рис. 4.5,д). Скалярная 
плотность дислокаций в материале увеличивается до ρ~6×1010 см-2. Наблюдается 
сложный изгиб-кручение кристаллической решетки, выявляемый по присутст-
вию большого количества изгибных экстинкционных контуров различной тол-
щины и формы. Вдоль границ фрагментов и субзерен обнаруживаются частицы 
цементита. 

Ультразвуковая обработка образцов, предварительно прокатанных и ото-
жженных при 400°С, приводит к формированию квазиравноосных субзерен со 
средним размером 100…200 нм (рис. 4.5,е). Объем субзерен характеризуется 
сетчатой дислокационной субструктурой, в которой скалярная плотность дисло-
каций достигает ρ∼8.5×1010 см-2. Вдоль границ субзерен также обнаруживаются 
частицы цементита. При этом в структуре поверхностного слоя образца сохра-
няется сложный изгиб-кручение кристаллической решетки.  
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В результате ультразвуковой обработки образцов армко-железа, прокатан-

ных и отожженных при 600°С, в поверхностных слоях формируется преимуще-
ственно полосовая фрагментированная субструктура с поперечными размерами 

Рис. 4.5. Электронно-микроскопические изображения и соответствующие 
микроэлектронограммы поверхностных слоев образцов армко-железа после 
проката (а, д), отпуска при температурах Т=400 (б, е), 600 (в, ж) и 
800°С (г, з) до (а-г) и после ультразвуковой обработки (д-з) [22] 
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фрагментов ~150 нм (рис. 4.5,ж). В объеме фрагментов наблюдается сетчатая 
дислокационная субструктура (ρ∼3.5×1010 см-2).  

Аналогичная полосовая дислокационная субструктура формируется в ре-
зультате ультразвуковой обработки образцов, предварительно отожженных при 
800°С. Однако, средний поперечный размер фрагментов оказывается сущест-
венно большим и составляет ∼250 нм (рис. 4.5,з). Азимутальная составляющая 
полного угла разориентации фрагментов мала – 1…2 град. В объеме полос на-
блюдается сетчатая дислокационная субструктура с плотностью дислокаций 
ρ∼3.5×1010 см-2. 

Наряду с исходной плотностью дислокаций и средним размером зерна на 
эффект ультразвуковой обработки существенное влияние оказывает наличие 
мартенситной структуры, возможность полиморфного превращения, дисперсное 
и твердорастворное упрочнение и др., а также последовательность термической 
и механической обработок. Так, электронно-микроскопический анализ феррит-
но-мартенситной стали 16Х12В2ФТаР показал, что в процессе предварительной 
термообработки (закалка и старение) в материале происходит полное превраще-
ние остаточного аустенита и существенная перестройка дефектной субструкту-
ры (рис. 4.6,а,б). Последнее сопровождается снижением скалярной плотности  
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 4.6. Электронно-микроскопические изображения образцов стали 
16Х12В2ФТаР, подвергнутых закалке и старению (а, б) и последующей 
ультразвуковой обработке (в, г); а, в – светлые поля, б, г - темные поля,
полученные в рефлексе [110]α-Fe; д, е - микроэлектронограммы, стрелкой 
указаны рефлексы получения темного поля [23] 
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дислокаций с 1×1011 см-2 до 4.5×1010 см-2, а также разрушением границ кристал-
лов. При этом происходит выделение частиц карбида типа М23С6, расположен-
ных по границам пакетов и зерен, и частиц карбида V4C3, расположенных вдоль 
границ кристаллов мартенсита, субзерен и фрагментов. 

Последующая ультразвуковая финишная обработка приводит к разруше-
нию пакетов мартенсита в поверхностном слое, увеличивает азимутальную со-
ставляющую полного угла разориентации фрагментированной структуры кри-
сталлов мартенсита до 5…6.5 град. (рис. 4.6,в,г). Однако существенного измель-
чения структуры в поверхностном слое не происходит. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Проведение ультразвуковой финишной обработки между закалкой и старе-

нием приводит к существенному изменению структуры стали 16Х12В2ФТаР. 
Как видно из рис. 4.7, практически полностью отсутствует мартенсит, а основ-
ной объем материала занимает зеренно-субзеренная структура со средним раз-
мером ~ 100 нм. Скалярная плотность дислокаций в такой структуре составляет 
ρ∼6.5×1010 см-2, что существенно выше плотности дислокаций в закаленной и 
состаренной стали. Микроэлектронограммы зеренно-субзеренной структуры 
имеют квазикольцевое строение, указывающее на присутствие большого коли-
чества зерен с большеугловыми разориентировками (рис. 4.7,в). Кроме того, от-
сутствуют частицы сложного карбида состава М23С6, основной карбидной фазой 
являются наночастицы карбида ванадия V2C. 
4.1.3. Многоуровневый характер развития деформационного рельефа и дислока-

ционной субструктуры наноструктурированного поверхностного слоя 
Известно [3,12], что наименьшей сдвиговой устойчивостью в нагруженном 

твердом теле обладает его поверхностный слой. Имея специфическую структуру 

б

Рис. 4.7. Электронно-микроскопические изображения образцов стали 
16Х12В2ФТаР, подвергнутых закалке, промежуточной ультразвуковой 
обработке и старению; а – светлое поле, б - темное поле, полученное в 
рефлексе [011]V2C; в - микроэлектронограмма, стрелкой указан рефлекс 
получения темного поля [23] 
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(повышенную концентрацию вакансий, наличие многочисленных террас и сту-
пенек, нескольких типов атомных конфигураций) и ослабленные силы связи, по-
верхностные слои вовлекаются в пластическое течение ниже предела текучести 
основного материала и на протяжении всего нагружения испытывают более вы-
сокие степени деформации, чем в среднем по объему образца. Как отмечается в 
обзорах [13,24], скорость накопления первичных очагов разрушения на поверх-
ности металлов и полимеров на 1…3 порядка выше, чем в объеме материала. 
Кроме того, концентрация дислокаций и величина поворота фрагментов в по-
верхностных слоях металлов имеют более высокие значения, чем во внутренних 
областях. Согласно [24], толщина поверхностного слоя, характеризующегося 
повышенной плотностью дислокаций, в процессе пластического течения непре-
рывно увеличивается, достигая 60…100 мкм. 

В процессе одноосного растяжения образцы испытывают деформацию по-
перечного сжатия. В результате дефектный поверхностный слой должен испы-
тывать гофрирование из-за конкурирующих процессов между квазиупругим из-
гибом поверхностного слоя, для которого предпочтительней большая длина 
волны изгиба, и пластической деформацией объема материала, для которого 
энергетически выгодно сформировать пластические изгибы с малой длиной вол-
ны. Конкуренция между изгибной деформацией упрочненного поверхностного 
слоя и сдвиговой деформацией, развивающейся в объеме материала, определяет 
характер гофрирования поверхностного слоя, позволяющего эффективно релак-
сировать приложенные напряжения. Подобный механизм возникновения скла-
док в тонкой металлической пленке на полимерной подложке при термическом 
или механическом нагружении показан и объяснен в [25].  

На рис. 4.8 приведены СТМ-изображения поверхности образцов малоугле-
родистой стали Ст3 при различных степенях деформации [26]. Как видно из 
рис. 4.8, необходимость выполнения условия совместности деформации поверх-
ностного слоя и объема материала обусловливает возникновение продольной 
складчатости уже при ε=0.5%. С увеличением степени деформации период гоф-
ра (расстояние между соседними складками) уменьшается: при степени дефор-
мации ε=1% период гофра составляет d=0.7 мкм (рис. 4.8,б) и уменьшается до 
d=0.2 мкм при ε=6% (рис.  4.8,г). Высота продольных складок не зависит от сте-
пени деформации и варьируется в пределах 20…50 нм. 

Периодическое гофрирование поверхностного слоя, испытывающего более 
высокие степени деформации, чем в среднем по образцу, приводит к периодиче-
скому распределению нормальных и касательных напряжений в системе “де-
фектный поверхностный слой – объем материала” (рис. 4.9). Как следует из 
рис. 4.9, в вершине гофра нормальные напряжения изменяются от максимально-
го растягивающего значения до нуля, а во впадине - от максимального  
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сжимающего напряжения до нуля. Тангенциальные напряжения являются растя-
гивающими в направлении приложенной нагрузки и сжимающими в поперечном 
направлении. Однако в вершине гофра при достижении критической величины 
изгиба поверхностного слоя, сжимающие тангенциальные напряжения могут 
переходить в растягивающие. В двухмерном случае осцилляция растягивающих 
и сжимающих напряжений трансформируется в периодическое распределение 
областей гидростатического растяжения и сжатия, имеющего вид “шахматной 
доски” [27]. В процессе нагружения различие деформации поверхностного слоя 
и объема материала увеличивается, вызывая рост амплитуды и длины волны ос-
цилляции, а, следовательно, увеличение размеров “клеток” гидростатического 
растяжения и сжатия. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 4.8. СТМ - изображения поверхности рекристаллизованных образцов СТ3 
при различных степенях деформации, растяжение, ε=0 (а), 1 (б), 2 (в), 6% (г) [26] 
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Рис. 4.9. Схема распределения напряжений в системе “дефектный 
поверхностный слой – объем материала” [28] 
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В процессе нагружения потоки локального массопереноса в поверхностных 
слоях конструкционных материалов распространяются по сопряженным направ-
лениям максимальных касательных напряжений (τmax) только вдоль клеток 
“шахматного” интерфейса с растягивающими нормальными напряжениями. В 
процессе растяжения локализованный сдвиг в поверхностном слое вдоль клеток 
“шахматного” интерфейса с растягивающими нормальными напряжениями по 
направлению τmах создает в подложке изгибающий момент на заданную ось об-
разца в горизонтальной плоскости, который останавливает распространение по-
лосы локализованного сдвига в первоначальном направлении τmах. Новый кон-
центратор напряжений, генерируемый в вершине остановленной полосы сдвига, 
релаксирует сдвигом в сопряженном направлении τmах, обусловливая зигзагооб-
разное распространение в поверхностных слоях мезополос локализованной де-
формации. В свою очередь, экструзия материала поверхностного слоя путем 
смещения в мезополосах ламелей относительно друг друга обусловливает изги-
бающий момент на заданную ось образца в вертикальной плоскости. Сохране-
ние оси образца приводит к эффекту переплетения полос экструдированного ма-
териала (рис. 4.10).  

Нелинейные волны пластической деформации в виде экструдированных 
мезополос шириной ~60…80 мкм, распространяющиеся по сопряженным на-
правлениям τmax в виде двойных спиралей, были обнаружены впервые в работе 
[26]. Более подробные исследования данного механизма деформации мезомас-
штабного уровня в [29] с использованием сканирующей туннельной и электрон-
ной микроскопии показали, что данный тип волновых процессов развивается 
только в тонких поверхностных слоях. Причем, если в образцах высоколегиро-
ванной стали (рис. 4.10,а) мезополосы экструдированного материала развивают-
ся независимо от ее исходного структурного состояния (закалка, старение), то в  
 

 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 4.10. Развитие мезополос экструдированного материала в поверхност-
ных слоях образцов ферритно-мартенситной стали 16Х12В2ФТаР (а), 
титана ВТ1-0 (б) и малоуглеродистой стали СТ3 (в); растяжение, ε=10 (а), 
4 (б) и 32% (в) [13, 30] 
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образцах технического титана ВТ1-0 и малоуглеродистой стали Ст3 мезополосы 
становятся ярковыраженными только после создания в них субмикрокристалли-
ческой структуры (рис. 4.10,б и рис. 2.11 из гл. 2). Оценить скорость распро-
странения мезополос не представляется возможным. Полосы не имеют четко 
выраженного фронта и появляются одновременно на всей поверхности образца 
как волны заселения. С увеличением степени деформации мезополосы становят-
ся все более ярко выраженными на фоне деформационного рельефа поверхно-
сти. В экструдируемых мезополосах происходит некристаллографическое сме-
щение поперечных ламелей друг относительно друга по сложной искривленной 
траектории (рис. 4.10,в). 

В соответствии с неравновесной термодинамикой [11], подобное расслое-
ние материала внутри экструдированных мезополос возникает на фронте дви-
жущегося макроконцентратора напряжений (макроКН). Любой пластический 
сдвиг в нагруженном твердом теле зарождается в зоне концентратора напряже-
ний и распространяется как релаксационный процесс [12]. Движущийся вдоль 
зон гидростатического растяжения макроКН создает в кристаллической решетке 
перед фронтом неупругие смещения и связанные с ними встречные напряжения 
сжатия. За фронтом макроКН формируется зона гидростатического растяжения. 
В локальной зоне гидростатического растяжения за фронтом макроКН пласти-
ческая дисторсия приводит к распаду неравновесного кристалла с образованием 
ламели равновесного кристалла и квазивязкой сдвигонеустойчивой прослойки. 
Электронно-микроскопические исследования поверхностных слоев нагружен-
ных образцов ферритно-мартенситной стали 16Х12В2ФТаР подтвердили чере-
дование в мезополосе малодефектных (за счет разрушения границ кристаллов 
мартенсита, локального снижения скалярной плотности дислокаций и др.) и вы-
сокодефектных (за счет формирования вдоль границ кристаллов мартенсита 
фрагментированной и субзеренной структуры) областей (рис. 4.11).  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 4.11. Чередование в экструдированной мезополосе поверхностного слоя 
ферритно-мартенситной стали 16Х12В2ФТаР малодефектных (а) и высо-
кодефектных областей (б); растяжение, Т=20°С, ε=10%. Просвечивающая 
электронная микроскопия [30] 

а б



 

127 
 

Рис. 4.12. Зависимость ширины мезополос локализованной деформации от 
толщины упрочненного слоя (а) и от степени деформации (б); ферритно-
мартенситная сталь 16Х12В2ФТаР [31] 

а б

Под действием встречных напряжений сжатия в вершине макроКН ламель 
равновесного материала экструдируется путем вязкого течения в сдвигоне-
устойчивой прослойке, обусловливая релаксацию встречных напряжений сжа-
тия. МакроКН под действием внешних приложенных напряжений продвигается 
дальше в направлении максимальных касательных напряжений, создавая за со-
бой новую локальную зону гидростатического растяжения. Процесс периодиче-
ски повторяется в виде нелинейной волны локализованной пластической дефор-
мации в форме двойной спирали. 

Размер поверхностного гофра, вызванного распространением мезополос 
локализованной деформации и ориентированного по сопряженным направлени-
ям максимальных касательных напряжений, определяется толщиной упрочнен-
ного поверхностного слоя. Под действием ультразвуковой обработки толщина 
упрочненного слоя существенно возрастает, достигая 200…300 мкм. Как следст-
вие, увеличивается максимальная ширина мезополос экструдированного мате-
риала, распространяющихся в наноструктурированном поверхностном слое 
(рис. 4.12,а). Необходимо отметить, что ширина мезополос, а значит и геомет-
рические параметры “шахматной” структуры интерфейса “наноструктурирован-
ный поверхностный слой - подложка”, не зависят ни от вида нагружения (растя-
жение, сжатие), ни от толщины образцов. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Характер зависимости ширины мезополос экструдированного материала от 

степени деформации также является линейным (рис. 4.12,б). Как видно из 
рис. 4.13, в процессе пластической деформации размеры мезополос непрерывно 
возрастают: при деформации 2% ширина мезополос составляет 10 мкм и увели-
чивается до 65 мкм при степени деформации 10%. 

Наряду с переплетающимися мезополосами экструдированного материала, 
в наноструктурированных поверхностных слоях конструкционных материалов 
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могут развиваться мезо- и макрополосы локализованной деформации, ориенти-
рованные в сопряженных направлениях максимальных касательных напряжений 
и распространяющиеся через всю ширину образца. Мезополосы второго типа 
так же, как и переплетающиеся двойные спирали, связаны с локальной экструзи-
ей материала поверхностного слоя. Характер их распространения определяется 
спецификой взаимодействия поверхностного слоя и объема материала. Такие 
условия возникают при термическом или циклическом механическом воздейст-
виях. При одноосном растяжении металлов с очень низкой энергией дефекта 
упаковки соответствующие примеры приведены на рис. 4.14-4.16. 

На рис. 4.14,а показана периодическая система мезополос экструдирован-
ного материала поверхностного слоя плоского образца титана ВТ1-0 при ультра-
звуковой  обработке и последующем одноосном растяжении. Напомним, что ти-
тан характеризуется аномально низкой энергией дефекта упаковки 
(γ=10 эрг/см2=10 мДж/м2). При обработке поверхностного слоя образца ультра-
звуком между наноструктурированным поверхностным слоем и подложкой воз-
никает протяженный переходный слой, в котором наноструктура плавно пере-
ходит в кристаллическую. Это сильно ослабляет влияние кристаллической под-
ложки титана на развитие мезополос деформации в его наноструктурированном 
поверхностном слое. В данных условиях мезополосы экструдированного мате-
риала развиваются по всей ширине поверхностного слоя деформируемого об-
разца. Мезополосы сильно огрубляются, если перед растяжением обработанный 
ультразвуком поверхностный слой отжечь при температуре 550°С, когда суще-
ственно релаксирует поле внутренних напряжений (рис. 4.14,б).  

Рис. 4.13. СТМ-изображения поверхности образцов ферритно-
мартенситной стали 16Х12В2ФТаР, подвергнутых закалке, промежуточной 
ультразвуковой обработке и старению; глубина упрочненного слоя 300 мкм; 
растяжение: ε=4 (а), 6 (б) и 10 % (в) [31] 

а б в
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Рис. 4.15. АСМ-изображение пленки 
Cu/Cr на подложке Si после отжига 
при температуре 450°С [25] 

нм 

нм
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Подобная картина наблюдается при нагреве до 450°С тонкой пленки Сu толщи-
ной 500 нм, напыленной при 200°С на подложку Si (рис. 4.15) или при пластиче-
ском знакопеременном изгибе при 20°С тонкой фольги алюминия Al999 толщи-
ной 35 мкм, наклеенной на упругонагружаемую пластину холоднокатаного тех-
нического алюминия, рис. 4.16. В обоих случаях возникает несовместность де-
формации на интерфейсе сопряженных материалов: из-за различия их коэффи-
циентов термического расширения при нагреве или модулей упругости при зна-
копеременном механическом воздействии. Однако в рассмотренных случаях 
центр тяжести двухслойного сэндвича при внешних воздействиях остается не-
изменным, что обусловливает экструзию мезополос локализованной деформа-
ции в виде прямоугольной сетки на всей поверхности образца. В синергетике 
подобные процессы классифицируются как волны заселения [33]. 

 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 4.14. Оптические изображения поверхности технического титана ВТ1-0, 
подвергнутого ультразвуковой обработке (а) и последующему 
термическому отжигу при Т=550°С (б); растяжение, ε=23 (а) и 30% (б) [32] 

ба 
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В отличие от мезополос, макрополосы локализованной деформации (мате-

риал поверхностного слоя в них интрудирован) шириной ~300 мкм распростра-
няются вдоль сопряженных направлений τmах как волны переключения 
(рис. 4.17,а). По существу, макрополоса интрудированного материала представ-
ляет собой зигзагообразную “шейку” в поверхностном слое образца. Движение 
макрополосы изгибает рабочую часть образца и вызывает появление на проти-
воположной стороне нового концентратора напряжений, генерирующего полосу 
сброса. Данные макрополосы появляются на стадии равномерного удлинения 
образца, края макрополосы оказываются зигзагообразными (рис. 4.17,б), что от-
ражает распространение макрополосы вдоль клеток “шахматной доски” распре-
деления напряжений на интерфейсе “дефектный поверхностный слой – объем 
материала”. Таким образом, клеточная структура распределения растягивающих 
и сжимающих нормальных напряжений на интерфейсе “наноструктурированный 
поверхностный слой – подложка” проявляется в развитии как мезополос экстру-
дированного материала, так и макрополос интрудированного материала. Их 
влияние на механические характеристики деформируемого материала будет рас-
смотрено ниже. 

 
 
 
 
 

 
 
 

Рис. 4.16. Фрагментация алюминиевой А999 фольги (толщина h=90 мкм) во время 
знакопеременного изгиба, частота ν=7 Гц, T=293 K, N=2.9×106 циклов, ×20  

Рис. 4.17. Оптические изображения поверхности 
растянутых образцов титана, подвергнутых 
предварительному равноканальному угловому 
прессованию, ε=12 % [13] 

а б
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Рис. 4.18. Схема генерации 
дислокаций одиночным импульсом, 
движущимся в тонком 
поверхностном слое (“насос ↓”) [3] 

4.1.4. Мезоэффект “шахматной доски” на интерфейсе “поверхностный слой – 
объем материала” и его влияние на механические свойства нагруженно-
го твердого тела 

Влияние “шахматного” распределения напряжений и деформаций на гра-
нице раздела “дефектный поверхностный слой – объем материала” на кривую 
“напряжение-деформация” необходимо рассматривать в иерархии масштабных 
уровней. На микромасштабном уровне нужно учитывать изменение дислокаци-
онной структуры и перераспределение примесей. На мезомасштабном уровне 
периодическое распределение напряжений и деформаций определяет развитие 
сдвигов в поверхностном слое по схеме волны заселения. Наконец, на макро-
масштабном уровне постоянное увеличение жесткости (твердости) дефектного 
поверхностного слоя и его толщины в процессе нагружения (см. рис. 1.11) опре-
деляет зарождение шейки через распространение стационарных макрополос ло-
кализованной деформации как фазовых волн. 

Сильно выраженная кривизна кристаллической решетки в складках по-
верхностного слоя, формирующихся в процессе нагружения твердых тел (см. 
рис. 4.8), а также в мезополосах экструдированного материала, ориентирован-
ных по сопряженным направлениям максимальных касательных напряжений 
(см. рис. 4.10, 2.11), является мощным микроконцентратором напряжений. Его 
релаксация происходит путем локального структурного превращения в поверх-
ностном слое и выталкивания фрагмента новой структуры в виде дислокации в 
объем материала под действием высокого поверхностного натяжения. Другими 
словами, поверхностный слой в равновесном кристалле при его деформирова-
нии функционирует подобно “насосу ↓” (pump inside), который генерирует и за-
качивает деформационные дефекты в деформируемый образец (рис. 4.18). Таким 
образом, экструдированные мезополосы, распространяющиеся в поверхностных 
слоях по схеме волн заселения, способствуют однородному развитию микроде-
формации на протяжении всего процесса нагружения, обеспечивая высокую 
пластичность материала. 
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Влияние наноструктурирования поверхностных слоев на механические 
свойства конструкционных материалов является неоднозначным. С одной сто-
роны, измельчение поверхностных зерен и субзерен до нано- и субмикронного 
размеров, а также увеличение плотности дефектов затрудняет зарождение и рас-
пространение сдвигов в поверхностном слое, приводя к увеличению предела те-
кучести, а, следовательно, и прочности материала. На примере образцов армко-
железа, находящихся в различном структурном состоянии, показано, что повы-
шение скалярной плотности дислокаций под действием ультразвуковой обра-
ботки оказывается максимальным (в 3 раза) в рекристаллизованном материале и 
минимальным (в 1.3 раза) в образцах, подвергнутых предварительному прокату. 
Как следствие, микротвердость поверхностного слоя, а также пределы текучести 
и прочности максимально возрастают под действием ультразвуковой обработки 
в рекристаллизованных образцах армко-железа (рис. 4.19, кривые 5,6). С умень-
шением размера зерна и с увеличением количества исходных дефектов степень 
увеличения прочностных характеристик в результате ультразвуковой обработки 
снижается (рис. 4.19, кривые 3,4). Как видно из рис. 4.19, наноструктурирование 
только поверхностного слоя размывает зуб текучести, что свидетельствует о его 
связи с состоянием поверхности, а не с блокировкой дислокаций атмосферами 
Коттрелла в объеме материала.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 4.19. Кривые “напряжение-деформация” армко – железа [22]: 
1 – прокат; 
2 – прокат + ультразвуковая обработка; 
3 – прокат + отжиг (400°С); 
4 – прокат + отжиг (400°С) + ультразвуковая обработка; 
5 – прокат + отжиг (800°С); 
6 – прокат + отжиг (800°С) + ультразвуковая обработка 
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Рис. 4.20. Схема интерфейса 
“поверхностный слой – основной 
кристалл” в условиях стационарного 
гофрирования поверхностного слоя 
(“насос ↑”) [3]  

Наряду с увеличением прочностных свойств, создание сдвигонеустойчиво-
го наноструктурного поверхностного слоя создает условия для выхода наружу 
деформационных дефектов в зонах растягивающих нормальных напряжений пу-
тем смещения в мезополосах ламелей относительно друг друга (см. рис. 4.10). 
Другими словами, наноструктурированный поверхностный слой в деформируе-
мом материале играет роль “насоса ↑” (pump outside) (рис. 4.20). Его действие 
предотвращает интенсивное деформационное упрочнение поверхностного слоя 
и обеспечивает увеличение пластичности (рис. 4.19, кривые 3,4).  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
С другой стороны, наноструктурирование поверхностного слоя увеличива-

ет его толщину и жесткость по сравнению с исходным материалом, ускоряя 
макроскопический изгиб упрочненного поверхностного слоя образца (см. 
рис. 1.11) и, следовательно, обусловливая снижение пластичности. Наиболее на-
глядно это проявляется в случае рекристаллизованных образцов (рис. 4.19, кри-
вые 5,6). Таким образом, влияние наноструктурного поверхностного слоя на ха-
рактер пластической деформации и механические свойства конструкционных 
материалов в значительной мере определяется их исходным структурным со-
стоянием. 

Отметим, что ультразвуковая обработка, как правило, не влияет на пределы 
текучести и прочности, а также удлинение до разрушения нано- и ультрамелко-
зернистых материалов, полученных предварительным равноканальным угловым 
прессованием (рис. 4.19, кривые 1,2). Их высокая склонность к макролокализа-
ции деформации нивелирует влияние субмикрокристаллического поверхностно-
го слоя на характер пластической деформации и разрушение при одноосном рас-
тяжении, а, следовательно, на их механические свойства. 

Таким образом, для одновременного увеличения и прочности, и пластично-
сти конструкционных материалов необходимо создавать в них свигонеустойчи-
вые наноструктурные поверхностные слои, в которых не возникает заметного 
деформационного упрочнения и не возрастает их жесткость. Высокая жесткость 
поверхностного слоя обусловлена сильным измельчением зеренной и субзерен-



 

134 
 

Рис. 4.21. Кривые “напряжение-деформация” образцов СТ3: исходных (1), 
подвергнутых ультразвуковой обработке (2) и последующему отжигу при 
температурах 750 (3), 830 (4) и 900°C (5) [10] 

ной структуры, большой плотностью дислокаций, а также высокими внутренни-
ми напряжениями. Одним из путей релаксации внутренних напряжений является 
низкотемпературный отжиг материала. Более того, в процессе отжига сталей и 
сплавов углерод и другие легирующие элементы способны выделяться по гра-
ницам зерен, обусловливая высокую термическую стабильность наноструктури-
рованных поверхностных слоев.  

Исследования образцов малоуглеродистой стали Ст3, находящихся в со-
стоянии поставки, показали, что ультразвуковая обработка и последующий тер-
мической отжиг в интервале температур (750…900°C) облегчает движение по-
токов деформационных дефектов в поверхностных слоях при последующем на-
гружении. На поверхности исследуемых образцов интенсивно развиваются ме-
зополосы экструдированного материала, распространяющиеся первоначально по 
всей ширине рабочей части нагруженного образца. С увеличением степени де-
формации, в результате увеличения жесткости образца под действием деформа-
ционного упрочнения, мезополосы формируют двойные спирали (см. рис. 2.11). 
Как видно из рис. 4.21, термический отжиг хотя и приводит к некоторому сни-
жению предела текучести, однако позволяет одновременно увеличивать предел 
прочности и пластичность малоуглеродистой стали Ст3. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
В ферритно-мартенситных сталях наряду с исходной плотностью дислока-

ций и средним размером зерна на эффект ультразвуковой обработки оказывает 
существенное влияние наличие мартенситной структуры, возможность поли-
морфного превращения, дисперсное и твердорастворное упрочнение и многое 
другое. Как видно из рис. 4.22, изменение механических свойств высокохроми-
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Рис. 4.22. Кривые “напряжение–деформация” образцов стали 
16Х12В2ФТаР, растяжение [23]: 
1 – закалка; 
2 – закалка, ультразвуковая обработка;  
3 – закалка, старение;  
4 – закалка, старение, ультразвуковая обработка;  
5 – закалка, ультразвуковая обработка, старение 

стой ферритно-мартенситной стали 16Х12В2ФТаР под действием ультразвуко-
вой обработки определяется исходной структурой материала. Как и в случае 
армко-железа, наноструктурирование поверхностных слоев наиболее прочной 
закаленной стали 16Х12В2ФТаР, имеющей мартенситную структуру, приводит 
к незначительному увеличению пределов текучести и прочности, но сильно 
снижает ее пластичность (рис.  4.22, кривые 1,2). Существенно выше эффект по-
вышения прочностных характеристик наблюдается в образцах, подвергнутых 
предварительной закалке и старению (рис. 4.22, кривые 3,4).  

Максимальное измельчение зеренной структуры до нанометровых разме-
ров удается получить в стали 16Х12В2ФТаР в результате промежуточной (меж-
ду закалкой и старением) ультразвуковой обработки [23]. Это подтверждается 
максимальным увеличением предела текучести (рис. 4.22, кривая 5). В то же 
время, высокая жесткость наноструктурированного поверхностного слоя с мар-
тенситной структурой обусловливает ускорение его макроскопического изгиба и 
более быстрое наступление макролокализации деформации. В результате увели-
чение предела прочности оказывается незначительным, а образцы характеризу-
ются низкой пластичностью. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Значительный вклад в снижение пластичности сложнолегированных кон-

струкционных сталей под действием ультразвуковой обработки может давать 
интенсивное порообразование. В процессе измельчения структуры с помощью 
металлического индентора, колеблющегося с ультразвуковой частотой, в по-
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верхностном слое имеет место фрагментация материала и формирование вихре-
вых структур. Интенсивное развитие поворотных мод деформации при после-
дующем нагружении материала обусловливает возникновение в поверхностном 
слое большого количество микропор. Наиболее сильно данный процесс должен 
развиваться при ультразвуковой обработке сталей, имеющих мартенситную 
структуру. Как видно из рис. 4.23, наноструктурирование качественно изменяет 
характер разрушения поверхностных слоев: вместо чашечного излома в шейке 
нагруженного образца  развиваются мезосдвиги по нанопорам, обусловливая 
ручьистый излом. Напомним, что аномально высокая плотность вакансий в по-
верхностных слоях материала, подвергнутого ультразвуковой обработке, была 
впервые обнаружена в образцах никелида титана методом позитронной анниги-
ляции [34]. Настоящая работа свидетельствует о том, что эффекты [34] могут 
быть связаны с образованием нанопористости при обработке материала ультра-
звуком. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Наряду с нанопористостью, снижение пластичности в сложнолегирован-

ных сталях под действием ультразвуковой обработки может быть обусловлено 
интенсивным перераспределением легирующих элементов под действием “шах-
матного” распределения растягивающих и сжимающих нормальных и касатель-
ных напряжений, возникающих на границе раздела “наноструктурный поверх-
ностный слой – объем материала”. Моделирование, выполненное в работе [35], 
показало, что при малых степенях нагружения под действием касательных на-
пряжений происходит перераспределение легирующих элементов в пределах 
поверхностного слоя. В локальных зонах интерфейса, испытывающих нормаль-
ные растягивающие напряжения, возникает увеличение концентрации легирую-
щих элементов, которые характеризуются большим малярным объемом 

Рис. 4.23. Фрактография излома поверхностных слоев образцов стали 
16Х12В2ФТаР, находящейся в исходном (закалке+старение) состоянии (а) 
или имеющей наноструктурированный поверхностный слой (б). 
Растяжение при комнатной температуре, ε=12 (а) и 8,5 % (б) [30]  

ба 
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Рис. 4.24. Формирование квазипериодических зон с повышенной концентрацией 
примесей в поверхностном слое материала (а) и возникновение потоков 
примесных элементов из объема материала в поверхностный слой (б) [35] 

а б

(рис. 4.24,а). Напротив, в зонах нормальных сжимающих напряжений аккумули-
руются примеси с малым молярным объемом. При дальнейшем нагружении 
влияние “шахматного” распределения нормальных и касательных напряжений 
на интерфейсе “поверхностный слой – объем” распространяется на объем мате-
риала. В областях интерфейса, испытывающих сжимающие нормальные напря-
жения, происходит массоперенос атомов легирующих элементов из поверхност-
ного слоя в объем материала. В областях нормальных растягивающих напряже-
ний имеет место обратный поток атомов из объема к поверхности. Как видно из 
рис. 4.24,б, зоны гидростатического растяжения на интерфейсе формируют в 
объеме материала мощные потоки атомов легирующих элементов, направлен-
ные вдоль сопряженных направлений максимальных касательных напряжений.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
Экспериментальные исследования поверхностных слоев стали 16Х12В2ФТаР, 

проведенные методом дисперсионно-энергетической рентгеновской спектроскопии, 
подтвердили повышенную концентрацию карбидообразующих элементов (Ti, Si, V, 
Cr) в мезополосах экструдированного материала. Интенсивное перераспределение 
легирующих элементов в поверхностных слоях стали 16Х12В2ФТаР в процессе на-
гружения может являться одной из возможных причин снижения ее пластичности в 
результате наноструктурирования поверхностных слоев.  

Рассмотренные выше данные свидетельствуют о том, что ультразвуковая 
обработка поверхностных слоев конструкционных материалов может существен-
но изменять их макромеханические характеристики. Для прогнозирования подоб-
ных эффектов очень важно учитывать эффект “шахматного” распределения на-
пряжений и деформаций на интерфейсе “модифицированный поверхностный 
слой - подложка”.  
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4.2. Влияние наводороживания поверхностных слоев на характер пластиче-
ской деформации и разрушения конструкционных материалов  

Растворенный в металлах водород может приводить к существенному 
изменению механических и физико-химических свойств конструкционных 
материалов и оказывать на них как отрицательное, так и благоприятное (с 
точки зрения технологических характеристик) воздействие. При комнатной 
температуре водород, как правило, вызывает охрупчивание, а при высоких 
температурах может приводить к увеличению пластичности металлов [36]. 
Негативное влияние водорода связано, прежде всего, с его взаимодействием с 
дефектами кристаллического строения и образованием гидридов. В то же 
время, в определенном интервале повышенных температур водород может 
вызывать движение заблокированных дислокаций и, как следствие, приводить 
к значительному снижению напряжений течения металла (предела текучести) 
и увеличению его пластичности [37,38]. Данный эффект в литературе назван 
водородным пластифицированием.  

В последние годы все большее внимание привлекает проблема водородной 
обработки титана и его сплавов [37,39-44]. Было сформулировано новое научное 
направление – водородная технология титановых сплавов [45], которая включает 
в себя водородное пластифицирование, термоводородную обработку, компакто-
водородные процессы. Водородное пластифицирование используется в произ-
водстве полуфабрикатов из труднодеформируемых высокожаропрочных титано-
вых сплавов. Термоводородная обработка, основанная на обратимом легирова-
нии водородом, позволяет увеличить прокаливаемость титановых сплавов, пере-
водить термически неупрочняемые псевдо α-сплавы в класс термически упроч-
няемых (α+β)-сплавов, легко преобразовывать грубые пластинчатые структуры 
в мелкозернистые глобулярные. Обусловленные водородом эффекты позволяют 
получать пресс-изделия (прутки, уголки, трубы и т.д.) из титановой стружки без 
ее переплавления. Эта технология включает в себя получение брикетов холод-
ным компактированием, наводороживание, горячее прессование, термоводород-
ную обработку и отжиг в вакууме [45]. 

Исследование образцов технического титана ВТ1-0, титанового сплава ВТ6 и 
циркониевых сплавов (Э110, Э125, Э635) показало, что электролитическое наводо-
роживание позволяет сформировать однородный упрочненный поверхностный 
слой, толщина которого определяется временем водородной обработки и структур-
ным состоянием материала. Необходимость выполнения условия совместности де-
формации наводороженного поверхностного слоя и основного объема материала, 
имеющих различные механические свойства, обусловливает гофрирование поверх-
ности (wrinkling [46]) растянутого образца в направлении его поперечного сжатия 
(рис. 4.25). Последнее вызывает периодическое распределение нормальных растя-
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гивающих и сжимающих напряжений на границе раздела “наводороженный по-
верхностный слой – основной объем материала” по типу “шахматной доски”.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
В условиях одноосного растяжения наводороженных образцов не удается 

наглядно продемонстрировать “шахматный” характер распределения напряже-
ний и деформаций вследствие слияния деформируемого материала в клетках с 
растягивающими нормальными напряжениями в мезополосах локализованного 
пластического течения. Для предотвращения такого слияния и сохранения дис-
кретных областей экструдированного материала в клетках с растягивающими 
нормальными напряжениями необходимо, чтобы основной объем деформируе-
мой многоуровневой системы сохранялся в стационарном состоянии. Тогда в 
координатах (x,y,z) избыточная деформация поверхностного слоя будет разви-
ваться в основном вдоль оси z. Подобную деформацию можно осуществить зна-
копеременным изгибом наводороженных образцов при их нагружении в упругой 
области. 

При знакопеременном изгибе плоских образцов поликристаллического ти-
тана ВТ1-0 с наводороженным поверхностным слоем было получено прямое 
экспериментальное подтверждение эффекта “шахматного” распределения пла-
стической деформации в зоне интерфейса “поверхностный слой – подложка” 
[47]. В крупных клетках “шахматного” распределения деформации в наводоро-
женном поверхностном слое обнаруживается более тонкое гофрирование 
(рис. 4.26,а). Это согласуется с теоретическим предсказанием [47] о необходи-
мости формирования многоуровневого самосогласованного деформационного 
профиля на интерфейсе двух разнородных сред для обеспечения условия совме-
стности их сопряжения. 

При увеличении времени наводороживания от 60 до 180 минут масштабы 
гофрирования поверхностного слоя образцов технического титана при знакопе-
ременном изгибе существенно возрастают: зерна самоорганизуются в крупные 
конгломераты, увеличивается разность высот экструдированных и интрудиро-
ванных зон (рис. 4.26,б). Необходимо отметить, что на дне интрудированных зон 

Рис. 4.25. Изображение поверхности 
образца субмикрокристаллического 
титана ВТ1-0, подвергнутого 
наводороживанию в течение 
120 минут; растяжение, ε=13% [13] 
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четко декорируется клеточная структура, размеры клеток которой значительно 
больше соответствующей клеточной структуры поверхностного слоя, наводоро-
женного в течение 60 минут. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Разрушение наводороженных поверхностных слоев в процессе их одноос-

ного растяжения происходит путем периодического растрескивания (рис. 4.27). 
В условиях, когда водород растворяется в сплавах при относительно высоких 
температурах, основное количество водорода, находящегося в металле, распре-
деляется в междоузлиях кристаллической решетки, образуя твердый раствор 
внедрения. Если концентрация атомов водорода превышает предел растворимо-
сти, то в некоторых металлах по дефектам кристаллического строения образу-
ются гидриды. Последние наблюдаются лишь в гидридообразующих металлах и 
являются причиной водородной хрупкости. Если же образование гидридных фаз 
невозможно, то хрупкое разрушение происходит с образованием множества 
микротрещин в полостях, перпендикулярных приложенному внешнему напря-
жению [48]. Предполагается, что разрушение металла инициируется высоким 
давлением молекулярного водорода, скапливающегося и молизующегося в мик-
ронесплошностях (главным образом в области неметаллических включений). 
Слияние микротрещин в одну магистральную трещину приводит к разрушению 
материала [48-51]. Интенсивность водородного растрескивания определяется 
совокупным действием нескольких факторов [50,51]: 1) наличием микрополос-
тей в металле; 2) концентрацией растворенного в металле водорода и возможно-

Рис. 4.26. Морфология поверхности технического титана ВТ1-0, наводоро-
женного в течение 60 (а) и 180 минут (б); знакопеременный изгиб; 
N=12.4×106 (а) и 1.6×106 циклов (б) [47] 
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стью его подхода к микрополостям; 3) уровнем внутренних напряжений;  
4) уровнем пластичности исходного состояния металла. 

В процессе одноосного растяжения трещины зарождаются на краю рабочей 
части образца и  распространяются через всю его ширину (рис. 4.27,б). Причем, 
первичные трещины возникают у захватов, затем трещины постепенно развива-
ются вдоль всей рабочей части нагруженного образца. Период растрескивания 
определяется периодическим распределением концентраторов напряжений, вы-
званных несовместностью деформации наводороженного поверхностного слоя и 
основного объема материала. Трещины нормального отрыва зарождаются в об-
ластях интерфейса, где нормальные растягивающие напряжения достигают мак-
симума. В общем случае расстояние между трещинами зависит от длительности 
водородной обработки и, следовательно, от толщины слоя, соотношения меха-
нических характеристик наводороженного слоя и основного материала, характе-
ра переходной зоны и др. С увеличением длительности водородной обработки 
расстояние между трещинами линейно возрастает (рис. 4.27,в). Аналогичное 
увеличение периода растрескивания с ростом толщины упрочненного слоя на-
блюдалось в азотированных образцах стали 65Х13 и 12ХМФ [52,53]. 

 
 
 
 
 
 
 
\ 
 
 
 
Ультразвуковая обработка предварительно наводороженных образцов тех-

нического титана ВТ1-0 и циркониевых сплавов Э110, Э125, Э635, приводящая 
к формированию наноструктурного поверхностного слоя и зубчатого профиля 
границы раздела, обусловливает изменение характера множественного растрес-
кивания. Как видно на рис. 4.28,а, в процессе одноосного растяжения образцов 
ВТ1-0, наводороженных в течение 12 часов, периодические трещины нормаль-
ного отрыва распространяются в поверхностном слое через всю ширину рабочей 
части образцов. В образцах, подвергнутых наводороживанию в течение 12 часов 
и последующей ультразвуковой обработке, наряду с поперечными трещинами 
имеет место растрескивание под углом 45°, отражающее распространение в на-
ноструктурированном поверхностном слое подложки локализованных сдвигов в 
направлениях максимальных касательных напряжений τmax (рис. 4.28,б).  

Рис. 4.27. Оптические изображения поверхности образцов циркониевого
сплава Э125 до (а) и после наводороживания в течение 1 (б) и 12 часов (в); 
растяжение, ε=25 (а), 24 (б), 17% (в) 

а б в
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Развитие трещин не влияет на характер распространения переплетающихся 
мезополос экструдированного материала в поверхностном слое наводороженных 
образцов (рис. 4.29,а). Более того, наводороживание позволяет более детально 
исследовать тонкую структуру мезополос. Как видно из рис. 4.29,б, мезополосы 
состоят из отдельных ламелей, испытывающих сдвиг как целое относительно 
друг друга. В свою очередь, в пределах каждой ламели проявляется еще более 
мелкая поперечная ламельная структура. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Наводороживание тонкого приповерхностного слоя существенно влияет на 

макромеханические характеристики образцов при растяжении. В процессе де-
формации при нормальной температуре атомы водорода имеют высокую диф-
фузионную подвижность и могут диффундировать в поле напряжений и взаимо-
действовать с дефектами кристаллического строения: вакансиями, их комплек-
сами, атомами замещения и внедрения, дислокациями, внутрифазными и меж-
фазными границами [43,49,54]. Диффузия, поглощение, растворимость водорода 

Рис. 4.28. Оптические изображения поверхности технического титана ВТ1-0, 
подвергнутого наводороживанию в течение 12 часов (а) и последующей 
ультразвуковой обработке (б); растяжение, ε=26 (а) и 21 % (б) 

а б

б в 

г 

Рис. 4.29. Морфология поверхности субмикрокристаллического титана, 
подвергнутого наводороживанию в течение 60 минут; растяжение, ε=12%,
а – лазерная профилометрия, б-г – сканирующая туннельная микроскопия [13] 
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в кристаллической решетке в значительной степени определяются не только ус-
ловиями обработки, но и химическим составом и структурой металла, его ис-
ходным состоянием (состоянием поверхностного слоя, формой и размером зер-
на, количеством дефектной фазы, уровнем внутренних напряжений и т.д.). Как 
следствие, прочность и пластичность конструкционных материалов под дейст-
вием наводороживания может как увеличиваться, так и уменьшаться. 

Так, повышение пределов текучести и прочности конструкционных мате-
риалов при малых временах наводороживания частично вызвано упрочнением 
твердого раствора водородом, а последующее снижение прочностных характе-
ристик – выделением гидридов [37,44]. Первоначально гидрид выделяется вдоль 
определенных кристаллографических направлений, а с увеличением концентра-
ции водорода – в виде компактных выделений грубой формы. Образование в ме-
талле при наводороживании хрупкой гидридной фазы приводит к уменьшению 
прочностных свойств (рис. 4.30).  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Водородное легирование в небольших дозах может не только повышать 

прочность материала, но и увеличивать его пластичность. Причем, повышение пла-
стичности наблюдается не только при горячей деформации (α+β)-сплавов [38], но и 
при введении водорода в материалы, находящиеся в однофазном состоянии 
(рис. 4.31). С одной стороны, причина пластифицирования технического титана 
ВТ1-0 при комнатной температуре обусловлена высокой подвижностью водорода, 
что обеспечивает релаксацию напряжений во время деформационных воздействий. 
При динамическом наводороживании повышение пластичности связывают с со-
вместным действием водородной обработки и полей напряжений, приводящих к 
перераспределению напряжений и концентраций водорода по образцу. С другой 
стороны, высокая пластичность наводороженных металлов и сплавов может быть 

Рис. 4.30. Кривые “напряжение - 
деформация” рекристаллизованных 
образцов циркониевого сплава Э110 (1) 
после наводороживания в течение 
2 (2) и 12 часов (3)

Рис. 4.31. Кривые “напряжение - 
деформация” образцов рекристаллизо-
ванного (1-4) и субмикрокристалличе-
ского титана ВТ1-0 (1′-4′) до (1,1′) и 
после наводороживания в течение 
30 (2,2′), 60 (3,3′) и 120 минут (4,4′) [13] 
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вызвана изменением межатомных сил связи. Например, в β-титановом сплаве ма-
лые содержания водорода приводят к локализации электронов и усилению кова-
лентной связи в твердом растворе, что сопровождается снижением пластичности. 
Повышение концентрации водорода может вызывать рост пластичности из-за кол-
лективизации избыточных электронов в металле. При содержании водорода до 
0.2 масс. % пластичность снова падает вследствие ослабления межатомных связей. 
Последнее приводит к дестабилизации β-твердого раствора, выделению дисперс-
ных гидридов и, как следствие, снижению пластичности [42,55].  

Необходимо отметить, что в случае субмикрокристаллического титана оп-
тимальное время наводороживания, приводящее к максимальным значениям 
прочности и пластичности, оказывается значительно меньше, чем для рекри-
сталлизованных образцов (рис. 4.31). Создание субмикрокристаллической 
структуры сопровождается существенным увеличением протяженности границ 
зерен, а также появлением дефектов с большими энергиями связи с атомами во-
дорода. Это приводит к росту количества водорода, проникающего в материал в 
процессе наводороживания. 

Как видно из рис. 4.31, степень увеличения механических характеристик 
под действием водородной обработки также оказывается больше в субмикрок-
ристаллических материалах, чем в рекристаллизованных. Как уже упоминалось 
ранее, создание субмикрокристаллической структуры в объеме технического ти-
тана сопровождается фрагментацией материала и формированием вихревых 
структур. Развитие поворотных мод деформации при последующем нагружении 
обусловливает возникновение в объеме образца большого количества вакансий 
и микропор. Интенсивное переползание и поперечное скольжение дислокаций, а 
также миграция границ зерен в условиях, когда концентрация вакансий превы-
шает термически равновесную, могут являться причиной существенного увели-
чения пластичности в наводороженном субмикрокристаллическом титане.  

Значительные внутренние напряжения, возникающие в материале в процессе 
предварительной интенсивной пластической деформации, оказывают влияние на 
форму гидридных частиц, выделяющихся в титане при последующем наводорожи-
вании. В результате в нано- и субмикрокристаллических материалах вместо пла-
стинчатого гидрида выделяются нанокристаллические сферические частицы, не 
создающие острых концентраторов напряжений и уменьшающие вероятность 
хрупкого разрушения. Кроме того, увеличение протяженности границ зерен и 
плотности дефектов может приводить к уменьшению локальной концентрации во-
дорода, что повышает вероятность выделения гидридов нестехиометрического со-
става, более пластичных, чем TiH2.  

Рассмотренные выше данные свидетельствуют о неоднозначном влиянии 
наводороживания поверхностных слоев конструкционных материалов на их ме-
ханические свойства. В то же время, в условиях явного снижения сдвиговой ус-
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тойчивости кристаллической решетки при растворении в ней водорода выявля-
ется одна очень важная закономерность, имеющая принципиальное значение для 
понимания роли поверхностного слоя в пластичности и прочности твердых тел. 
Речь идет о систематическом проявлении возрастания пластичности поликри-
сталлических образцов титана и циркония при наводороживании их поверхност-
ных слоев. Даже если в них развивается множественное поперечное растрески-
вание (рис. 4.29,а). При этом очень важно, что в условиях множественного рас-
трескивания в поверхностных слоях хорошо отражены волны заселения в виде 
двойных спиралей, в которых происходит экструзия материала путем много-
уровневого взаимного смещения ламелей поверхностного слоя. Другими слова-
ми, наводороживание поверхностного слоя качественно изменяет его функцио-
нальную роль. 

В заключении отметим, что в термодинамически стабильном кристалле гофри-
рование поверхностного слоя, возникающее при деформации, генерирует дислока-
ции и инжектирует их в объем материала. Тем самым поверхностный слой функцио-
нирует в роли “насоса ↓”, который непрерывно упрочняет поверхностный слой. Это 
обеспечивается высоким поверхностным натяжением кристаллического состояния 
поверхностного слоя. Наводороживание или ионное азотирование резко снижают 
поверхностное натяжение поверхностного слоя, способствуют его фрагментации на 
мезомасштабном уровне. Экструзия материала в мезополосах волн заселения, возни-
кающая под действием локальных напряжений гидростатического растяжения, 
уменьшает интенсивность деформационного упрочнения поверхностного слоя. В 
этих условиях он функционирует как “насос ↑”, вызывая релаксацию внутренних 
напряжений в поверхностном слое, испытывающем более интенсивное пластическое 
течение по сравнению с объемом материала. Это означает, что деформационное уп-
рочнение поверхностного слоя имеет непосредственное влияние на пластичность 
деформируемого кристалла как целого. Подобное заключение было сделано и в пре-
дыдущем параграфе при анализе влияния обработки поверхностного слоя ультразву-
ком на пластичность материала. Данное заключение подтверждается и при нанесе-
нии на материал тонких покрытий, а также при определенном упрочнении поверхно-
стных слоев их диффузионным насыщением [56-59]. Эти результаты будут рассмот-
рены более подробно в следующем параграфе. 

4.3. Влияние нанесения тонких покрытий и поверхностного упрочнения в 
условиях зубчатого (игольчатого) профиля интерфейса “поверхност-
ный слой - подложка” на пластичность материала 

Концепция определяющей роли развития в поверхностных слоях волн за-
селения в пластичности материала лежит в основе проблемы сохранения пла-
стичности и предотвращения охрупчивания при поверхностном упрочнении 
конструкционных материалов или нанесении на них упрочняющих или защит-
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ных покрытий. Естественно ожидать, что упрочнение поверхностных слоев в 
общем случае должно подавлять развитие в них волн заселения, что неизбежно 
будет снижать пластичность материала. Однако это оказалось не всегда так.  

Согласно [56-59], в достаточно тонких упрочненных поверхностных слоях 
или нанесенных покрытиях можно сохранить развитие волн заселения и, тем са-
мым, не только сохранить пластичность исходного материала, но и увеличить 
ее. Поскольку волны заселения развиваются в сопряженных направлениях τmах, 
упрочненный поверхностный слой или нанесенное покрытие должны формиро-
вать соответствующую сетку трещин поперечного сдвига по сопряженным на-
правлениям τmах. Это возможно при специальных условиях. 

Учитывая, что волны заселения в поверхностном слое подложки развива-
ются на базе “шахматного” распределения локальных зон гидростатического 
растяжения, необходимо создать соответствующее распределение концентрато-
ров напряжений в упрочненном поверхностном слое, которые способны обеспе-
чить развитие сетки трещин по сопряженным направлениям τmах. Такие концен-
траторы напряжений могут быть созданы зубчатым или игольчатым профилем 
внутренней поверхности упрочненного поверхностного слоя. При этом необхо-
димо осуществить заполнение пространства между зубьями (иглами) промежу-
точным малопластичным материалом для сохранения плоского интерфейса “по-
верхностный слой – подложка” (рис. 4.32). Последнее условие связано с необхо-
димостью формирования на плоском интерфейсе “шахматного” распределения 
нормальных напряжений, которое обеспечивает развитие на интерфейсе волн 
заселения в пластичной подложке. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
Как видно из рис. 4.32, зубчатый (игольчатый) профиль сопряжения “уп-

рочненный поверхностный слой – переходный малопластичный материал” соз-
дает стохастическое распределение надрезов в упрочненном поверхностном 
слое с его внутренней стороны. Стохастическое распределение надрезов обеспе-
чивает развитие в тонком упрочненном поверхностном слое сетки трещин при 
распространении на интерфейсе с подложкой волн заселения. 

Подобная схема эксперимента была реализована в [56,57] следующим об-
разом. Поверхностный слой малоуглеродистой стали Ст3 подвергался диффузи-

Рис. 4.32. Схема структуры стали СТ3 с 
боридным поверхностным слоем и 
переходным перлитным подслоем [13] 
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онному борированию, при котором создавался игольчатый профиль внутренней 
границы борированного поверхностного слоя. Специальной термообработкой в 
пространстве между иглами формировался перлитный промежуточный слой, как 
это представлено на схеме (рис. 4.32). С помощью растрового электронного 
микроскопа изучен характер множественного растрескивания упрочненного по-
верхностного слоя при различной его толщине в условиях одноосного растяже-
ния “композиционного” плоского образца. Результаты представлены на 
рис. 4.33. 

Как видно из рис. 4.33, характер множественного растрескивания сущест-
венно зависит от толщины h борированного слоя. Конкурентно развивается два 
типа микротрещин: вдоль сопряженных направлений τmах и поперечные трещи-
ны. В тонких борированных слоях толщиной h<80 мкм преимущественно разви-
вается множественное растрескивание вдоль сопряженных направлений τmах 
(рис. 4.33,а). С увеличением толщины h доля микротрещин 1-го типа уменьша-
ется (рис. 4.33,б) и при h>100 мкм развиваются только периодически распреде-
ленные поперечные трещины (рис. 4.33,в,г). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
В полном соответствии с типом множественного растрескивания упроч-

ненного поверхностного слоя изменяется пластичность упрочненных образцов 
при одноосном растяжении (рис. 4.34). Множественное растрескивание первого 
типа, совпадая с направлениями распространения на интерфейсе волн заселения, 
увеличивает пластичность образцов (кривые 1 и 2 на рис. 4.34). Уменьшение до-
ли микротрещин 1-го типа уменьшает эффект увеличения пластичности (кри-
вая 3 на рис. 4.34). Развитие только поперечных трещин приводит к снижению 
пластичности по сравнению с исходными образцами, которые не подвергались 
поверхностному упрочнению (кривые 4 и 5 на рис. 4.34). Более того, развитие 
только поперечных трещин катастрофически снижает все прочностные характе-

Рис. 4.33. Изображения плоских граней разрушенных образцов с различной 
толщиной боридного слоя: 50 (а), 80 (б), 100 (в), 180 мкм (г), ×6 [13] 

а б

в г
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ристики поверхностно упрочненных образцов. Это свидетельствует о существо-
вании оптимальных значений толщины упрочненных поверхностных слоев, ко-
торые обеспечивают повышение всех механических характеристик материала, 
включая его пластичность. Подробный анализ этого вопроса представлен в ра-
боте [57]. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Очень тонкие напыленные покрытия хрупкого химического соединения 

TiN на образцах технического титана ВТ1-0 также обнаруживают при одноосном 
растяжении множественное растрескивание по сопряженным направлениям τmах 
(рис. 4.35). Известно, что такие покрытия не только сохраняют высокую пла-
стичность материала, но и увеличивают его усталостную прочность [60]. К со-
жалению, вопрос о волнах заселения в подобных материалах пока слабо изучен. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
В заключение настоящей главы необходимо отметить следующее. Принци-

пиально важная роль волн заселения в поверхностных слоях твердых тел в их 
пластичности при активном нагружении требует их комплексного анализа для 
каждого конструкционного материала и для каждого конкретного вида поверх-
ностного упрочнения. 

Рис. 4.34. Кривые “напряжение - 
деформация” образцов малоуглеро-
дистой стали СТ3 с игольчатой 
границей раздела “борированный 
поверхностный  слой – подложка”, 
одноосное растяжение; толщина 
борированного слоя: 0 (1), 40 (2), 
80 (3), 100 (4), 180 мкм (5) [13] 
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Рис. 4.35. РЭМ-изображение 
покрытия TiN, толщиной 2 мкм, 
нанесенного на поверхность 
технического титана ВТ1-0; 
растяжение, ε=10%. Размер 
изображения: 780×1038 мкм2 [13] 
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Так, развитие волн заселения в поверхностных слоях высокопрочных ста-
лей сопровождается перераспределением легирующих элементов в материале, 
которое обусловливает увеличение твердости экструдируемых мезополос лока-
лизованной деформации [30]. Другими словами, волны заселения в поверхност-
ных слоях высокопрочных сталей не только не приводят к разупрочнению по-
верхностных слоев, но дополнительно их упрочняют. С другой стороны, пере-
распределение примесей сопровождается снижением пластичности материала. 
Отсюда следует, что главным критерием оценки влияния поверхностной обра-
ботки на пластичность материала является отсутствие деформационного упроч-
нения его поверхностного слоя в ходе активного нагружения. В условиях сверх-
пластичности этот критерий всегда выполняется.  

Несовместность деформации упрочненного поверхностного слоя (или по-
крытия) и подложки неизбежно должна приводить к множественному растрес-
киванию поверхностного слоя в условиях внешних воздействий. Развитие мно-
жественного растрескивания упрочненного поверхностного слоя по сопряжен-
ным направлениям τmах всегда является благоприятным, так как способствует 
совместности деформации мягкой подложки и труднодеформируемого поверх-
ностного слоя (или покрытия). Поперечные трещины всегда нежелательны. Они 
уменьшают “живое” сечение образца, а также задерживают развитие волн засе-
ления на интерфейсе “поверхностный слой – подложка”. 
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Глава 5. Наноструктурирование поверхностных слоев и нанесение  
наноструктурных покрытий – эффективный способ упрочнения  
конструкционных материалов 

В настоящее время учеными всего мира интенсивно ведется разработка на-
учных основ технологий получения новых материалов с уникально высокими 
механическими характеристиками путем создания в них наноструктуры с раз-
мерами зерен менее 100 нм. Впервые понятие о нанокристаллических материа-
лах было введено в науку Глейтером [1], и подразумевало класс материалов, в 
которых объем отдельных структурных элементов (зерен) должен быть меньше 
объема границ раздела между ними. В таком случае размер зерен должен быть 
не более 5...6 нм. Однако оказалось, что материалы показывают необычно высо-
кие характеристики и в случаях, когда размеры зерен гораздо больше указан-
ных. Поэтому в настоящее время наноструктурными принято считать материа-
лы с размерами зерен менее 100 нм. Действительно, на практике физико-
механические характеристики материалов улучшаются по мере измельчения зе-
ренной структуры. Основные различия в поведении наноструктурных и обыч-
ных материалов связаны с тем, что в первом случае значительную роль играет 
сильное увеличение объемной доли границ раздела. Это приводит к новым фи-
зическим явлениям и уникальным свойствам, присущим наномасштабу. 

Для получения объемных наноматериалов применяются три основных тех-
нологических метода: порошковая технология, интенсивная пластическая де-
формация, контролируемая кристаллизация из аморфного состояния. Для нано-
структурирования поверхностного слоя материалов разработаны определенные 
способы нанесения покрытий и ионно-плазменно-пучковой обработки.  

В настоящее время в промышленности широко применяются магнетрон-
ные и вакуумно-дуговые покрытия с микрозернистой структурой на основе со-
единений переходных металлов, которые характеризуются высокой твердостью 
(20...35 ГПа), износостойкостью, коррозионной стойкостью и др. Их недостаток 
- значительная хрупкость, низкая окислительная стойкость, что ухудшает экс-
плуатационные характеристики покрытий. Для преодоления этого недостатка и 
повышения работоспособности изделий машиностроения с такими покрытиями 
были разработаны различные виды комбинированных обработок. Одной из раз-
новидностей таких обработок для повышения твердости поверхностей изделий 
машиностроения является дуплексная обработка [2]. Например, сочетание азо-
тирования или ионной имплантации поверхности с нанесением микрослоистых 
композиционных покрытий с чередующимися твердыми и мягкими (металличе-
скими) слоями толщиной в доли и единицы микрометров. Такая модификация 
поверхности изделия в определенной степени увеличила несущую способность 
и усталостную прочность системы “подложка-покрытие”. Однако ресурс повы-
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шения эффективности за счет совершенствования поверхностного слоя на мик-
роуровне оказался ограниченным и в настоящее время практически исчерпан. 

Механизмы деформации и разрушения микрозернистых и нанозернистых 
компактных материалов принципиально различаются. В компактных микрозер-
нистых материалах при механическом нагружении развитие в отдельном зерне 
первичного одиночного скольжения дислокаций обусловливает возникновение на 
встречной границе зерна периодического распределения микроконцентраторов 
напряжений, которые генерируют дислокации в смежном зерне, а также аккомо-
дационные сдвиги в приграничной зоне исходного зерна. Этим обеспечивается 
самосогласование деформации в разориентированных зернах поликристалла. 

Для того чтобы ограничить движение дислокаций в микрозернистых по-
крытиях были разработаны многослойные покрытия, в которых чередуются 
микрослои толщиной 0.05...0.5 мкм, состоящие из отличающихся по составу и 
структуре твердых керамических материалов [3,4]. В работе [3] было показано, 
что покрытия, состоящие из слоев нитридов или карбидов металлов группы IV, 
чередующихся со слоями нитридов, карбидов, боридов или силицидов металлов 
VI группы, толщина которых составляет 15...40 % от толщины первых слоев из 
соединений IV группы, имеют твердость и износостойкость более высокую, чем 
однослойные покрытия из тех же соединений. Однако их хрупкость существен-
но не уменьшилась.  

В работе [4] были получены микроструктурные покрытия из чередующих-
ся слоев TiN-CrN (рис. 5.1,а,б). Эти микрослоистые покрытия показали сущест-
венное увеличение твердости по мере уменьшения толщины отдельных слоев. 
После отжига при температуре 850°С в течение 5...7 мин в соляной ванне слои-
стая структура покрытия, как видно на фотографии (рис. 5.1,в), сохранилась. 
При этом микротвердость их не изменилась, хотя состав покрытия по толщине 
стал практически равномерным (рис. 5.1,г). По-видимому, на режущих инстру-
ментах с такими покрытиями, где обычно температура в зоне контакта инстру-
мент-деталь достигает 800…900°С, сохранение такой многослойной структуры 
должно способствовать обеспечению высокой работоспособности режущей 
кромки. 

В нанокристаллических материалах большая протяженность квазиаморф-
ных границ зерен обусловливает определяющую роль механизмов деформации 
нано- и мезомасштабных уровней.  

Микроконцентраторы напряжений, которые должны возникать при развитии 
внутризеренного скольжения эффективно релаксируют. Возрастание внешних де-
формирующих напряжений обусловливает развитие мезополос локализованной де-
формации и интенсивное скольжение по квазиаморфным границам зерен. Резко воз-
растает роль поворотных мод деформации, что сопровождается образованием тре-
щин. Пластичность наноструктурных материалов оказывается очень низкой. Для 
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управления этими процессами необходим анализ участия в них сил межатомного 
взаимодействия на наномасштабном уровне. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Механические свойства наноструктурных покрытий характеризуются их 

твердостью Н, коэффициентом упругого возврата Wc, приведенным модулем 
Юнга Е*=Е/(1-ν2), где Е – модуль Юнга, ν – коэффициент Пуассона [7]. Эти ве-
личины можно определить наноиндентированием из кривых нагружения-
разгружения. 

На рис. 5.2 приведен типичный пример таких кривых. Площадь между 
этими кривыми соответствует энергии пластической деформации, а площадь 
под кривой разгрузки примерно соответствует энергии упругой деформации. 
Глубина индентирования определяет твердость покрытия. 

Для получения достоверных результатов эти измерения следует проводить 
при выполнении определенных условий [8]. Необходимо, чтобы толщина по-
крытия составляла не менее 5 мкм, глубина погружения индентора не более 5% 
от толщины покрытия, выдержка под нагрузкой не менее 60 с и расчет механи-
ческих характеристик следует производить при максимальной нагрузке. В про-
тивном случае измерения будут неточными. Например, для нанокомпозитного 
покрытия TiN/Si3N4 толщиной 4 мкм на подложке из нержавеющей стали твер-
дость, измеренная наноиндентором Берковича, составила 45 ГПа (при макси-

Рис. 5.1. Электронно-микроскопические изображения (а, в) поперечного 
сечения микрослоистого покрытия на подложке из стали 7ХНМ и распре-
деление в нем концентраций Ti, Cr, Fe (б, г)  до (а, б) и после отжига (в, г) 

б

в 

а 

г
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мальной нагрузке 35...70 мН), в то время как твердость, измеренная по Виккер-
су, оказалась 60...80 ГПа. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Как правило, твердость и модуль Юнга коррелируют в определенной сте-

пени. Зная эти величины, можно оценить уровень сопротивления покрытия пла-
стической деформации, который тем выше, чем больше отношение Н3/Е*2. 
Обычно это отношение составляет 0.15...1.52 ГПа [5]. Например, для двухфаз-
ных нанокристаллических покрытий TiC-TiB2 отношение Н3/Е*2 составило 
1.575 ГПа при твердости около 75 ГПа [9]. Для увеличения сопротивления пла-
стической деформации нужно при высокой твердости стремиться к минимально 
возможному модулю Юнга, что, в частности, имеет место при размерах зерен 
менее 10 нм. Например, путем оптимизации наноструктуры и двухосных на-
пряжений за счет уменьшения размеров зерен в покрытиях стехиометрического 
нитрида титана их твердость (Н) была увеличена от 33 до 56 ГПа, в то время как 
приведенный модуль Юнга (Е*) изменился от 402 до 480 ГПа. Таким образом, 
отношение Н3/Е*2 увеличилось от 0.222 до 0.806 ГПа [9]. 

Существуют два основных технологических способа управления размера-
ми и ориентацией зерен на наноуровне в однослойных покрытиях. Это ионная 
бомбардировка и смешивание химических элементов в процессе осаждения по-
крытия. Рассмотрим их подробнее в следующих разделах. 

 

Рис. 5.2. Кривые наноиндентирования покрытия TiAlN, полученные с помощью 
прибора NanoHardenessTester, CSM 
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5.1. Наноструктурирование покрытий и поверхностных слоев ионной  
бомбардировкой 

5.1.1. Бомбардировка низкоэнергетическими ионами в процессе осаждения по-
крытий 

С помощью ионной бомбардировки можно управлять механизмом образо-
вания покрытия в процессе роста при помощи энергии, поставляемой в конден-
сат ионами. Кинетическая энергия бомбардирующих ионов превращается в теп-
ловую в нанолокальных объемах, которые затем охлаждаются с крайне высоки-
ми скоростями около 1014 К/с [5]. Ионная бомбардировка в процессе осаждения 
также увеличивает плотность центров зародышеобразования, подвижность ато-
мов, уменьшает количество вакансий и пор, вводит тепловую энергию непо-
средственно в поверхностную зону, стимулируя протекание реакций и диффу-
зионных процессов. Для каждой температуры и типа соединения существует 
определенный интервал энергий осаждаемых частиц, в котором идущие на по-
верхности подложки взаимно-конкурирующие процессы зарождения, движения 
и аннигиляции радиационных дефектов приводят к наиболее совершенной 
структуре. В частности, ионная бомбардировка приводит к уменьшению разме-
ров зерен, способствуя формированию нанокристаллических пленок. Регулируя 
энергию и плотность потока бомбардирующих ионов, можно управлять разме-
рами зерен и кристаллитов (субзерен) в них. Рассмотрим конкретные примеры 
влияния энергии ионов на размеры кристаллитов при осаждении субмикрозер-
нистых (с размерами зерен 200…300 нм) вакуумно-дуговых покрытий TiCrN и 
CrN. 

На рис. 5.3 приведены кривые зависимости размеров субзерен в покрытии 
TiCrN от потенциала подложки. Видно, что минимальные размеры кристаллитов 
находятся в пределах 8…10 нм при потенциале подложки около 200 В (в данном 
случае и в дальнейших примерах имеется в виду отрицательный потенциал, ус-
коряющий положительные ионы к подложке). При дальнейшем повышении по-
тенциала размеры субзерен увеличиваются, вероятно, за счет повышения темпе-
ратуры в зоне конденсации. При этом субзерна в покрытии, осаждаемом на под-
ложке из твердого сплава, несколько больше, чем на подложке из быстрорежу-
щей стали. 

Другой пример управления размерами кристаллитов в субмикрозернистых 
покрытиях путем изменения энергии бомбардирующих ионов приведен на 
рис. 5.4 для случая осаждения однослойного покрытия CrN вакуумно-дуговым 
способом [11].  

Размеры кристаллитов CrN снижаются от 45 нм до ~ 8 нм с увеличением 
потенциала подложки в пределах 0…150 В; при дальнейшем увеличении энер-
гии намечается тенденция к их росту. 
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Протекание рекристаллизационного процесса происходит из-за возраста-

ния температуры в поверхностном слое, который разогревается под воздействи-
ем ионной бомбардировки (рис. 5.5). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Бомбардировка ионами покрытия в процессе осаждения может приводить к 

изменению морфологии строения зерен в нем. Так, при приложении потенциала 
смещения к подложке в пределах 0…-200 В в процессе роста в покрытии TiN фор-
мируется столбчатая структура зерен (рис. 5.6,а) с поперечным размером столбцов 
25…40 нм [12]. При повышении энергии бомбардирующих ионов механизм роста 
покрытия изменяется. Видно (рис. 5.6,б), что при приложении потенциала смеще-
ния к подложке -500 В покрытие приобретает глобулярную структуру в соответст-
вии с моделями Демчишина-Мовчана [13] и Торнтона [14], состоящую из зерен 
примерно равноосной формы с поперечным размером 12…16 нм. 

Рис. 5.3. Зависимость размеров субзерен 
в покрытии TiCrN от потенциала 
подложки из твердого сплава (1) и 
бысторежущей стали (2) [10] 

Рис. 5.4. Зависимость размеров 
субзерен в покрытии CrN от 
потенциала подложки [11] 
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Рис. 5.5. Зависимость размеров 
субзерен в покрытии CrN от 
температуры подложки [11] 
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Из этих примеров видно, что на размеры зерен влияют не только энергия 

ионов, но и состав покрытия, материал и температура подложки, давление газа. 
Поэтому в каждом конкретном случае необходимо оптимизировать процесс 
осаждения для достижения желательных результатов. 
5.1.2. Бомбардировка высокоэнергетическими ионами после осаждения покры-

тий 
Управление структурой покрытия в процессе осаждения осуществляется 

экспериментальным подбором комбинации режимов напыления, концентраций  
легирующих элементов, парциальных давлений рабочей газовой смеси, темпера-
туры подложки, методов и режимов сопровождающей ионной бомбардировки. 
Вследствие узкого диапазона давлений газа, при котором можно совмещать ра-
боту магнетронов и ионных источников, существуют определенные рамки при 
одновременном их применении в процессе нанесения покрытия.  

Другим эффективным способом направленного изменения структуры и со-
става покрытий может стать бомбардировка пучками ионов высокой энергии по-
сле осаждения покрытия, поскольку он не накладывает никаких ограничений на 
конструкцию ионных источников [15]. При этом может быть создан высокий 
градиент концентрации легирующих элементов и радиационных дефектов в по-
верхностном слое покрытия, что приводит при последующем отжиге к значи-
тельному диффузионному перераспределению элементов по толщине покрытия 
[16]. Путем повышения тока ионного пучка на величину, достаточную для акти-
вации диффузионной подвижности атомов, можно стимулировать процесс 
структурных и фазовых превращений на достаточно большую глубину в покры-
тии. Одними из наиболее подходящих для этих целей ионных источников явля-
ются вакуумно-дуговые типа “ДИАНА” [17] или “MEVVA” [18], генерирующие 
импульсные высокоэнергетические пучки металл-металлоидных ионов, особен-

Рис. 5.6. Электронно-микроскопическое изображение поперечного сечения 
покрытий TiN, полученных при температуре подложки 500°С и 
потенциале смещения 200 В (а) и 500 В (б) [12]

а б
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но эффективных для ионной имплантации нитридов и карбидов переходных ме-
таллов. Ионно-пучковая обработка позволяет синтезировать покрытия с изме-
няющимся по глубине структурно-фазовым составом, так называемые градиент-
ные наноструктурные покрытия. Нижний слой таких покрытий имеет хорошее 
сопряжение с подложкой и высокую несущую способность, верхний – обеспечи-
вает функциональные характеристики покрытий (твердость, износостойкость, 
жаростойкость и пр.), средний – служит в качестве переходного связующего и 
должен обладать высокой прочностью и достаточной вязкостью.  

В работе [19] и [20] исследована возможность получения градиентных нано-
композитных покрытий на основе перспективных систем Ti-Al-B-N и Ti-Al-Cr-B-N 
путем магнетронного осаждения покрытий TiN и TiAlN с последующей обработ-
кой их высокоэнергетическим пучком ионов, соответственно, (Al+B)+ и (Cr+B)+. 
Осаждение покрытий TiN проводилось на установке вакуумного напыления типа 
“Квант” [21] при помощи магнетрона с мишенью из титана, покрытий TiAlN – с 
мишенью из сплава Ti (~70 ат.%) и Al (~30 ат.%). Покрытия осаждались при тем-
пературе 573 К в реактивной среде из смеси газов аргона и азота с соотношением 
парциальных давлений 5: 1, соответственно. Потенциал смещения на подложке 
варьировали от Us=0 В до -200 В для обеспечения необходимой структуры покры-
тий. В качестве подложек применяли закаленные и отпущенные по стандартным 
режимам образцы из сталей 38ХН3МФА и Р6М5. Модифицирование напыленных 
покрытий композиционными пучками ионов (Al+B)+ [22] проводилось с помощью 
вакуумно-дугового импульсного ионного источника “ДИАНА-2”, встроенного в 
рабочую камеру установки напыления. Ускоряющее напряжение равно 80 кВ, ам-
плитуда тока ионного пучка – до 750 мА, частота импульсов – 50 Гц, длитель-
ность импульса – 250 мкс. Облучение ионным пучком выполнялось при дозах от 
32 до 112 мКл/см2. Для получения двухэлементных ионных пучков использова-
лись композиционные катоды, изготовленные методом порошковой металлургии. 
Для обеспечения стабильного горения вакуумной дуги в катодной системе ионно-
го источника композиционный катод должен отвечать определенным требовани-
ям по величине электропроводности, теплопроводности, механической прочности 
и пористости материала. Оптимальные составы применяемых катодов AlB и CrB, 
отвечающие этим требованиям, содержали, соответственно, {∼25 ат.% Al – 
∼75 ат.% В} и {~60 ат.% Cr – ~40 ат.% B}. 

Бомбардировка покрытия ионным пучком приводит к изменению его хи-
мического состава. На рис. 5.7 приведены концентрационные профили поверх-
ностного слоя покрытия TiN, модифицированного пучком ионов (Al+B)+ с раз-
личной энергией и дозой, полученные методом масс-спектрометрии вторичных 
ионов (МСВИ). Видно, что при выбранных условиях ионной бомбардировки 
внедрение атомов алюминия и бора может происходить в поверхностный слой 
на глубину до 240 нм. Изменение ускоряющего напряжения от 60 до 80 кВ при-
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водит к повышению энергии имплантируемых ионов и, соответственно, к увели-
чению глубины их проникновения в покрытие. С ростом дозы облучения увели-
чивается высота максимума на кривой распределения внедренных атомов по 
толщине покрытия. При этом в модифицированном поверхностном слое толщи-
ной 200 нм, средние концентрации титана и азота уменьшаются, а алюминия и 
бора увеличиваются. При максимальной дозе облучения равной 104 мКл/см2, СTi 
и СN достигают – 38 и 35 ат.%, соответственно, а СAl и СB – 18 и 9 ат.%. Для 
сравнения исходное покрытие отвечает составу: СTi – 58 ат.% и СN – 42 ат.%. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

На рис. 5.8 показано изменение химического состава поверхностного слоя 
покрытия TiAlN после бомбардировки пучком ионов (Cr+B)+ с различной энер-
гией и дозой, полученные методом МСВИ. При этом значительное влияние на 
концентрационные профили элементов в поверхностном слое покрытия TiAlN 
оказывает доза облучения. Видно, что внедрение ионов Cr и B в покрытие про-
исходит также примерно на одинаковую глубину ∼160…180 нм. Исходные по-
крытия состоят из ~35 ат.% Ti, ~15 ат.% Al и ~50 ат.% N. Увеличение дозы облу-
чения приводит к перераспределению концентраций элементов в поверхностном 

а б

в
Рис. 5.7. Изменение атомной 
концентрации С элементов Ti, N, Al, B с 
ростом глубины поверхностного слоя h 
в TiN покрытии: 
(а) - обработанным пучком ионов (Al+B)+ 
при ускоряющем напряжении U=60 кВ и 
дозе облучения D=16 мКл/см2; 
(б) - то же при U=80 кВ и D=32 мКл/см2; 
(в) - то же при U=80 кВ и D=104 мКл/см2 
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Рис. 5.8. Изменение атомной кон-
центрации С элементов Ti, Al, N, Cr, 
B с ростом глубины поверхностного 
слоя h в покрытии TiAlN: 
(а) - обработанным пучком ионов 
(Cr+B)+ при ускоряющем напряже-
нии U=60 кВ и дозе облучения 
D=32 мКл/см2; 
(б) - то же при D=64 мКл/см2; 
(в) - то же при D=128 мКл/см2 

б а

в

слое. При этом средние концентрации С титана, алюминия и азота уменьшают-
ся, а хрома и бора увеличиваются так, что при максимальной дозе облучения 
128 мКл/см2 СCr и СB достигают, соответственно, 26 и 36 ат.%, а СTi, СAl и СN – 
10, 5 и 23 ат.%. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
С помощью рентгеноструктурного анализа (РСА) установлено, что исход-

ные покрытия TiN состоят из одной фазы TiN с кубической решеткой В1 типа 
NaCl с параметром 0.426 нм и средним размером зерен в пределах 40…50 нм 
(рис. 5.8,а). Имплантация ионов алюминия и бора в покрытие TiN приводит, во-
первых, к уменьшению относительной доли зерен с ориентацией (200) и соот-
ветствующему увеличению с ориентацией (111), причем с ростом дозы облуче-
ния этот эффект возрастает. Во-вторых, изменяется фазовый состав поверхност-
ного слоя. Объемная доля основной фазы TiN уменьшается до 86% при дозе об-
лучения 32 мКл/см2, и 57% при дозе – 64 мКл/см2. Образуются новые фазы: 
Ti1-xAlxВ2 с гексагональной решеткой Р6/mmm и объемной долей 12% и 37% при 
дозах облучения 32 и 64 мКл/см2, соответственно, в небольшом количестве 
(2…6)% – TiB с орторомбической решеткой и Ti3AlN с кубической решеткой 
(рис. 5.9,б,в). С увеличением дозы облучения до 104 мКл/см2 объемные доли ос-
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новной фазы TiN и дополнительной Ti1-xAlxВ2 уменьшаются до 35 и 7 об.%, соот-
ветственно, в то время как TiAlN и TiB увеличиваются до 42 и 12 об.% 
(рис. 5.9,г). В небольшом количестве ~4 об.% появляются также новые фазы 
AlB10 и AlB12. Средний размер зерен основной фазы TiN, оцененный на основе 
данных РСА, и равный 45…50 нм в исходных покрытиях, уменьшается при 
бомбардировке ионным пучком поверхностного слоя вплоть до 10…15 нм при 
дозе 104 мКл/см2. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
С помощью РСА также установлено, что исходные покрытия TiAlN состоят 

из одной фазы – твердого раствора на основе соединений TiN-AlN с преимуще-
ственной ориентацией зерен – (111). Имплантация ионов хрома и бора в покры-
тие TiAlN приводит, во-первых, к увеличению относительной доли зерен с ори-
ентацией (111), причем с ростом дозы облучения этот эффект возрастает. Во-
вторых, изменяется фазовый состав поверхностного слоя. Объемная доля основ-
ной фазы TiAlN уменьшается до 73 и 75 об.%, соответственно, при дозах облу-
чения 32 и 128 мКл/см2. При дозе облучения 32 мКл/см2 образуются новые фазы 
– Cr2Ti и AlN с объемной долей 9 и 5 об.%, соответственно, а также в небольшом 
количестве (1…3 об.%) AlB12 и CrB4. С увеличением дозы облучения до 

Рис. 5.9. Рентгенограммы покрытия TiN: (а) - исходного; (б) - обработанного 
пучком ионов (Al+B)+ при ускоряющем напряжении U=80 кВ и дозе облучения 
D=32 мКл/см2; (в) - то же при D=64 мКл/см2; (г) - то же при D=104 мКл/см2

б

г

а

в
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128 мКл/см2 объемная доля фаз AlB12 и CrB4 увеличивается до 10 и 7 об.%, соот-
ветственно, в то время как AlN и Cr2Ti уменьшается до 2.5 и 0 об.%. 

Обработка поверхности TiN покрытий пучком ионов (Al+B)+ приводит к 
повышению нанотвердости и износостойкости поверхностного слоя (табл. 5.1). 
С увеличением дозы облучения эффект возрастает. При дозе 64 мКл/см2 износо-
стойкость повышается в ∼ 3 раза, нанотвердость на ∼29%. Дальнейшее повыше-
ние дозы до 104 мКл/см2 приводит к весьма значительному возрастанию износо-
стойкости и нанотвердости до значений в ∼4 и 1.6 раза превышающие исходные, 
соответственно. Известно [23], что покрытия на основе TiN с текстурой (111) 
имеют более высокую износостойкость и твердость по сравнению с покрытиями 
(200). Это может быть одной из причин наблюдаемого повышения трибологиче-
ских и механических свойств покрытий при ионно-лучевой бомбардировке. 
Другой причиной может быть зернограничное упрочнение за счет уменьшения 
размера зерен, что, согласно соотношению Холла-Петча [24], ведет к повыше-
нию прочности поликристаллических материалов. 
Таблица 5.1. Средние значения нанотвердости H, износостойкости ∆t/∆m и модуля 
упругости Е покрытий TiN в зависимости от дозы облучения 
 

Режим обработки покрытий H, ГПа Е, ГПа ∆t/∆m, ×106 с/г 
Исходное состояние 25.7±1.4 433±25 0.7±0.1 

Облучение с дозой 32 мКл/см2 28.9±1.5 448±22 1.5±0.2 

Облучение с дозой 64 мКл/см2 33.1±1.6 436±31 1.9±0.2 

Облучение с дозой 104 мКл/см2 40.2±1.6 471±24 2.8±0.3 

Также имеет место вероятное дисперсионное упрочнение за счет выделе-
ния высокодисперсной износостойкой боридной фазы. Высокая величина изно-
состойкости покрытий, обработанных пучком ионов (Al+B)+ с высокой дозой 
облучения, также может быть связана с повышенным содержанием алюминия в 
покрытии, приводящем к переходу основной фазы TiN в твердый раствор TiAlN. 
В исследуемых условиях имеет место окислительное изнашивание. В процессе 
трения температура поверхностного слоя покрытия повышается. При этом, как 
показано в [25], алюминий диффундирует к поверхности и, соединяясь с кисло-
родом, образует защитный слой Al2O3, затрудняющий дальнейшее окисление 
покрытия. Более высокая концентрация алюминия способствует созданию более 
мощного защитного слоя Al2O3. 

При бомбардировке пучком ионов (Cr+B)+ покрытий TiAlN обнаруживает-
ся другой вид изменения нанотвердости и износостойкости поверхностного слоя 
(табл. 5.2). В этом случае при дозе облучения 32 и 64 мКл/см2 износостойкость 
вначале значительно уменьшается в ∼9 и 3 раза, нанотвердость в ∼3.5 и ∼1.2, со-
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ответственно. При дальнейшем повышении дозы до 128 мКл/см2 износостой-
кость также, как в случае с покрытием TiN, облученным ионами (Al+B)+, значи-
тельно возрастает в ∼4.5 раза, тогда как нанотвердость остается практически не-
изменной в сравнении с исходным значением. Низкая величина износостойкости 
облученных пучком ионов (Cr+B)+ покрытий при малой и средней дозе может 
быть обусловлена выделением хрупкой фазы Cr2Ti в поверхностном слое, при-
водящем в процессе изнашивания к хрупкому разрушению покрытия, и даль-
нейшему переходу механизма изнашивания от окислительного к абразивному. 
Кроме того, известно [26], что фаза AlN, которая также выделяется при малых 
дозах облучения, обладает низкой твердостью и износостойкостью. Это также 
может быть причиной наблюдаемого снижения трибологических и механиче-
ских свойств покрытий при ионно-лучевой бомбардировке в диапазоне малых и 
средних доз облучения. Повышение износостойкости покрытий при высокой до-
зе облучения связывается с механизмом дисперсионного упрочнения поверхно-
стного слоя при выделении высокодисперсных износостойких боридных фаз 
AlB12 и CrB4. 
Таблица 5.2. Изменение трибомеханических свойств покрытий TiAlN при обработке 
пучком ионов (Cr+B)+ 
 

Режим обработки покрытий H, ГПа ∆t/∆m, × 106 с/г 

Исходное состояние 39.3 ± 0.8 2.09 

Облучение с дозой 32 мКл/см2 37.9 ± 0.6 0.23 

Облучение с дозой 64 мКл/см2 33.1 ± 0.5 0.75 

Облучение с дозой 128 мКл/см2 40.1 ± 0.7 9.60 
*(H – нанотвердость, ∆t/∆m – износостойкость) 

5.1.3. Ионная бомбардировка поверхностного слоя подложек из сталей 
Наноструктурирование поверхностных слоев является одним из наиболее 

эффективных способов их упрочнения, которое обеспечивает максимально од-
нородное распределение напряжений на интерфейсе “упрочненный поверхност-
ный слой - подложка”. Наличие в наноструктуре квазиаморфной фазы обеспечи-
вает эффективную релаксацию в наноструктурном поверхностном слое концен-
траторов напряжений всех масштабов, приводя к значительному повышению 
механических свойств нагруженного твердого тела. 

Проиллюстрируем сказанное на примере наноструктурированных поверх-
ностных слоев высокопрочных сталей 30ХГСН2А-ВД и ВНС-5 [27-29], широко 
используемых в авиастроении. Наноструктурирование проводилось с помощью 
бомбардировки поверхности композиционным ионным пучком (Al+B)+. Как 
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видно из рис. 5.10, в результате в поверхностном слое происходит фрагментация 
исходных зерен. На картине микродифракции появляются прерывистые дифрак-
ционные кольца, свидетельствующие о наноструктурировании поверхностного 
слоя. Размеры субзерен уменьшаются до 10…20 нм, а их азимутальная разори-
ентировка достигает 15…20°. Плотность дислокаций в наноструктуре очень ве-
лика ~1.0×1011 см-2.  

В результате имплантации в поверхностный слой композиций ионов про-
исходит выделение тонкодисперсных частиц карбидов и боридов, которые ста-
билизируют высокодефектную наноструктуру. Совместное влияние всех ука-
занных факторов обеспечивает значительное возрастание эксплуатационных ха-
рактеристик сталей.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
В таблице 5.3 приведены значения нанотвердости H, износостойкости 

Δt/Δm, а также относительная величина повышения предела выносливости и 
долговечности. Величина эффектов зависит от вида имплантируемых ионов, до-
зы облучения и материала катода. При увеличении дозы облучения отмечено 
повышение и нанотвердости, и изностостойкости, соответственно, в ~2.1 и 
2.8 раза. При этом наилучший комплекс трибомеханических свойств достигается 
при дозе облучения 32 мКл/см-2, поскольку при дальнейшем увеличении дозы 

Рис. 5.10. Микроструктуры (а,в) поверхностного слоя высокопрочной стали 
30ХГСН2А-ВД и картины микродифракции (б,г), полученные с помощью 
ПЭМ; а,б - исходный образец, в,г - после бомбардировки пучком ионов при 
дозе облучения 32 мКл/см-2 

а

г в

б 
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рост нанотвердости прекращается, а износостойкость начинает уменьшаться. 
Подобные эффекты наблюдаются на стали ВНС-5.  
Таблица 5.3. Изменение механических свойств высокопрочных сталей при ионно-
пучковом наноструктурировании поверхностного слоя 
 
Материал 
образцов 

Доза 
облучения, 
мКл/ см-2 

H, ГПа Δt/Δm, ×102

с/мг 
Повышение 
предела 

выносливости 

Повышение 
долговечности

Сталь 
30ХГСН2
А-ВД 

- 4.7±0.3 2.6±0.3 - - 
32.0 
48.0 

9.9±1.0 
10.1±1.1 

7.1±0.6 
6.2±0.5 

32…34% 
30…33% 

5…40 
8…36 

Сталь  
ВНС-5 

- 8.2±0.8 5.3±0.6 - - 
32.0 12.0±0.9 10.3±1.0 18…22% 2…20 

В процессе поверхностной обработки пучком ионов азота стали ВНС-5 фор-
мируется модифицированный слой, характеризующийся достаточно однородным 
распределением зерен по размеру, со средним размером ~50 нм (рис. 5.11). Измере-
ние микротвердости в приповерхностном слое с помощью наноиндентирования 
показало ее увеличение до 9.4 ГПа против значения 5.8 ГПа, характерной для ис-
ходных образцов стали ВНС-5. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
На рис. 5.12 приведены кривые течения образцов высокопрочной стали 

ВНС-5. Образцы в исходном состоянии имели следующие механические харак-
теристики: σ0.2=450 МПа, σВ=1700 МПа, δ=20%. Для имплантированных образ-
цов увеличения предела текучести не наблюдали. Однако их пластичность, рав-
но как и форма кривых течения отличались от таковых для образцов в исходном 
состоянии: бомбардировка ионами азота привела к увеличению δ до 22.4%. 

 

Рис. 5.11. Морфология поверхностного слоя высокопрочной стали ВНС-5, 
имплантированного ионами N+; атомно-силовая микроскопия 

а б 
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Проведенный анализ изображений поверхности рабочей части исследуе-

мых образцов (рис. 5.13), полученных с помощью сканирующей электронной 
микроскопии после их разрушения, вполне объясняет наблюдаемое различие 
кривых течения. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

В образцах в исходном состоянии в области шейки наблюдается формиро-
вание мелких микротрещин, ориентированных преимущественно по нормали к 
направлению нагружения. В образце, имплантированном ионами азота, основу 
деформационного рельефа составляют преимущественно мезоламели локально 
экструдированного материала, протяженность которых может превышать 
100 мкм, ориентированные в направлении максимальных касательных напряже-
ний. Это значительно превышает средний размер зерна в объеме поликристалла. 
Последнее означает, что сдвиги в ионно-имплантированном поверхностном слое 
не определяются кристаллографической природой основного материала. Их 
большая протяженность в направлении максимальных касательных напряжений 
свидетельствует о низкой сдвиговой устойчивости наноструктурированного 
ионной имплантацией поверхностного слоя. Именно это обстоятельство обеспе-

Рис. 5.13. РЭМ-изображения поверхности разрушенных образцов высокопрочной 
стали ВНС-5, снятые вблизи места разрушения; а) исходное состояние, 
б) ионная имплантация N+; увеличение ×2000. Размер изображения 100×140 мкм 

а б

Рис. 5.12. Кривые течения 
образцов ВНС-5: 1) в исходном 
состоянии; 2) после обработки 
пучком ионов N+ 
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чивает эффективную релаксацию опасных концентраторов напряжений, которые 
возникают при сопряжении поверхностного слоя и подложки.  

При растяжении данный эффект обусловливает повышение пластичности 
образца. Еще больший эффект наблюдается при циклическом нагружении в ис-
пытаниях на усталостное разрушение. В этом случае основной образец нагружа-
ется в упругой области, а его поверхностные слои испытывают пластическую 
деформацию. Несовместность деформации поверхностного слоя и подложки 
обусловливает зарождение в поверхностном слое усталостных трещин, развитие 
которых завершается усталостным разрушением образца в целом. 

В условиях циклического нагружения наноструктурирование ионной им-
плантацией поверхностного слоя стали ВНС-5 приводит к значительному повы-
шению усталостной прочности материала. Так, количество циклов до разруше-
ния образцов в исходном состоянии составляет ~100 тыс. циклов, усталостная 
прочность образцов, подвергнутых имплантации ионами N+, выросла более чем 
в 3 раза, и составила 320 тыс. циклов. 

Результаты исследования поведения поверхностных слоев материалов при 
нагружении, полученные в последние годы, показывают, что создание в них на-
ноструктурных состояний позволяет существенно улучшать триботехнические и 
механические свойства материалов. Эффективным путем является создание в 
поверхностном слое наноструктуры, имеющей значительную объемную долю 
дефектной фазы и градиентный характер ее перехода к основной кристалличе-
ской структуре в объеме материала. В результате создается поверхностный 
демпфирующий слой, который способен затруднять генерацию дислокаций и 
образование микротрещин в поверхностном слое и их проникновение в объем 
материала, что задерживает деградацию поверхностного слоя и предотвращает 
преждевременный износ и разрушение материала. Как показано выше, одним из 
эффективных методов создания неравновесных наноструктур в поверхностном 
слое металлов и сплавов является бомбардировка (имплантация) высокоэнерге-
тическими ионными пучками. Далее рассмотрим возможности наноструктури-
рования поверхностного слоя сталей с помощью композиционных ионных пуч-
ков различного элементного состава. 

При модификации поверхностного слоя алюминиевого сплава В95, нержа-
веющей стали 12Х18Н10Т путем имплантации ионов молибдена, титана, меди, 
бора с энергией до 100 кэВ [30] наблюдается изменение его напряженно-
деформированного состояния – повышаются внутренние упругие напряжения 
I рода, микронапряжения II рода, увеличивается параметр решетки. В результате 
повышается микротвердость, снижается скорость износа и коэффициент трения. 
В [31] показано, что микротвердость поверхностного слоя высокопрочной стали 
100Cr6, измеренная в области малых нагрузок Р=5мН, при имплантации ионов 
С+ с энергией 100 кэВ и дозой 4×1017см-2 возрастает в 1.8 раза, тогда как внедре-
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ние ионов В+, N+, Ag+, Sn+, Pb+ не влияет на микротвердость поверхностного 
слоя этой стали. Повышение износостойкости стали 52100 также наблюдалось 
при имплантации ионов Ti+ и (Ti++C+) [32]. При этом бомбардировка двухэле-
ментным ионным пучком приводила к более высокому эффекту, чем одноэле-
ментным. При имплантации ионов Ti+ в железо (99.9%) [33] микротвердость 
возрастает с увеличением дозы, достигая при дозе 1×1017см-2 значения, которое в 
1.4 раза выше исходной микротвердости материала. Далее возрастание микро-
твердости достигает насыщения в связи с образованием тонкого аморфного слоя 
на поверхности имплантированных образцов. В [34] отмечается, что импланта-
ция в поверхностный слой мартенситной стали ШХ15 нескольких элементов, 
таких как Ti+C, Ti+B при прочих равных условиях обработки, является более 
эффективной, чем имплантация одним элементом Ti. При исследовании [35] 
концентрационных профилей имплантированных ионов показано, что в услови-
ях вакуумно-дуговой импульсно-периодической имплантации многозарядных 
ионов, включающих несколько химических элементов, наблюдается более 
сложное распределение концентрации внедренных элементов в поверхностном 
слое, распространяющееся на большую глубину по сравнению с имплантацией 
однозарядных ионов одного вида. 

В качестве наиболее вероятного механизма влияния ионной имплантации 
на трибомеханические свойства металлов и сплавов рассматривается формиро-
вание наноструктуры в поверхностном слое, происходящее вследствие измене-
ния его химического и фазового состава, возникновения в поверхностном слое 
значительных сжимающих остаточных напряжений, повышения концентрации 
дефектов, примесных атомов и мелкодисперсных включений. Более сильного 
эффекта следует ожидать при имплантации ионов с малым размером и высокой 
зарядностью, которые способны внедриться на большую глубину. Очень эффек-
тивны комплексы ионов металлов и неметаллов, вызывающих значительные ис-
кажения кристаллической решетки. В этой связи рассмотрим результаты нано-
структурирования поверхностного слоя и связанного с ним изменения механи-
ческих и триботехнических свойств высокопрочной стали 38ХН3МФА мартен-
ситного класса при вакуумно-дуговой импульсно-периодической имплантации 
композиционными пучками ионов (Al+B)+, (Mo+B)+, (Cr+B)+ [22,36-38]. 

Облучение композиционными пучками металл-металлоидных ионов про-
водилась с помощью вакуумно-дугового импульсного ионного источника типа 
“ДИАНА” при ускоряющем напряжении 80 кВ, амплитуде тока  ионного пучка – 
до 700 мА, частоте импульсов 50 Гц, длительности импульса 250 мкс. Двухком-
понентные пучки ионов (Al+B)+, (Mo+B)+, (Cr+B)+ получали путем применения 
электропроводящих катодов на основе боридов алюминия, молибдена, хрома, 
изготовленных методом порошковой металлургии. Энергия ионов определяется 
ускоряющим напряжением и зарядностью ионов в пучке. Температура нагрева 
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образцов в процессе имплантации не превышала 50°С. Облучение ионными 
пучками выполняли при двух дозах – 32 мКл/см2 и 50 мКл/см2.  

С помощью метода Оливера и Фарра [39] на основании полученных кри-
вых наноиндентирования h (Р) (рис. 5.14) были определены значения нанотвер-
дости H и модуля упругости E поверхностного слоя образцов. В таблице 5.4 
приведены средние значения величин Н и Е, а также износостойкости Δt/Δm. 
Видно, что облучение пучками ионов (Мо+B)+ образцов, изготовленных из ста-
ли 38ХН3МФА, приводит к повышению нанотвердости в ∼1.1 раза, пучками 
(Сr+В)+ и (Al+B)+ – в ∼1.2 раза. Более значительное влияние бомбардировка 
ионными пучками оказывает на износостойкость поверхностного слоя стали 
38ХН3МФА, которая увеличивается в ∼1.9, ∼2.5 и ∼3.2 раза, соответственно, при 
облучении пучками (Сr+В)+, (Mo+B)+ и (Al+B)+. Величина этих эффектов воз-
растает с ростом дозы облучения. При измерении нанотвердости, модуля упру-
гости и износостойкости облученных ионными пучками образцов наблюдается 
значительное возрастание величины дисперсии отклонения измеряемых харак-
теристик от их среднего значения по сравнению с исходными образцами. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Таблица 5.4. Средние значения износостойкости Δt/Δm, нанотвердости H, модуля  
упругости Е образцов в зависимости от дозы облучения D и элементного состава 
ионных пучков 
 

Состав ионного 
пучка D, мКл/см2 Δt /Δm, 

108с/мг H, ГПa E, ГПa 

- - 1.0±0.1 7.8±0.2 220±11 
Cr+B 32 1.9±0.2 9.6±0.2 230±22 
Mo+B 32 2.5±0.4 8.3±0.9 262±18 

Al+B 
32 3.2±0.5 9.1±0.2 260±19 
48 4.2±0.5 9.8±0.3 248±26

 

а б в 

Рис. 5.14. Кривые изменения с ростом нагрузки (Р) глубины (h) внедрения 
наноиндентора в поверхностный слой образцов, облученных пучком ионов 
(Al+B)+ (а), (Cr+B)+ (б) и (Mo+B)+ (в) с дозой облучения 32 мКл/см2 
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На рис. 5.15 приведены кривые изменения атомной концентрации С вто-
ричных ионов алюминия, молибдена, хрома и бора с ростом глубины h ионно-
имплантированного поверхностного слоя образцов стали, облученных пучками 
ионов (Al+B)+, (Мо+B)+, (Сr+B)+ с дозой 32 мКл/см2, полученные с помощью 
метода масс-спектрометрии вторичных ионов (МСВИ). Видно, что с ростом 
глубины концентрация имплантированных ионов повышается от некоторой на-
чальной величины Ci0 до максимального значения Cimax, а затем плавно понижа-
ется до нуля. Сравнение полученных кривых Ci(h) показывает, что в пределах 
экспериментальной погрешности среднее значение глубины внедрения ионов 
бора во всех образцах одинаково и равно <hB>=40±4 нм. Для отдельных элемен-
тов глубина их проникновения составляет: для ионов алюминия <hAl>=43±4 нм, 
для ионов молибдена <hМо>=24±3 нм, для ионов хрома <hCr>=38±3 нм. Опреде-
ленное на основе полученных концентрационных профилей среднее значение 
глубины внедрения ионов бора значительно ниже расчетной величины проек-
тивной длины их пробега Rp=93 нм в железе [40] при величине зарядности этих 
ионов равной 1. Отклонение экспериментальных значений от расчетных может 
быть связано с отсутствием в пучке отдельных положительно заряженных ионов 
бора в связи с недостаточно высокой энергией дуги, испаряющей и ионизирую-
щей материал катода в ионном источнике. По-видимому, в данном случае ион-
ный пучок состоит из ионов металла и однозарядных положительно заряженных 
металл-металлоидных комплексов, которые, будучи ускоренными электриче-
ским полем до энергии 80 кэВ, распадаются при соударении с поверхностью об-
разца на ионы металла и металлоида. В этом случае средняя энергия ионов бора 
должна быть меньше 40 кэВ и, следовательно, средняя длина их пробега – менее 
48 нм [40], что и зафиксировано в эксперименте. Среднее значение  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

Рис. 5.15. Изменение атомной концентрации имплантированных элементов 
Al, Mo, Cr, B с ростом толщины поверхностного слоя образцов стали 
38ХН3МФА, облученных пучками ионов (Al+B)+ (Х62), (Мо+B)+ (Х77) и 
(Cr+В)+ (Х60) дозой облучения 32 мКл/см2 
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глубины внедрения ионов алюминия и молибдена близки в пределах экспери-
ментальной погрешности к расчетной величине их среднего проективного про-
бега 42 и 21 нм, соответственно, тогда как для ионов хрома оно существенно 
больше, чем расчетное значение Rp=24 нм. Это может быть обусловлено увели-
чением зарядности последних выше 1, что, как показано в [41,42], может иметь 
место для пучков ионов хрома, заряд которых может достигать +2е при генери-
ровании вакуумно-дуговыми ионными источниками типа “ДИАНА”. 

Методом рентгеноструктурного анализа исследована сталь 38ХН3МФА в 
исходном состоянии и после имплантации пучками ионов (Mo+B)+, (Al+B)+ и 
(Cr+B)+. Ионная имплантация приводит к изменению параметра решетки основ-
ной фазы и областей когерентного рассеяния. Отличие в параметре решетки ис-
ходной стали и имплантированной ионами (Cr+B)+ незначительно 0.2867 нм и 
0.2868 нм, соответственно (табл. 5.5). Это связано с тем, что радиусы атомов  
α-Fe и Cr равны 0.128 нм, а бор может входить решетку α-Fe как примесь вне-
дрения в небольшом количестве, не более 0.001% [43]. В большей степени на 
параметр решетки оказывают влияние ионы алюминия и молибдена, имеющие 
существенно отличные от железа атомные радиусы 1.43 и 1.40 нм, соответст-
венно, и входящие в решетку по типу замещения. Размеры областей когерентно-
го рассеяния Sx в обработанных ионными пучками поверхностных слоях стали 
уменьшаются. Наиболее значительное изменение Sx наблюдается также при им-
плантации ионов (Al+B)+ и (Mo+B)+.  

Как показывают электронно-микроскопические исследования, в исходном 
состоянии структура образцов представляет собой пакетно-пластинчатый мар-
тенсит с выделениями цементита Fe3C игольчатой формы внутри мартенситных 
кристаллов.  
Таблица 5.5. Параметры решетки а, размер блоков когерентного рассеяния Sx  
в зависимости от состава ионного пучка 
 

Состав ионного пучка а, нм S, нм 
- 0.2867±0.001 ≥100 

Cr+B 0.2868±0.001 48 
Mo+B 0.2871±0.001 20 
Al+B 0.2873±0.001 30 

В результате ионной имплантации выделения цементита в поверхностном 
слое практически полностью растворяются. По-видимому, бор, образуя в по-
верхностном слое соединение Fe3B, вместе с цементитом Fe3C преобразуются в 
сложный борокарбид железа с аналогичной кристаллической решеткой. Распо-
лагается эта фаза на дислокациях, по границам реек и пластинок во всех образ-
цах, независимо от вида ионного пучка применявшегося для обработки. Также 
для всех имплантированных образцов независимо от состава мишени наблюда-
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ется фрагментация зерен в поверхностном слое. Пример фрагментации зерен по-
казан на рис. 5.16, на котором приводится электронно-микроскопическое изо-
бражение имплантированного ионами (Мо+В)+ поверхностного слоя стали 
38ХН3МФА. Фрагменты в рейках вытянуты вдоль границ последних, в пласти-
нах фрагментов немного. Их размеры составляют в среднем 0.4×0.2 мкм в пла-
стинах и 0.3×0.1 мкм в рейках. По всему объему образца распределена фаза МoB 
(микродифракционная картина на рис. 5.16) с орторомбической решеткой 
CmСm, имеющей параметры а=3.16 Å, b=8.44 Å, c=3.08 Å. Средний размер час-
тиц этой фазы составляет ∼32 нм. Более мелкая фаза, дающая гало около цен-
трального кольца, может относиться к MoB2 либо Mo0.8B3. Обе эти фазы имеют 
гексагональную плотноупакованную структуру типа P6/mmm и отличить их не 
представляется возможным. Размеры этой фазы от 5 до 20 нм. Скалярная плот-
ность дислокаций ρ составляет в рейках 3.5×1010см-2, в пластинах 2.0×1010см-2. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
В образцах стали 38XН3МФА, имплантированной ионами алюминия и бо-

ра (рис. 5.17), кроме фазы Fe3(BC) в поверхностном слое обнаруживаются фаза 
AlB2 c гексагональной плотноупакованной решеткой с параметрами а=3.0054 Å и 
с=3.2528 Å. Располагается эта фаза внутри пластин, реек и на дислокациях. 
Средние размеры этой фазы варьируются от 10 нм в рейках до 18 нм в пласти-
нах. Частицы AlB2 имеют округлую форму, частицы Fe3(BC) напоминают слегка 
измененные иголки цементита. Кроме указанных фаз присутствует также фаза 
AlB12 c орторомбической решеткой. Размер частиц этой фазы значительно круп-
нее и составляет в среднем около 140 нм. 

 

Рис. 5.16. Электронно-микроско-пическое изображение структуры 
поверхностного слоя стали 38XН3МФА, имплантированного ионами молибдена 
и бора: а - светлопольное изображение (стрелками обозначены частицы фазы 
MoB), б - микродифракционная картина 
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Рис. 5.17. Электронно-микроскопическое изображение структуры 
поверхностного слоя стали 38XН3МФА, имплантированного ионами (Al+B)+ (а) и 
микродифракционная картина (б). Стрелками указаны рефлексы фаз Fe3(BC) и AlB12 
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Под действием ионного пучка (Cr+B)+ структура поверхностного слоя 

стальных образцов также фрагментируется (рис. 5.18,а). Размеры фрагментов 
составляют около 100 нм. Микродифракционная картина, полученная с таких 
участков, представляет собой, как правило, кольцевые рефлексы (рис. 5.18,б,в). 
Внутри первого кольца виден сильный диффузный фон, так называемое гало, 
имеющее радиус, соответствующий фазе Cr5B3 c тетрагональной кристалличе-
ской решеткой (I4/mcm) с параметрами: а=0.537 нм; с=1.0184 нм. По-видимому, 
эта фаза находится в состоянии, близком к аморфному. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

На изображениях поверхности фольги, полученных методом электронной 
микроскопии, видны мелкие частицы округлой формы размером около 10 нм, 
которые представляют собой фазу CrB с тетрагональной кристаллической ре-
шеткой CmCm с параметрами: а=0.2946 нм, с=1.568 нм. Частицы фазы СrB2, об-
ладающей ГПУ решеткой, имеют вытянутую форму и относительно большие 

Рис. 5.18. Электронно-микроскопическое изображение структуры поверхно-
стного слоя стали 38ХН3МФА, имплантированного ионами (Cr+B)+ (а), 
микродифракционные картины (б, в) вблизи участка А, демонстрирующие 
обнаруженные фазы CrB, CrB2, Cr5B3 
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размеры 30×100 нм и представлены точечными рефлексами на микродифракци-
онной картине (рис. 5.18,б,в). Кроме боридов хрома обнаружено присутствие 
также довольно крупных (∼30…40 нм) частиц σ-фазы FeCr с тетрагональной 
решеткой. В поверхностном слое имплантированных образцов дислокации рас-
пределены неравномерно – встречаются места с высокой скалярной плотностью 
(средняя скалярная плотность дислокаций в них составляет 1.5×1011 см-2) и места 
совершенно свободные от дислокаций. 

Согласно [44] повышение нанотвердости поверхностного слоя сталей при 
ионной имплантации может происходить в общем случае за счет действия четы-
рех основных механизмов – дисперсионного, твердорастворного, дислокацион-
ного и зернограничного упрочнения. Эффективность дисперсионного упрочне-
ния может быть обусловлена выделением мелкодисперсных боридных частиц в 
поверхностном слое. По-видимому, роль этого механизма наиболее существенна 
при имплантации ионов (Cr+B)+, при которой достигается наибольшая атомная 
концентрация внедренных элементов. Эффект от твердорастворного упрочнения 
должен быть максимальным при внедрении ионов (Al+B)+, наиболее отличаю-
щихся по величине атомного радиуса от железа. Поскольку результат фрагмен-
тации и изменения плотности дислокаций не имеют в пределах погрешности 
эксперимента значимых различий при обработке различными видами ионных 
пучков, то следует ожидать более высоких значений нанотвердости при имплан-
тации ионов (Cr+B)+ и (Al+B)+, что и наблюдается на опыте.  

Одной из причин повышения износостойкости может быть увеличение при 
имплантации ионов внутренних упругих напряжений I рода, о чем свидетельст-
вует возрастание параметра решетки (табл. 5.5). Оценка в первом приближении 
их уровня [45,46] по смещению рентгеновских линий относительно их положе-
ния на дифрактограмме стали в исходном состоянии, дает для образцов, имплан-
тированных пучками ионов (Cr+B)+, (Mo+B)+ и (Al+B)+ значения, соответствен-
но, ~60, ~250 и ~380 МПа при использовании экспериментальных значений мо-
дулей упругости Е (табл. 5.4) и коэффициенте Пуассона ν=0.28, что качественно 
согласуется с характером зависимости износостойкости от вида, используемого 
для бомбардировки, ионного пучка. 

Однако определяющий вклад в повышение износостойкости ионно-
имплантированных образцов стали должно давать наноструктурирование по-
верхностного слоя, которое обнаруживается по фрагментации структуры основ-
ной фазы и уменьшению размеров блоков когерентного рассеяния. Согласно 
[47,48], пластическая деформация в твердых телах может зарождаться и распро-
страняться только в зонах растягивающих нормальных напряжений, где воз-
можны локальные структурные превращения, необходимые для зарождения и 
распространения дефектов кристаллической решетки. Отсюда следует, что 
“шахматный” характер распределения растягивающих нормальных напряжений 
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на интерфейсе “ионно-имплантированный поверхностный слой – подложка” 
обусловливает локализацию зарождения пластических сдвигов в поверхностном 
слое деформируемого материала. Чем ниже масштабный уровень локализации 
деформации, тем больший объем материала одновременно вовлекается в пла-
стическое течение и тем выше все механические характеристики нагруженного 
материала. Другими словами, на интерфейсе “упрочненный  поверхностный 
слой – подложка” необходимо формировать “шахматную доску” с минимальны-
ми размерами клеток. Тем самым обеспечивается квазиоднородное распределе-
ние напряжений и задерживается возникновение макроконцентраторов напря-
жений, зарождающих магистральную трещину и разрушение материала, и, та-
ким образом, повышается износостойкость материала. 

Таким образом, при облучении поверхностного слоя высокопрочных ста-
лей композиционными ионными пучками поверхностный слой обогащается 
атомами внедренных элементов до различной степени и на разную глубину, ко-
торые зависят от вида ионов, их зарядности. Поверхностный слой характеризу-
ется определенным семейством концентрационных профилей химических эле-
ментов, которое определяет не только градиент химического состава, но и изме-
нение его структурно-фазового состояния по глубине слоя. При имплантации 
композиций ионов происходит наноструктурирование поверхностного слоя, вы-
деление и укрупнение новых мелкодисперсных упрочняющих фаз и растворение 
исходных. При этом повышается параметр решетки основной фазы, понижается 
размер блоков когерентного рассеяния, изменяется уровень внутренних упругих 
напряжений и плотность дислокаций, происходит фрагментация зерен основной 
фазы. С ростом дозы облучения величина наблюдаемых эффектов усиливается. 
Вакуумно-дуговая импульсно-периодическая имплантация композиционными 
пучками ионов (Al+B)+, (Mo+B)+ и (Cr+B)+ поверхностного слоя образцов высо-
копрочных сталей приводит к увеличению износостойкости и нанотвердости. 
Величина эффектов зависит от вида ионов, присутствующих в пучке, и режима 
ионной бомбардировки.  

5.2. Наноструктурирование покрытий путем смешивания химических эле-
ментов 

Смешивание (модифицирование) основано на добавлении одного или не-
скольких химических элементов в основной материал покрытия. Это должны 
быть элементы, нерастворимые в базовом веществе или с ограниченной раство-
римостью. Добавляемые элементы сегрегируют по границам зерен основного 
элемента в виде очень тонкого нанозернистого или аморфного слоя, который 
служит препятствием для дальнейшего роста зерен. Процесс смешивания позво-
ляет получать однослойные нанокомпозитные покрытия без ионной бомбарди-
ровки. Этот процесс рассмотрен подробно в разделе 5.3.1. 
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Пример влияния концентрации азота на размеры кристаллитов в покрытиях 
из нитрида титана приведен на рис. 5.19, из которого следует, что минимальные 
их размеры 9 нм достигаются при нестехиометрическом составе TiNx (х=38...40%). 
При минимальных размерах кристаллитов в покрытии минимальны остаточные 
напряжения и максимально сопротивление эрозионному износу [49]. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Другой пример влияния концентрации азота на размеры кристаллитов ва-

куумно-дугового покрытия TiCrN показан на рис. 5.20. С повышением давления 
азота в вакуумной камере при напылении покрытия кристаллиты TiCrN в зернах 
уменьшаются до 8...10 нм, причем на подложке из быстрорежущей стали их 
размеры несколько меньше. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 5.20. Зависимость размеров 
кристаллитов TiCrN на подложках из 
твердого сплава (1) и быстрорежущей 
стали (2) от давления азота [10] 

Рис. 5.19. Кривые изменения эрозии (1), остаточных напряжений сжатия (2), 
размеров кристаллитов (3) от содержания азота в покрытии TiNх [49] 
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Таким образом, используя процессы ионной бомбардировки и смешивания, 
можно получать покрытия с максимальной твердостью и отношением Н3/Е*2. 
Контролируемыми параметрами этого процесса конденсации являются плот-
ность потока и энергия ионов, температура подложки. Существенную роль игра-
ет правильный выбор базового элемента, образующего конденсат, а также состав 
и количество легирующей добавки. 

Наноструктурные покрытия условно разделяют на твердые (Н<40 ГПа) и 
сверхтвердые (Н>40 ГПа) [5]. 

Твердые покрытия характеризуются относительно высоким уровнем пла-
стической деформации, увеличивающейся до 70% с уменьшением твердости до 
≈10 ГПа (рис. 5.21). Они также имеют высокие внутренние напряжения на уров-
не нескольких ГПа и размеры зерен более 10 нм. Сверхтвердые покрытия обла-
дают высоким коэффициентом упругого восстановления формы We, который 
возрастает с увеличением твердости до 80% при Н ≈70 ГПа [5]. Они могут иметь 
как высокий, так и низкий уровни внутренних напряжений, а также размеры зе-
рен больше и меньше 10 нм. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

5.2.1. Нанокомпозитные однослойные покрытия 
Нанокомпозиционные покрытия представляют большой интерес для тех-

нологов. Они однослойные и состоят из основной нанокристаллической твердой 
фазы, на границах зерен которой располагается тонкий слой второй нанокри-
сталлической или аморфной фазы, препятствующей росту зерен основной фазы. 
Другими словами, твердые зерна упрочняющей фазы разделены между собой 
тонкими прослойками атомов другой фазы, которые сегрегируют преимущест-
венно на межзеренных границах. 

Двухфазные твердые и сверхтвердые нанокомпозитные покрытия можно 
разделить на две группы: первый тип нанокомпозитов – нк-MeN/твердая фаза 

Рис. 5.21. Кривые нагружения-
разгружения твердых (Н=12,7 ГПа, 
Е*=273 ГПа, We=35%, 
Н3/Е*2=0,027 ГПа) и сверхтвердых 
(Н=46 ГПа, Е*=352 ГПа, We=71%, 
Н3/Е*2=0,78 ГПа) покрытий CrNiN [7] 
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(напр. а-TiB2, а-Si3N4 и др.) или второй тип нанокомпозитов – нк-MeN/мягкая 
фаза (напр. Сu, Ag, Ni, Y и др.), где нк и а, соответственно, нанокристаллические 
и аморфные фазы; Me – металлы Ti, W, Zr, Cr, Al, Mo и др., образующие твердые 
нитриды. Твердость Н пленок в обеих группах, т.е. нанокомпозитов типа нк-
MeN/a-твердая фаза и нк-MeN/металл может составлять от ~10 ГПа до 70 и 
55 ГПа соответственно. Нанокомпозиты с Н>70 ГПа являются многофазными 
покрытиями на основе тройных и четверных сплавов, таких как TiSiN или 
TiAlVN [7]. 

  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
В нанокомпозитах первой группы (нк-MeN/твердая фаза) вторая фаза мо-

жет быть аморфной (a-Si3N4, алмазоподобный углерод DLC) или нанокристал-
лической (BN, A1N, Ti(B,С) и др.) [5]. Они обладают сверхвысокой твердостью, 
большими коэффициентами упругого восстановления формы и отношения 
Н3/Е*2, высокой термостойкостью [5, 6, 9, 50]. Можно ожидать, что на режущих 
инструментах при высоких температурах и нагрузках такие покрытия будут су-
щественно увеличивать их стойкость. Однако технологические процессы их на-
пыления достаточно сложны.  

Более просты для нанесения нанокомпозитные покрытия, относящиеся ко 
второй группе. Исследованы покрытия TiN/Cu, ZrN/Cu, A1N/Cu, CrN/Ni, ZrN/Ni, 
TiN/Ag и др. Для их нанесения использовали ионное распыление мишеней из ме-
ди и титана с применением источника Кауфмана [51], магнетронный способ (на-
пример, [7,48]), вакуумно-дуговой способ [52] или вакуумно-дуговой способ при 
испарении титана и магнетронный при одновременном распылении меди [53]. 

Согласно [51], при добавлении в покрытие TiN в процессе осаждения 
1.5 ат.% Сu размеры зерен сохраняются на уровне 22 нм, сохраняется и ориен-
тация зерен (111) (рис. 5.22). Медь рентгенографически не обнаруживается. При 
этом увеличивается твердость от 22 до 30 ГПа и уровень внутренних напряже-
ний. Покрытие приобретает больший коэффициент упругого восстановления 
формы (91%) по сравнению с чистым TiN (рис. 5.23). При увеличении содержа-
ния меди до ~2 ат.% и более размеры зерен снижаются примерно до 5 нм, 
уменьшаются внутренние напряжения и твердость до 10...12 ГПа, ориентация 

Рис. 5.22. Размеры зерен TiN/Cu в 
зависимости от содержания меди [5] 
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зерен TiN и Сu становится неупорядоченной. При содержании меди около 
12 ат.% сохраняются малые размеры зерен, низкие внутренние напряжения и 
низкая твердость. Уровень пластической деформации составляет 53%, почти как 
у чистой меди (рис. 5.23). Таким образом, присутствие атомов меди (>2 ат.%) на 
поверхности растущих зерен TiN приводит к их измельчению, однако увеличи-
вает пластичность покрытий за счет скольжения по границам зерен. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Таким образом, согласно данным [51], в системе TiN/Cu наибольшую твер-

дость, внутренние напряжения и упругость имеют покрытия с размерами зерен 
около 22 нм и содержанием меди ~1.5 ат.%, и, наоборот, при меньших размерах 
зерен и более толстых межзеренных прослойках меди покрытия становятся мяг-
че и пластичнее. 

Несколько иные результаты приведены в работе [54]. Покрытия с макси-
мальной твердостью 45 ГПа были получены при вакуумно-дуговом испарении 
титана и магнетронном распылении меди в атмосфере азота. 

На рис. 5.24 приведена кривая зависимости микротвердости покрытия 
TiN/Cu от содержания меди. Твердость увеличивается с некоторым повышением 
по мере увеличения содержания меди до 1%, а затем снова быстро растет, дос-
тигая максимума при 1.5% Сu 45 ГПа, после чего быстро снижается. Поведение 
этой кривой аналогично выше описанным результатам [51], однако при содер-
жании меди 1.5% зерна TiN имеют более мелкие размеры 5...10 нм, четкую кри-

Рис. 5.23. Кривые нагружения-
разгружения для покрытий TiN и TiN/Cu 
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сталлическую структуру и разделены границами с разупорядоченной структу-
рой. По-видимому, на измельчение зерен и увеличение твердости оказывает 
влияние интенсивная бомбардировка ионами титана. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Коэффициент трения покрытия TiCuN при содержании меди 1.5 ат.% по 

поверхности контртела из А12О3 ниже, чем TiN (рис. 5.25) [54]. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
В работе [53] сообщается о твердости покрытий TiN/Cu равной 53...55 ГПа. 

Эти покрытия были получены вакуумно-дуговым способом путем испарения 
катода, изготовленного методом порошковой металлургии из смеси титана и 
меди, содержащего 12% меди. При ионной бомбардировке в процессе осажде-
ния избыточное количество меди было распылено, и состав покрытия оптими-
зировался на уровне 1.5% Сu. 

В системе ZrN/Cu максимальная твердость 54 ГПа достигается при 1.2 ат.% 
Сu [55,56]. При этом размеры зерен составляют около 35…38 нм, их ориентация 
близка к (111), структура столбчатая, высокий коэффициент упругого восста-
новления формы We (около 80%), Н3/Е*2=0.87, Е*=380 ГПа. При повышении со-

Рис. 5.24. Зависимость 
твердости покрытия TiN/Cu 
от содержания меди [22] 

Рис. 5.25. Зависимость 
коэффициента трения покрытий TiN 
и TiCuN, осажденных на подложках 
из стали D2 [22]
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держания меди до 5…6 ат.% механические характеристики снижаются незначи-
тельно (Н=42 ГПа, Е*=293 ГПа, Н3/Е*2=0.86, Wc=76%). При дальнейшем увели-
чении содержания меди (до 20 ат.%) все механические характеристики сущест-
венно снижаются. 

В системе ZrN/Ni максимальная твердость 57 ГПа достигается при содер-
жании Ni около 4 ат.%. При этом покрытие имеет следующие характеристики: 
размер зерен 5...6 нм, коэффициент упругого восстановления формы 79%, от-
ношение Н3/Е*2=1.00, где Е*=430 ГПа [7]. Отмечается, что близкие характери-
стики в этой системе имеют место также при размере зерен 23 нм (при содержа-
нии Ni=6.3 ат.%). 

Большой интерес представляет система A1N/Cu. В покрытиях при твердо-
сти 47 ГПа и содержании Сu=8.1 ат.% размер зерен составляет 9.5 нм, внутрен-
ние напряжения – 0.2 ГПа, коэффициент упругого возврата 84%, а отношение 
Н3/Е*2=1.06 [52]. При этом во всем диапазоне твердости покрытий A1N/Cu от-
ношение Н3/Е*2 существенно выше, чем для покрытий системы ZrN/Cu и ZrN. 
Высокие механические характеристики и достаточно широкий диапазон изме-
нения технологических параметров делают это покрытие одним из самых пер-
спективных. 

В покрытии TiN/Ag, осажденном при одновременном распылении титана 
дуговым способом и серебра магнетронным, с увеличением содержания Ag 
твердость увеличивается от ~26 ГПа (TiN), достигая максимума ~37.5 ГПа при 
0.35 ат.% Ag. Одновременно уменьшаются размеры зерен от 28 (0.1 ат.% Ag) до 
19 нм. При дальнейшем увеличении содержания Ag твердость покрытия снижа-
ется до 29 ГПа при 1.5 ат.% Ag и более, а размеры зерен до 15 нм [57]. Когда 
размеры зерен уменьшаются ниже определенного предела (19 нм), содержание 
серебра на межзеренных границах увеличивается, и как следствие внутренние 
напряжения и твердость покрытия снижаются. Серебро не образует с нитридом 
титана твердого раствора и, располагаясь по границам зерен TiN, способствует 
их измельчению. В пределах 0...1.5 ат.% на рентгенограммах линии Ag отсутст-
вуют, что свидетельствует о том, что серебро находится в аморфном состоянии 
или его слишком мало. 

Из вышеприведенного видно, что механические характеристики наноком-
позитных однослойных покрытий очень сильно зависят от состава обеих фаз. 
Нанокомпозиты, составленные из двух твердых фаз имеют более высокий мо-
дуль Юнга, чем состоящие из твердой и мягкой фазы. Модуль Юнга намного 
легче регулировать содержанием мягкой фазы и условиями осаждения. Это дает 
возможность управлять сопротивлением пластической деформации, которая 
пропорциональна отношению Н3/Е*2, и создавать покрытия, пригодные для 
практического применения. 
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5.2.2. Нанослоистые композитные покрытия 
Идея увеличения прочности покрытий, выдвинутая Коелером в 1970 г. 

[58], заключалась в создании нанослоистых композитных покрытий с чередую-
щимися слоями металлов, с сильно различающимися упругими свойствами и 
близкими по величине коэффициентами термического расширения. Толщина 
отдельных слоев должна быть настолько малой (≈10 нм), чтобы внутри них не 
появлялся источник дислокаций. Дислокации, которые под действием напряже-
ний двигались бы к границе раздела из более мягкого слоя, отталкивались бы 
силами, создающимися упругими напряжениями в более твердом слое. 

Эта идея подтвердилась многочисленными исследователями, которыми были 
получены сверхтвердые покрытия TiN/Ti, WN/W, ZrN/Ni и др. 

В случае с многослойными наноструктурными покрытиями было достиг-
нуто двукратное увеличение твердости, т.е. достигнута твердость >40 ГПа. Мак-
симальная твердость, полученная для TiN/NbN с периодом 4 нм, составила 
50 ГПа, для TiN/VN - около 55 ГПа [8]. 

В качестве примера на рис. 5.26 приведены кривые зависимости микро-
твердости многослойных наноструктурных пленок от толщины слоев [59]. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
В многослойном покрытии со слоями, отличающимися размерами кри-

сталлических решеток, при их толщине ~30 нм (60 слоев) микротвердость со-
ставляет около 60 ГПа, поскольку зерна не успевают вырасти и остаются в пре-
делах 15...50 нм. С уменьшением толщины слоев размеры зерен уменьшаются, и 
твердость многослойных покрытий становится больше, достигая для TiN-NbN и 
TiN-ZrN 70 ГПа при толщине слоев около 10 нм. Твердость однослойных по-
крытий этих же материалов находится в пределах 20...30 ГПа. Многослойное 
покрытие TiN-CrN при малых толщинах слоев образует соединение TiCrN со 
столбчатыми зернами, пронизывающими покрытие по всей толщине, имеющи-
ми размер в поперечном сечении несколько сотен нанометров и соответственно 

Рис. 5.26. Зависимость микро-
твердости от количества слоев в 
многослойных покрытиях TiN-NbN (1), 
TiN-ZrN (2) и TiN-CrN (3), имеющих 
одинаковую толщину 2 мкм [17] 
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значительно меньшую микротвердость всего покрытия в целом [59]. При этом 
нужно иметь в виду, что приведенные значения твердости могут быть несколько 
завышенными, поскольку эти измерения производились без учета ранее отме-
ченных требований [8]. 

Покрытия TiN/AlN, осажденные магнетронным способом, показали суще-
ственное увеличение твердости только при значениях периода слоев <3.6 нм 
(рис. 5.27). При этом покрытия с периодом >6.4 нм имеют твердость меньшую, 
чем твердость однослойного TiN [60]. Коэффициент трения по контртелу из 
твердого сплава находится в пределах ~1…1.2 и имеет тенденцию к увеличению 
в пределах этого диапазона с увеличением периода до 65 нм. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Как следует из вышеуказанного, характеристики покрытий кроме прочих 

условий, сильно зависят от равномерности толщины индивидуальных слоев, что 
очень трудно выполнимо в реальных условиях при нанесении на поверхности 
конкретных изделий. Поэтому внимание исследователей больше привлекают 
нанокомпозитные однослойные покрытия. 

Наноструктурные покрытия обладают механическими характеристиками, 
существенно превышающими таковые для покрытий с аналогичными химиче-
скими и фазовыми составами, но с микрозернистой структурой. В настоящее 
время активно проводятся исследования свойств различных материалов и их со-
четаний с целью достижения оптимальных характеристик покрытий с учетом 
конкретных условий применения. Однако сведений о практическом использова-
нии нанослоистых покрытий для увеличения стойкости различных изделий (ре-
жущих инструментов, деталей машин и т.п.) пока крайне мало. Наноструктур-
ные многослойные покрытия TiN/AIN, осажденные магнетронным способом, 
показали хорошие результаты при микросверлении и точении по сравнению с 

Рис. 5.27. Зависимость 
твердости по Кнупу 
многослойных покрытий TiN-AlN 
от периода слоев [18] 



 

187 
 

однослойными TiN [60]. При сверлении стеклопластика сверлами диаметром 
0.3 мм стойкость сверл с покрытиями TiN/AIN (период 3.6 нм) оказались на 40% 
больше по сравнению со сверлами без покрытий и на 25% больше по сравнению 
с однослойными покрытиями TiN. 

Хорошие результаты показали вакуумно-дуговые многослойные покры-
тия CrN/TiN и TiN/AlTiN, осажденные на инструменты из твердого сплава. При 
скоростном точении сплава Inconel 718 и скоростном фрезеровании алюминия, 
покрытие TiN/AlTiN показало себя несколько лучше. Оптимальный период 
слоев составил менее 8 нм [61]. 

Очень удачным оказалось нанесение многослойных покрытий TiAlYN/VN с 
периодом 3.6 нм на твердосплавные концевые фрезы диаметром 8 мм. При об-
работке стали EN24 (HRC 38), в условиях: скорость резания 385 м/мин, подача 
0.2 мм/об., глубина 3.8 мм, стойкость фрезы без покрытия составила 7 мин, с 
покрытием TiCN – 53 мин, с покрытием TiAlYN/VN – 141 мин [62]. 

Наноструктурные покрытия можно наносить магнетронным и вакуумно-
дуговым способами на существующем серийном промышленном оборудовании. 
Поэтому можно ожидать, что в ближайшем будущем такие технологии получе-
ния наноструктурных покрытий будут внедрены в производственную практику 
машиностроительных заводов. 

5.3. Наноструктурирование поверхностных слоев сталей, сплавов  
и покрытий методом ультразвуковой обработки 

Наличие в наноструктуре квазиаморфной фазы обеспечивает эффективную 
релаксацию в наноструктурном поверхностном слое концентраторов напряже-
ний всех масштабов, приводя к значительному повышению механических 
свойств нагруженного твердого тела. После проведения ультразвуковой финиш-
ной обработки (УФО) высокопрочной стали в приповерхностном слое наблюда-
ется формирование белого (нетравящегося) сплошного слоя толщиной до 50 мкм 
[63,64]. 

Влияние ультразвуковой обработки прослеживается при измерении микро-
твердости в приповерхностном слое образца из стали ВНС-5 на поперечном его 
шлифе (рис. 5.28) [28]. В исходных образцах микротвердость сохраняет посто-
янную величину 4600…4700 МПа в пределах экспериментальной погрешности 
при измерении вдоль всего поперечного к поверхности образца направления. 
После обработки ультразвуком картина микротвердости в поверхностном слое 
существенно изменяется. На глубине образца более 200 мкм она остается равной 
исходному значению 4700 МПа, но с приближением к обработанной ультразву-
ком поверхности возрастает до величины 7100 МПа (рис. 5.28).  
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Выполненные электронно-микроскопические и микродифракционные ис-
следования фольг, приготовленных из обработанных ультразвуком образцов 
стали ВНС-5, показали [29,64], что в результате УФО в поверхностном слое 
формируется весьма неоднородная структура, состоящая из участков, характе-
ризующихся следующими структурно-фазовыми состояниями материала: 

• Участки со структурой пакетного мартенсита, подобные структуре исход-
ного материала без УФО (рис. 5.29), но фрагментированными кристаллами. Раз-
меры фрагментов составляют 100…150 нм (указаны стрелками на рис. 5.29,а,в). 
Азимутальная составляющая полного угла разориентировки фрагментов (непре-
рывная разориентация) ~7°; дискретная разориентация фрагментов ~4.5°. Судя 
по крапчатому дифракционному контрасту кристаллов мартенсита, величина 
скалярной плотности дислокаций превышает ~1.0×1011 см-2. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
• Участки фольги, характеризующиеся высокой плотностью изгибных экс-

тинкционных контуров различной морфологии (рис. 5.30). Последнее указывает 

Рис. 5.29. Электронно-микроскопические изображения структуры стали 
ВНС-5 после УФО; а – светлое поле; в – темное поле, полученное в рефлексе 
[110]α-Fe; б – микроэлектронограмма к (а), стрелкой указан рефлекс темного 
поля. На (а) и (в) стрелками указаны фрагменты кристаллов мартенсита 

0.5 мкм

а 

0.5 мкм

б в

Рис. 5.28. Изменение микротвер-
дости с увеличением расстояния 
от поверхности образца 
высокопрочной стали ВНС-5, 
обработанной ультразвуком 
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на сложный характер изгиба-кручения кристаллической решетки материала. 
Структура мартенситной фазы выявляется лишь методом темнопольного изо-
бражения (рис. 5.30,в,г). Кристаллы мартенсита также фрагментированы. Разме-
ры фрагментов изменяются в пределах от 75 до 100 нм. Дискретная разориенти-
ровка фрагментов составляет ~6°. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

• Участки фольги с нанокристаллической структурой (рис. 5.31). Размеры 
кристаллитов 10…20 нм. Кольцевой характер микроэлектронограмм указывает 
на нанокристаллическую природу формирующейся при УФО структуры 
(рис. 5.31,б). 

 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 5.30. Электронно-микро-
скопические изображения структу-
ры стали ВНС-5 после УФО; а – 
светлое поле; в, г – темные поля, по-
лученные в рефлексе [110] α-Fe; б – 
микроэлектронограмма к (а), стрел-
кой указан рефлекс темного поля 

0.5 мкм 

а 

б 

г 

в

Рис. 5.31. Электронно-микроскопические изображения структуры стали ВНС-5, 
подвергнутой ультразвуковой обработке; а, в – светлые поля; б – микроэлектро-
нограмма к (а); на (в) стрелками указаны наноразмерные кристаллиты 

а б в

25 нм 250 нм 
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Анализ микроэлектронограммы, представленной на рис. 5.32,б, выявляет 
существенное различие интенсивности рефлексов, принадлежащих одной оси 
зоны. Последнее может указывать как на текстуру формирующейся структуры, 
так и на ее слоистый характер. А именно, на наличие тонкого поверхностного 
слоя с нанокристаллической структурой и подповерхностных слоев, размер кри-
сталлитов которых, может увеличиваться по мере удаления от поверхности 
УФО. Слоистая структура поверхностного слоя, подвергнутого УФО, подтвер-
ждается систематическими экспериментальными исследованиями. 

Структура материала у края фольги (участок, наиболее приближенный к 
поверхности обработки, выделен овалом 1 на рис. 5.32,а) приведена на 
рис. 5.32,б; микроэлектронограмма данного участка – на рис. 5.32,в. Кольцевой 
характер электронограммы указывает на нанокристаллическую структуру дан-
ного участка фольги; размеры кристаллитов, оцененные по темнопольным изо-
бражениям, составляют 10…20 нм. При удалении от поверхности воздействия 
УФО размеры кристаллитов увеличиваются до 50…80 нм, просматривается мар-
тенситная структура. Микроэлектронограмма, полученная с данной области, те-
ряет кольцевой характер. Следовательно, наноразмерная структура сменяется 
структурой сильно деформированного мартенсита. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Следует отметить, что анализ микроэлектронограмм материала, подвергну-

того УФО, позволил выявить большое число слабых рефлексов, не принадлежа-
щих кристаллической решетке α-фазы. Можно предположить, что в процессе 
УФО наблюдается распад твердого раствора на основе α-фазы с образованием 
карбидной и интерметаллидной фаз. Это согласуется с предсказанием неравно-
весной термодинамики деформируемого твердого тела (см. выше гл. 3), согласно 
которой в локальных зонах гидростатического растяжения в условиях высокой 
степени неравновесности структуры материала должны возникать локальные 
структурные или структурно-фазовые превращения. Локальный характер воз-

25 нм 

б в

0.5 мкм 

а 

Рис. 5.32. Электронно-микроскопические изображения структуры стали 
ВНС-5 после УФО; а – светлое поле; б – темное поле, полученное в рефлексе 
[110]α-Fe; в – микроэлектронограмма, полученная с выделенной области 
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действия УФО обусловливает вихревой характер пластических сдвигов с сильно 
выраженными поворотными модами деформации. В таком вихревом поле воз-
никает широкий спектр локальных зон гидростатического растяжения различно-
го масштабного уровня. Естественно и возникновение в них широкого спектра 
локальных структурно-фазовых превращений. 

Сопоставляя результаты, представленные на рис. 5.29-5.32, можно сделать 
следующее заключение. УФО приводит к формированию в тонком (~0.5 мкм) 
поверхностном слое градиентной структуры, состояние дефектной субструктуры 
которой существенным образом изменяется по мере удаления от поверхности 
обработки. На поверхности образца, подвергнутого УФО, формируется нанок-
ристаллическая (10…20 нм) структура; по мере удаления от поверхности УФО 
размер кристаллитов увеличивается. Выявлен подслой с высоким уровнем кри-
визны-кручения кристаллической решетки, разделяющий, по всей видимости, 
слой материала, сохранивший морфологию исходной мартенситной структуры, 
и слой материала, в котором начинает формироваться нанокристаллическая 
структура. 

Как уже отмечалось выше в главе 4, влияние ультразвуковой финишной 
обработки поверхностного слоя на макромеханические свойства материала су-
щественно зависит от его состава и исходной структуры. В высокопрочных ста-
лях и сплавах УФО поверхностного слоя, как правило, сопровождается возник-
новением множества поверхностных микротрещин, что снижает эффект влияния 
УФО. Это наблюдается и для стали ВНС-5. 

Образцы данной стали в исходном состоянии имели следующие механиче-
ские характеристики: σ0.2=450 МПа, σВ=1700 МПа, δ=20%. После выглаживания 
ультразвуком наблюдалось повышение предела текучести до 550 МПа при не-
значительном повышение предела прочности и снижении пластичности на 
~1.5%. Проведенный анализ изображений, полученных с помощью сканирую-
щей электронной микроскопии с поверхности рабочей части исследуемых об-
разцов (рис. 5.33), снятых после их разрушения, вполне объясняет наблюдаемое 
различие указанных механических характеристик. 

Как видно из рис. 5.33, в образцах в исходном состоянии в области шейки 
наблюдается формирование мелких микротрещин, ориентированных преимуще-
ственно по нормали к направлению нагружения. В случае ультразвуковой обра-
ботки поверхности характер ее микрорастрескивания определяется “канавками”, 
сформированными в процессе обработки ультразвуковым инструментом. В этом 
случае микротрещины имеют зигзагообразный характер. Это различие в харак-
тере микротрещин не играет определяющей роли при активном растяжении, но 
оказывается существенным при циклических усталостных испытаниях. 

При активном растяжении основная роль поверхностного слоя связана с 
потерей его устойчивости как длинномерного сжатого стержня (см. выше гл. 4). 
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В этом плане, представленное на рис. 5.33, различие поверхностных слоев об-
разцов стали ВНС-5 в исходном состоянии и после УФО незначительно. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
В случае циклической деформации, когда растяжение циклически сменяется 

сжатием, зигзагообразный характер микротрещин в поверхностном слое играет 
существенную демпфирующую роль. Звенья зигзагов микротрещины одного на-
правления с максимальными касательными напряжениями τmax хорошо аккомоди-
руют упругопластические сдвиги вдоль клеточек “шахматной доски” интерфейса 
“поверхностный слой – подложка”, которые находятся в состоянии гидростатиче-
ского растяжения. Звенья зигзагов микротрещин вдоль сопряженных направлений 
τmax аккомодируют подобные сдвиги на интерфейсе на полуциклах сжатия. Двух-
слойный сэндвич “упрочненный УФО поверхностный слой – подложка” имеет 
оптимальные условия самосогласования деформаций в условиях циклического 
нагружения (своеобразный “эффект гармошки” упрочненного поверхностного 
слоя с зигзагообразными микротрещинами). 

Усталостные испытания образцов стали ВНС-5 показали, что количество 
циклов до разрушения образцов в исходном состоянии ~100 тыс. циклов, уста-
лостная долговечность образцов, подвергнутых ультразвуковой финишной об-
работке, выросла в 2.8 раза, и составила 280 тыс. циклов. Это хорошо подтвер-
ждает мезомеханику усталостного разрушения твердых тел [65, 66]. 

При исследовании изменений макромеханических характеристик сталей и 
сплавов на основе Ti, Al, Ni при наноструктурировании их поверхностных слоев 
путем ультразвуковой ударной обработки обнаружено значительное их возрас-
тание, хотя состав поверхностного слоя при этом не изменялся. Особенно эф-
фективно наноструктурирование сварных соединений высокопрочных сталей и 
сплавов. Усталостная долговечность может возрастать при этом многократно 
(табл. 5.6). 

Рис. 5.33. РЭМ-изображения поверхности разрушенных образцов высокопрочной 
стали ВНС-5, снятые вблизи места разрушения; а) исходное состояние, 
б) выглаживание ультразвуком; увеличение ×2000. Размер изображения 
100×140 мкм 

а б



 

193 
 

Таблица 5.6. Изменение усталостной долговечности сварных соединений сталей и 
сплавов при ультразвуковом наноструктурировании поверхностного слоя 
 

Сварные  
соединения 

Число циклов до разрушения 

до  
обработки 

после ультразвуковой 
ударной обработки 

коэффициент увели-
чения ресурса 

Сталь ВКС12 
700 МПа 33000…38000 48500…68000 1.5…1.8 

Сплав ВЖ169 
700 МПа до 12800 72000…84600 5.8…6.6 

Сплав В96 56000…64000 650000…810000 10…12 

5.4. Влияние комплексной обработки поверхностного слоя высокопрочных 
конструкционных материалов на их износостойкость 

Повышение износостойкости конструкционных материалов – одна из наи-
более актуальных проблем в машиностроении. 

Проведенные износные испытания образцов из высокопрочной стали 
30ХГСН2А показали, что за первые 5 минут работы на рабочей поверхности об-
разца формируется дорожка трения шириной 1.5 мм (рис. 5.34, кривая 1, рис. 
5.35,б). Дальнейшее увеличение времени испытания при той же нагрузке приво-
дит к монотонному возрастанию ширины дорожки трения, и за время испытаний 
40 мин она составила 2.7 мм (рис. 5.35,г). Следует отметить, что толщина уне-
сенного слоя за полное время испытаний составила ~29 мкм. 

Ионная имплантация азота в поверхностный слой стали 30ХГСН2А приво-
дит к незначительному возрастанию износостойкости данной стали, кривая 2 на 
рис. 5.34. Гораздо большие эффекты повышения износостойкости наблюдаются 
при нанесении нанокристаллического покрытия TiAlN (рис. 5.34, кривая 3) и 
ультразвуковой ударной обработке (УУО) (рис. 5.34, кривая 4). Однако наиболее 
эффективной оказалась комплексная обработка поверхностного слоя, сочетаю-
щая УУО подложки и последующее нанесение на нее нанокристаллического по-
крытия TiAlN (прямая 5 на рис. 5.34): за 40 минут испытания износ материала 
оказался близким к нулю. 

Ниже представлены металлографические картины поверхностей трения для 
трех последних обработок материала.  
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Образцы высокопрочной стали 30ХГСН2А с нанокристаллическим покры-

тием на основе TiAlN 
Магнетронное осаждение покрытия с ионной обработкой на образцы стали 

30ХГСН2А приводит к значительному повышению их износостойкости. Так, за 
первые 5 минут нагружения на рабочей поверхности образца сформировалась 
дорожка трения шириной ~0.85 мм (рис. 5.36,б). Дальнейшее нагружение при 
той же нагрузке не привело к значительному увеличению ширины дорожки тре-
ния: за время испытаний 40 минут она составила 1.81 мм (рис. 5.36,г, рис. 5.34, 
кривая 3). Толщина унесенного слоя за полное время испытаний составила 
~13 мкм. 

 
 
 
 

Рис. 5.35. Изображения поверхностей трения образцов высокопрочной 
стали 30ХГСН2А в исходном состоянии: а) перед началом испытаний; 
б) после 5 минут испытаний; в) после 15 минут испытаний; г) после 
40 минут испытаний. Нагрузка 392.26 Н. Размер изображения 7×10 мм2 

а б в г 

Рис. 5.34. Зависимость ширины 
дорожки трения от времени нагру-
жения образцов высокопрочной стали 
30ХГСН2А: 
1) в исходном состоянии; 
2) после имплантации N+; 
3) с покрытием TiAlN; 
4) после УУО; 
5) после УУО с последующим нанесе-
нием покрытия TiAlN 
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Образцы высокопрочной стали 30ХГСН2А, подвергнутые УУО 
За первые 15 минут работы на рабочей поверхности образца дорожка тре-

ния как таковая не формируется. На оптических изображениях поверхностей 
трения, снятых в различные моменты испытаний за время до 40 минут 
(рис. 5.37,б,в) формируются только “пятна” трения.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
Дальнейшее увеличение времени испытания при той же нагрузке привело к 

формированию дорожки трения, средняя ширина которой составила 1.64 мм. 
Анализ данных показывает, что интенсивность изнашивания на стадии прира-
ботки – νизн≈0.12 мм/мин. На стадии установившегося износа “скорость” изна-
шивания снижается и составляет νизн≈0.041 мм/мин. 

Скорость роста ширины дорожки трения по сравнению с необработанными 
образцами 30ХГСН2А является весьма низкой. Причиной этого может являться 
формирование на обработанной УУО поверхности специфического деформаци-
онного рельефа, в виде двумерного квазирегулярного гофра (см. выше гл. 4, раз-

Рис. 5.36. Изображения поверхностей трения образцов высокопрочной стали 
30ХГСН2А с покрытием TiAlN, нанесенным методом ассистированного 
вакуумного магнетронного осаждения: а) перед началом испытаний; б) после 
5 минут испытаний; в) после 15 минут испытаний; г) после 40 минут 
испытаний. Нагрузка 392.26 Н. Размер изображения 7×10 мм2 

а б в г 

Рис. 5.37. Изображения поверхностей трения образцов высокопрочной стали 
30ХГСН2А после ультразвуковой ударной обработки а) перед началом 
испытаний; б) после 5 минут испытаний; в) после 15 минут испытаний; 
г) после 40 минут испытаний. Нагрузка 392,26 Н. Размер изображения 7×10 мм2 

а б в г 
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дел 4.1). Последний связан с воздействием на поверхность ударников с ультра-
звуковой частотой. Предполагается, что формирование подобного волнообраз-
ного рельефа должно способствовать эффективному перераспределению напря-
жений и деформаций, возникающих при нагружении на поверхности трибокон-
такта, и вызывать более равномерное распределение напряжений и деформации 
в поверхностном слое. 

Образцы высокопрочной стали 30ХГСН2А с нанокристаллическим покры-
тием TiAlN, осажденным на предварительно обработанную УУО поверхность 

Данная комбинация поверхностного наноструктурирования материала по-
зволяет достичь наилучшего результата. За 40 минут испытаний на поверхности 
трибоконтакта сформировалось только эллипсоидальное пятно трения с полу-
осями ~0.3 мм и ~1.5 мм (рис. 5.38,г (выделено белым овалом)). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Результаты триботехнических испытаний образцов в исходном состоянии и 

после различных видов модификации поверхности представлены в сводной таб-
лице 5.7. 
Таблица 5.7. Скорости увеличения ширины дорожек трения на поверхности трения 
исследованных образцов стали 30ХГСН2А 
 

 
Вид обработки 

νизн “Скорость” изнашивания (мм/мин) 
Стадия приработ-

ки (0-5 мин) 
Стадия установившегося 

износа (5-40 мин) 
30ХГСН2А 0.30 0.067 
30ХГСН2А+TiAlN 0.171 0.045 
30ХГСН2А+УУО 0.122 0.041 
30ХГСН2А+УУО+TiAlN близка к нулю близка к нулю 

Рис. 5.38. Оптические изображения поверхностей трения образцов 
высокопрочной стали 30ХГСН2А с покрытием TiAlN, осажденным на 
предварительно обработанную УУО поверхность: а) перед началом испытаний; 
б) после 5 минут испытаний; в) после 15 минут испытаний; г) после 40 минут 
испытаний. Нагрузка 392.26 Н. Размер изображения 7×10 мм2 

б а в г 
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Качественно подобные результаты влияния обработки поверхностного слоя 
титанового сплава ВТ6 на его износостойкость получены в [67]. Однако следует 
подчеркнуть особую специфику титановых сплавов, имеющих низкую сдвиго-
вую устойчивость, и поэтому характеризующихся аномально низкой износо-
стойкостью. Как показано в [68], электронные структуры нанокластеров α- и β-
титана очень близки. Небольшие смещения атомов титана во второй координа-
ционной сфере осуществляют структурно-фазовый переход α↔β в титане и его 
сплавах. Это определяет аномально низкие значения энергии дефекта упаковки 
кристаллического титана и высокую интенсивность износа его поверхностных 
слоев в парах трения. 

Ультразвуковая финишная обработка титанового сплава ВТ6 приводит к 
формированию в тонком (~0.3 мкм) поверхностном слое градиентной структу-
ры, состояние дефектной субструктуры которой существенным образом изменя-
ется по мере удаления от поверхности обработки. На поверхности образца, под-
вергнутого УФО, формируется нанокристаллическая (~50 нм) структура; по ме-
ре удаления от поверхности размер кристаллитов увеличивается. Выявлен под-
слой с высоким уровнем кривизны-кручения кристаллической решетки, разде-
ляющий, по всей видимости, слой материала, сохранившей морфологию исход-
ной структуры, и слой материала, в котором начинает формироваться нанокри-
сталлическая структура. 

Аналогичные результаты были получены в ходе электронно-
микроскопических исследований образцов титанового сплава ВТ6, подвергнуто-
го ультразвуковой ударной обработке. Единственным отличием является не-
сколько большее значение (~0.5 мкм) глубины модифицированного поверхност-
ного слоя. Рентгенографические исследования наноструктурных поверхностных 
слоев подтверждают, что после УУО в приповерхностном слое ВТ6 происходит 
наноструктурирование поверхности и формируется одна преимущественная 
ориентация зерен.  

В исходном материале микротвердость поверхностного слоя составляет 
2500 МПа и увеличивается после УФО и УУО до 5300 МПа и 6200 МПа, соот-
ветственно. 

На рис. 5.39 представлены изображения покрытия TiAlN, нанесенного на 
исходную (а) или подвергнутую УФО (б) подложку титанового сплава ВТ6, по-
лученные с помощью атомно-силовой микроскопии. Видно, что при нанесении 
покрытия на исходную подложку формируется многоуровневая структура по-
крытия: на поверхности покрытия наблюдаются агломераты с латеральными 
размерами  ~300…400 нм, которые состоят из более мелких зерен, средний раз-
мер которых составляет ~ 20…50 нм.  
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Предварительная ультразвуковая обработка поверхностного слоя титаново-

го сплава изменяет структуру напыляемого на него покрытия TiAlN. В случае 
ультразвуковой финишной обработки на подложке формируется покрытие из 
агломератов с меньшим латеральным размером 80…100 нм, также состоящее из 
нескольких более мелких зерен. После ультразвуковой ударной обработки по-
крытие TiAlN становится неоднородным. На поверхности покрытия формируют-
ся как зерна размером 50…80 нм, так и более крупные агломераты с латераль-
ными размерами 300 нм.  

Изнашивание образцов сплава ВТ6 в исходном состоянии подтвердило их 
крайне низкую износостойкость. При ультразвуковой ударной обработке образ-
цов, но без нанесения покрытия, интенсивность изнашивания обработанной по-
верхности почти в 2 раза меньше на стадии приработки и в 3 раза меньше на 
стадии установившегося износа.  

Интенсивность изнашивания образцов ВТ6 с наноструктурным покрытием 
TiAlN, нанесенным на исходную подложку, на стадии приработки составляет 
νизн≈0.42 мм/мин, на стадии установившегося износа – νизн≈0.011 мм/мин. Это 
оказывается значительно ниже, соответственно, в 1.4 и 2 раза значений, наблю-
давшихся на исходных образцах. 

Наибольшую износостойкость приобретают образцы титанового сплава ВТ6, 
подвергаемые УУО с последующим нанесением покрытия TiAlN. Как видно из 
рис. 5.40, в течение первых 5 мин износных испытаний на поверхности трибокон-
такта формируется лишь пятно трения. Только после 70 мин испытаний пятно тре-
ния принимает форму, близкую к наблюдавшимся выше дорожкам трения с шири-
ной ~2.25 мм. 

 

Рис. 5.39. АСМ-изображения поверхности покрытия TiAlN: 
а - на исходной подложке ВТ6; 
б - на подложке ВТ6, подвергнутой ультразвуковой финишной  обработке 

а б 
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Скорость изнашивания равна ~0.26 мм/мин, что является наименьшим зна-

чением для всех исследовавшихся режимов поверхностного упрочнения. Как 
видим, качественно влияние ультразвукового наноструктурирования поверхно-
стного слоя титанового сплава подобно его влиянию на износостойкость высо-
копрочной стали 30ХГСН2А.  

Рассмотренные в данном разделе результаты свидетельствуют о важности 
специальной обработки поверхностного слоя подложки перед нанесением на нее 
наноструктурного покрытия. Это относится как к структуре покрытия, так и к 
его влиянию на износостойкость материала. 
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Глава 6. Современные технологии наноструктурирования поверхностных 
слоев и нанесения наноструктурных покрытий 

Непрерывно расширяющаяся область применения технологии нанострукту-
рирования поверхностных слоев и нанесения наноструктурных покрытий преду-
сматривает огромное многообразие деталей машин и инструментов, изготавли-
ваемых из разных материалов и имеющих различную форму и размеры. Это, в 
свою очередь, предопределяет большое разнообразие методов получения наност-
руктур в поверхностных слоях и стимулирует разработку широкой гаммы техно-
логических установок, требуемых для реализации этих процессов для конкретных 
изделий машиностроения. Так, для формирования наноструктур в поверхностном 
слое металлов и сплавов, керамических материалов применяют воздействие высо-
коконцентрированных потоков энергии, таких как, бомбардировка высокоэнерге-
тическими пучками ионов и ионных комплексов [1-4], облучение импульсными 
лазерными и электронными пучками [4-6], поверхностная ударная и финишная 
обработка мощным ультразвуком [7,8], электроимпульсная обработка [9] и т.п. 
Для нанесения наноструктурных покрытий на детали машин и инструмент широ-
ко используются такие методы, как вакуумное магнетронное [10-12] и дуговое 
напыление [13-14], катодное ионное распыление [15] и их различные модифика-
ции, а также газофазные и золь-гельные процессы осаждения [16]. 

Для инструментов и деталей машин, изготовленных из твердых сплавов, 
наиболее широко применяются износостойкие покрытия, в т.ч. нанокомпозит-
ные, нанесенные методами химического осаждения из газовой фазы, которые 
получили в мировой практике наименование CVD (chemical vapor deposition). 
Эти методы позволяют получать покрытия на основе карбидов, нитридов и кар-
бонитридов металлов IV-VI групп Периодической системы элементов и, таким 
образом, повышать стойкость твердосплавных изделий в несколько раз [17]. 
Реализация этих методов связана с протеканием в реакторе химической реакции 
разложения солей металлов при температурах около 1000...1100°С, поэтому они 
пригодны для нанесения покрытий только на твердосплавные материалы. К со-
жалению, эти методы не пригодны для нанесения покрытий на инструменты из 
быстрорежущих и штамповых сталей, подвергаемых отпуску при температуре 
не выше 530…550°С, и тем более на детали из конструкционных сталей и спла-
вов, имеющих температуру финишного процесса термообработки ниже 500°С.  

Более универсальны методы физического осаждения покрытий в вакууме, 
получившие название PVD (physical vapor deposition), в процессе которых испа-
ренные или распыленные частицы материала осаждаются на подложку в резуль-
тате воздействия таких физических факторов, как, например, облучение ионны-
ми и плазменными потоками, наложение электрических и магнитных полей и др. 
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В машиностроении наиболее широко применяются магнетронный и вакуумно-
дуговой методы нанесения PVD-покрытий. 

Магнетронный метод представляет собой разновидность метода катодного 
распыления, при котором у поверхности распыляемого катода (мишени) при 
помощи скрещенных магнитного и электрического полей формируется слой 
плазмы, плотность которой на порядки больше, чем в обычных (безмагнитных) 
системах катодного распыления. При этом значительно возрастают плотность 
ионного тока на катод и скорость ионного распыления. Следовательно, появля-
ется возможность снизить давление рабочего газа и улучшить характеристики 
наносимых покрытий [18]. Для получения соединений к инертному газу добав-
ляют соответствующие реакционные газы (азот, метан и др.). Магнетронный ме-
тод позволяет наносить широкий спектр покрытий из разнообразных металлов и 
их соединений с высокой равномерностью свойств, в том числе высокотвердые 
наноструктурные покрытия. Распыленные частицы представляют собой на 95% 
нейтральные атомы. Процесс осаждения покрытий из соединений происходит в 
очень узком диапазоне давлений, что затрудняет контроль над этим процессом. 
Адгезия этих покрытий не является оптимальной в связи с тем, что очистка под-
ложки перед нанесением производится бомбардировкой ионами аргона, а не ма-
териала покрытия, и при последующем осаждении покрытия его диффузионная 
связь с подложкой выражена слабее. Например, после очистки стальной под-
ложки бомбардировкой ионами аргона в тлеющем разряде при давлении 0.6 Па, 
характерном для магнетронного метода (Us=-1200 В), критическая нагрузка оса-
жденного затем покрытия TiAIN, характеризующая адгезию, составила (27±3) Н, 
в то время, как после бомбардировки нонами хрома в дуговом разряде при том 
же напряжении на подложке эта величина увеличилась до (63±2) Н [19]. 

Вакуумно-дуговой метод характеризуется созданием потоков высокоиони-
зованной плазмы испаряемого материала [20]. С подачей на подложку высокого 
отрицательного потенциала происходит очистка распылением ее поверхности 
ионами испаряемого материала, активация, диффузия атомов в подложку. При 
последующем нанесении покрытия наблюдается взаимная диффузия атомов ма-
териала подложки и покрытия, так что на границе образуется диффузионный 
слой толщиной 1.5...2.5 мкм. В результате кратковременного (5...7 мин) нагрева 
до 850°С толщина этого слоя удваивается [21-23]. Это обеспечивает адгезию по-
крытий к подложке значительно более высокую, чем при магнетронном методе. 
При напуске в вакуумную камеру реакционных газов образуются соответст-
вующие соединения с металлами, обладающими высокими физико-
механическими характеристиками. Однако существенным недостатком вакуум-
но-дугового метода по сравнению с магнетронным является наличие в плазмен-
ных потоках дисперсных капель испаряемого металла размерами 0.1…40 мкм, 
причем их относительное количество увеличивается с уменьшением размеров. 
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Они нарушают равномерность структуры покрытий, вводя в нее дополнитель-
ные дефекты, границы, поры [21,24]. Наличие капельной фракции в вакуумно-
дуговых покрытиях уменьшает износостойкость и твердость покрытий, в осо-
бенности сопротивление эрозии и коррозии. 

Для того чтобы совместить достоинства обоих методов, был создан метод 
нанесения покрытий ABS™, при котором очистку подложек производят ваку-
умно-дуговым методом, а осаждение покрытий – магнетронным [25]. Примером 
осуществления этого метода может служить установка НТС 1000-4, которая со-
держит четыре магнетронных распылительных устройства, одно из которых мо-
жет работать как в режиме дугового испарения, так и распыления. Это позволяет 
производить очистку поверхности изделий и нанесение покрытий разными ме-
тодами в едином технологическом цикле. 

6.1. Обработка поверхности ионными и электронными пучками, ультразву-
ком 

Перспективным способом обработки поверхности различных материалов 
стал метод воздействия на нее с помощью ионных и электронных пучков. Способ 
обработки поверхности ионными пучками высокой энергии, называемый ионной 
имплантацией, является высокоэффективным методом модификации структуры 
материалов, а также универсальным методом введения в любой материал любых 
легирующих примесей в строго контролируемом количестве. В результате им-
плантации в тонком поверхностном слое может быть получена достаточно высо-
кая концентрация вводимых атомов. Кроме того, в этом слое образуется большое 
число дефектов. Эти два процесса оказывают существенное влияние на электро-
физические, физико-механические и химические свойства материалов. Ионная 
имплантация служит незаменимым методом изменения свойств материалов и из-
делий, когда предъявляются повышенные требования к степени шероховатости и 
размерам обрабатываемых изделий. Этот процесс можно осуществлять с помо-
щью как непрерывных, так и импульсных ионных пучков. 

Обработка с помощью непрерывных ионных пучков проводится во многих 
лабораториях и предприятиях как у нас в стране, так и за рубежом. Выполнен-
ные к настоящему времени исследования показывают, что при непрерывном об-
лучении свойства металлов и сплавов изменяются, если число внедряемых час-
тиц (доза облучения) достигает 1017…1018 см-2. Например, существенно могут 
увеличиваться циклическая усталостная прочность металлов, износостойкость, 
микротвердость, коррозионная стойкость и т.д. [1-4]. Имеющиеся результаты по 
имплантации легких и тяжелых ионов в металлы и сплавы показывают, что в не-
которых случаях износостойкость увеличивается в 200 раз. Много работ посвя-
щено исследованию влияния имплантации ионов на коррозионную стойкость 
металлов. Показано, что она может существенно увеличиваться и что ионная 
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имплантация позволяет получить в поверхностном слое такие сплавы и соеди-
нения, которые в электрохимическом отношении ведут себя подобно соответст-
вующим сплавам, получаемым методами обычной металлургии. Особенно ва-
жен этот метод для получения коррозионно-стойких слоев для работы в агрес-
сивных средах. Ионная имплантация может оказать существенное влияние и на 
радиационную стойкость. Наконец, при ионной имплантации образуются новые 
соединения, которые нельзя синтезировать другими методами. С помощью этой 
технологии можно получать новые равновесные и метастабильные фазы. На 
примере образования метастабильных твердых растворов, которые получают 
быстрой закалкой, можно сделать заключение о том, что при ионной импланта-
ции возникают большие градиенты температур порядка 1014 К/с, что может при-
водить к образованию не только нанокристаллических, но и аморфных фаз. 

Имплантация ионов в поверхностный слой материалов также может прово-
диться с помощью импульсных ионных пучков, характер взаимодействия кото-
рых с поверхностью материала значительно отличается от такового для непре-
рывных ионных пучков глубиной проникновения имплантируемых ионов, рас-
пределением температурного поля по толщине поверхностного слоя, структур-
но-фазовому состоянию после имплантации. 

Характер воздействия электронных пучков на материалы отличается от 
воздействия на твердые тела потоков ионов. Так как в данном случае не проис-
ходит легирования обрабатываемой поверхности, а пробег электронов в вещест-
ве значительно больше глубины проникновения ионов, в основном воздействие 
характеризуется количеством теплоты, переданной облучаемому материалу, а 
также скоростью нагрева и охлаждения. Что касается применения непрерывных 
электронных пучков для обработки металлов и сплавов, то этот вопрос к на-
стоящему времени достаточно хорошо разработан и теоретически, и практиче-
ски. Наибольший интерес для современного материаловедения представляют 
процессы взаимодействия импульсных (Q=106...109 Вт/см2, τ≤10-9 с) высокоэнер-
гетических электронных пучков с поверхностью неорганических материалов, 
особенно металлов и сплавов. Использование электронных пучков с такими ха-
рактеристиками дает возможность эффективно воздействовать на свойства по-
верхностных и приповерхностных слоев металлов, изменяя их структурный и 
фазовый состав, варьируя скорость нагрева или охлаждения. Так, рядом иссле-
дователей было обнаружено, что под воздействием импульсных электронных 
пучков происходит аморфизация поверхности сплавов на основе железа. Кроме 
того, используя данный вид воздействия, можно в отличие от лазерной обработ-
ки одновременно осуществлять легирование поверхности ионами практически 
любых элементов и оплавлять покрытие, в котором содержится данный леги-
рующий элемент. Перечисленные факты свидетельствуют о том, что взаимодей-
ствие ионных и электронных пучков с поверхностью материалов, в том числе и с 
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металлами, приобретает большое не только научное, но и практическое значе-
ние. Именно этим определяется тот интерес, который проявляют различные на-
учные и производственные коллективы к данным методам. 
6.1.1. Оборудование для ионно-пучковой обработки металлических материа-

лов 
Вопросы разработки ионных источников, формирование ионных пучков, 

их сепарация и анализ работы ионных ускорителей рассмотрены в [26,27]. В на-
стоящее время в мире выпускается около 400 типов промышленных ионных им-
плантеров, которые в основном используются в электронной промышленности. 
К особенностям ионной имплантации металлов следует отнести: необходимость 
достижения больших доз (более 1017 см-2), достаточно широкий набор исполь-
зуемых ионов, необходимость обработки больших и сложных форм поверхно-
стей деталей машин, достаточно высокая скорость набора дозы. Перечисленные 
особенности в большинстве случаев затрудняют использование для ионной им-
плантации металлов традиционных имплантеров, используемых в микроэлек-
тронике, а промышленное применение требует создания достаточно простых по 
конструкции, универсальных по типам получаемых ионов, надежных и долго-
вечных в эксплуатации сильноточных имплантеров. 

Для развития ионной имплантации металлических материалов большое 
значение имеет разработка новых ионных источников и специальных вакуумных 
камер, в которых возможна обработка различных деталей машин и инструмента. 
Существующие электромагнитные сепараторы для разделения изотопов позво-
ляют создавать пучки током от 10 до 300 мА, но их использование в сильноточ-
ных имплантерах для обработки металлов значительно увеличивает стоимость и 
габариты установок. Применение ионной имплантации к изделиям с большой 
площадью обрабатываемой поверхности требует создания специальных устано-
вок путем модификации существующих систем или создания новых. Поскольку 
при работе сильноточных имплантеров необходима расфокусировка ионного 
пучка на большую площадь облучаемой поверхности для устранения чрезмерно-
го разогрева образцов, то были созданы импульсные бессепарационные имплан-
теры с широкоапертурными высокоинтенсивными источниками ионов, которые 
могли обеспечить достаточно однородный ионный пучок [28]. Заметим, что при 
решении большого круга практических задач по ионной обработке металлов 
требования к чистоте ионного пучка и однородности имплантации могут быть 
существенно снижены в сравнении с требованиями при имплантации в полупро-
водниковые материалы. Для реализации имплантеров такого типа были предло-
жены различные конструкции ионных источников: дуговой [29,30], искровой 
[31] и лазерный [32]. Рассмотрим подробнее возможности этих источников. 
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В [29] дано описание широкоапертурного импульсного дугового источника 
ионов металлов, созданного для ионно-пучковой обработки металлов. Анод и 
извлекающий электрод источника имели внутреннее отверстие диаметром 
100…200 мм и образовывали фокусирующую диодную систему. Частота следо-
вания импульсов составляла 10…50 Гц, длительность могла варьироваться в 
пределах 100…150 мкс, ускоряющее напряжение 20…150 кВ. Импульсное зна-
чение ионного тока достигало нескольких ампер. Коэффициент неравномерно-
сти распределения плотности тока по сечению пучка зависел от условий форми-
рования пучка в ускоряющем промежутке, форме эмитирующей плазменной по-
верхности и условий создания пучка. Авторы не предпринимали мер к фиксации 
плазменной границы, тем не менее, получили достаточно воспроизводимые па-
раметры ионного пучка с коэффициентом неравномерности распределения по 
сечению пучка в пределах 0.7…0.95. Зарядовый спектр ионного пучка, эмити-
руемого источником, содержал одно-, двух-, трех- и четырехзарядные ионы в 
зависимости от применяемого материала катода. Применение масляных средств 
откачки не позволило получить высокую чистоту ионного пучка, который со-
держал значительное количество углеводородов. К сожалению, в [29] отсутство-
вали измерения однородности обработки поверхности широкоапертурным ион-
ным пучком. Авторы сообщают, что использование разработанного ими источ-
ника в имплантационной системе без сепаратора обеспечивало набор дозы по-
рядка 1017 см-2 на площади 300 см2 за время 5…15 мин. На рис. 6.1 представлена 
схема бессепарационного имплантера с дуговым источником, а на рис. 6.2 пока-
зан ионный имплантер “ДИАНА-2” (Россия), сконструированный на основе этой 
схемы и описанных выше принципов [29]. Этот ионный имплантер способен об-
рабатывать поверхность металлов и сплавов ионными комплексами боридов ме-
таллов, что приводит, в результате, к эффективному наноструктурированию по-
верхностных слоев деталей машин и инструментов (см. главу 5). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 6.1. Схема ионного имплантера 
с дуговым ионным источником: 
1 - катод; 2 - поджигающий 
электрод; 3 - анод; 4 - извлекающий 
электрод; 5 - термопара 
калориметра; 6 - облучаемый 
образец; 7 - блок измерения 
интегральной дозы; 8 - цилиндр 
Фарадея; 9 - блок измерения 
дифференциальной дозы; 
10 - средства вакуумной откачки 
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Описание ряда дуговых источников типа MEVVA (США) дано в [30]. Эти 

источники отличаются от представленного в [29] тем, что в них применена трех-
сеточная система экстракции и ускорения ионного пучка. Фиксация плазменной 
границы и локализация области горения дуги с помощью магнитного поля по-
зволили улучшить эмиттанс формируемого пучка. Источники типа MEVVA-I и 
MEVVA-II дали возможность получать импульсные токи до 1 А с длительно-
стью импульсов 300 мкс и частотой повторения 1…10 Гц. Измерения однород-
ности облучения с помощью метода обратного рассеяния легких ионов показа-
ли, что радиальный профиль распределения имплантированных ионов далек от 
гомогенного и на диаметре пучка порядка 5 см характеризуется неоднородно-
стью ∼50% от центра к краям. В дальнейшем путем совершенствования ионной 
оптики был создан миниатюрный источник, способный выдавать пучок с малым 
значением эмиттанса и током на уровне 10 мА. Разработанный позднее источник 
типа MEVVA-IV содержал 16 катодов, последовательно подключаемых к одно-
му источнику питания для повышения ресурса работы источника. Авторы [30] 
разработали несколько разновидностей дуговых ионных источников, используя 
их в комбинации с различными ускорителями для ядерно-физических экспери-
ментов и практического применения. 

В [31] представлены данные по импульсным ионно-лучевым установкам с 
искровым источником ионов. Частота повторения импульсов составляла 32 Гц, 
длительность 6 мкс при амплитудном значении тока ионов титана 2 А. Средний 
ток составлял 100 мкА при ускоряющем напряжении 80 кВ. Ионный пучок со-
держал преимущественно двухзарядные ионы, а уровень загрязнений в пучке не 
превышал 5%. Электроды источника изготовлялись из имплантируемого мате-
риала, расстояние между катодом и анодом составляло 2 см. Размер мишени, 

Рис. 6.2. Импульсный вакуумно-
дуговой ионный имплантер 
“ДИАНА-2”



 

212 
 

помещаемой в имплантер, вначале составлял 30 см2, а затем путем модификации 
установки был доведен до 450 см2. 

В [33] рассмотрена промышленная ионно-лучевая установка Z-100 для им-
плантации больших доз ионов азота (2×1017 см-2) с энергией 100 кэВ на площади 
20×20 см2 за время около 30 мин. В имплантере использован источник Фримана 
с накаливаемым катодом и отбором ионов со щелевидного отверстия высотой 
20 см и шириной 2 см, расположенного поперек оси плазменного образования. 
Авторы описали различные системы поворота и сканирования облучаемых по-
верхностей сложной конфигурации. 

В [28,32] описан лазерно-плазменный источник ионов и малогабарит-
ный импульсный имплантер с таким источником. Стерильный пробоотбор и 
ионизация рабочего вещества в источнике, осуществляемые мощным лазер-
ным импульсом, обеспечивали низкий фон посторонних примесей в пучке 
(менее 10-5%) и возможность получения многоэлементных ионных пучков за-
данного стехиометрического состава. В имплантере предельно просто осуще-
ствлялся переход от работы с одним типом ионов к другому. Импульсное зна-
чение тока могло достигать 1 А, длительность ионных импульсов составляла 
5…10 мкс, частота следования импульсов до 100 Гц. Средний ток достигал 1 мА 
при ускоряющем напряжении 50 кВ, что обеспечивало набор дозы порядка 
1017 см-2 на площади 30 см3 за время примерно равное 1 ч. Близкий к изотропно-
му разлет лазерной плазмы позволил получить высокооднородный (95%) ион-
ный пучок круглого сечения диаметром 75 мм с расходимостью 2×10-3 рад. Ши-
рокий однородный пучок формировался системой из двух мелкоструктурных 
плоскопараллельных сеток. Рабочий вакуум в имплантере составлял 10-4 Па.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 6.3. Схема ионного имплантера 
с лазерно-плазменным источником 
ионов: 
1 - частотный лазер; 2 - объектив;  
3 - плазмообразующая мишень;  
4 - система сканирования мишени;  
5 - блок ускоряющего напряжения;  
6 - система формирования и  
ускорения пучка; 7 - цилиндр  
Фарадея; 8 - облучаемый образец;  
9 - система сканирования образца; 
10 - блок измерения дозы;  
11 - компьютер; 12 - средства  
вакуумной откачки 
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Ресурс непрерывной работы источника и имплантера, в целом, определялся 
временем непрерывной работы ламп вспышки лазера и, для примененной авторами 
системы ЛТИ-5, составлял 1000 ч. Зарядовый состав ионного пучка можно было 
варьировать изменением плотности потока лазерного излучения q на плазмообра-
зующей мишени. Так, при q≈109 Вт·см-2 пучок содержал только однозарядные ио-
ны для весьма широкого круга элементов, а при q≈1010 Вт·см-2 в пучке присутство-
вали ионы нескольких зарядностей 1е+, 2е+, 3е+, 4е+, причем на однозарядные ионы 
приходилось около 50% общего их числа. На рис. 6.3 представлена схема импульс-
ного ионного имплантера с лазерно-плазменным источником ионов. 

В таблице 6.1 представлены основные параметры бессепарационных им-
плантеров с различными типами ионных источников, анализ которых позволяет 
заключить, что с помощью таких установок можно успешно решать практически 
все задачи ионно-пучкового наноструктурирования поверхностных слоев метал-
лических материалов. 
Таблица 6.1. Основные характеристики ионных имплантеров 
 

Параметр 

Тип имплантера 
С дуговым источником С искровым 

источником 
(США) [31] 

С лазерным 
источником 
(РФ) [28,32] 

Z-100 с ион-
ным источ-
ником Фри-
мана [33] 

ДИАНА 
(РФ) [29] 

MEVVA 
(США) [30]

Рабочее ве-
щество, тип 
получаемых

ионов 

Любое проводящее неферромагнитное вещество Азот 

Зарядность 
ионов 

+1е, +2е, 
+3е, +4е 

+1е, +2е, 
+3е, +4е 

+1е, +2е, 
+3е, +4е 

+1е, 2е, +3е, 
4е +1е 

Переход к 
другому ти-
пу ионов 

Смена 
катода 

Смена 
катода 

Смена элек-
трода 

Смена 20 
мишеней без 
разгерметиза-

ции 

– 

Поперечный 
размер пучка,

мм 
200 70 60 75 200×20 

Однород-
ность пучка, 

% 
90 50 – 95 – 

Ускоряющее 
напряжение, 

кВ 
30…80 20…100 80 5…75 100 
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Длитель-
ность им-

пульсов, мкс 
250 300 6 5…10 непрерыв-

ный режим

Частота 
импульсов, 

Гц 
5…50 10 32 До 100 – 

Амплитуд-
ное значение 
ионного то-

ка, мА 

300…1000 500…1000 2000 100…1000 – 

Средний 
ток, мА 1…10 2 0.1 0.3…1 7 

Уровень за-
грязнений, % 3…5 3 5 10-5 5 

Рабочее дав-
ление, Па 10-3 10-3 5×10-3 10-4 – 

Габариты, 
мм 350×570 1500×1500×

1500 – – 1500×2000 
×1700 

Масса, кг 160 500 – – 800 
6.1.2. Оборудование для электронно-лучевой обработки материалов 

Для реализации технологий поверхностной пучковой обработки необходимы 
электронные источники, которые кроме общепринятых требований к технологиче-
ским источникам по надежности, экономичности, сроку службы, должны удовлетво-
рять ряду специфических требований, к которым можно отнести:  

• площадь обработки поверхности, а соответственно и площадь попе-
речного сечения пучка, сформированного электронным источником, должна со-
ставлять от нескольких единиц до нескольких десятков квадратных сантиметров;  

• неоднородность плотности тока по сечению пучка не должна превы-
шать ±10% от среднего значения;  

• плотность энергии в зоне обработки должна перекрывать диапазон 
от единиц до десятков Дж/см2 при длительности импульса тока пучка от еди-
ниц до сотен мкс;  

• энергия ускоренных электронов должна регулироваться от не-
скольких кэВ до нескольких десятков кэВ, однако предпочтительнее иметь 
более низкую энергию;  

• источник должен устойчиво работать в условиях значительных газо-
выделений с поверхности обрабатываемых деталей и при частых разгерметизаци-
ях вакуумной системы. 
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В значительной степени вышеперечисленным требованиям удовлетворяют ис-
точники электронов с сетчатым плазменным эмиттером (СПЭ) на основе сильноточ-
ных разрядов низкого давления. Источники электронов с сетчатым плазменным 
эмиттером обладают следующими основными достоинствами: 

• позволяют генерировать электронные пучки как в непрерывном режи-
ме, так и в импульсном с длительностью импульсов тока пучка 10-5-10-3 с и часто-
той повторения импульсов до нескольких килогерц; 

• имеют большой срок службы, исчисляющийся десятками часов, и от-
личаются высокой энергетической эффективностью и экономичностью; 

• обладают хорошей воспроизводимостью импульсов тока пучка; 
• позволяют в широком диапазоне параметров управлять током пучка, 

энергией ускоренных электронов и длительностью импульса тока пучка; 
• позволяют формировать электронные пучки большого поперечного се-

чения вплоть до сотен см2 с хорошей однородностью плотности тока по сечению 
пучка; 

• имеют малое время готовности (порядка нескольких мкс), определяе-
мое временем зажигания разряда; 

• позволяют эффективно управлять распределением плотности тока по 
сечению пучка; 

• нечувствительны к вакуумным условиям и обратной бомбардировке 
ионами. 

Перспективным, на наш взгляд, является использование плотных низко-
энергетических электронных пучков, генерируемых источниками с СПЭ, для 
поверхностной модификации материалов и изделий. Одним из условий стабиль-
ной работы источников заряженных частиц, использующих плотную газораз-
рядную плазму, является разделение областей генерации плазмы и ускорения 
частиц, извлеченных из этой плазмы. Это в электронном источнике с СПЭ дос-
тигается использованием мелкоструктурной сетки, ограничивающей и стабили-
зирующей эмиссионную границу плазмы [34]. Дополнительным условием, по-
вышающим устойчивость разряда, является введение канала контрагирования, 
разделяющего катодную и анодную области разряда [35]. За счет канала контра-
гирования удается  повысить  давление  в катодной области разряда, в которую 
производится напуск рабочего газа, и снизить давление в ускоряющем проме-
жутке. Это позволяет, с одной стороны, снизить напряжение зажигания разряда, 
а с другой – увеличить электрическую прочность ускоряющего промежутка. 

Транспортировка пучка, генерируемого источниками с СПЭ, осуществля-
ется в газе низкого давления в присутствие слабого продольного магнитного по-
ля. Ускоренные электроны, ионизуя газ, создают условия для компенсации соб-
ственного пространственного заряда, что способствует эффективной транспор-
тировке пучка к области его взаимодействия с образцами. 
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Эти основные принципы были использованы при разработке источника 
электронов с сетчатым плазменным эмиттером. Внешний вид электронно-
лучевой установки “СОЛО”, в которой используется данный тип источника 
электронов, показан на рис. 6.4. Разработка конструкции выполнена Институтом 
сильноточной электроники Сибирского отделения Российской академии наук 
(г. Томск). В зависимости от экспериментальных условий был получен элек-
тронный пучок диаметром от 10 мм с общим током до 100 А и плотностью тока 
эмиссии 120 А/см2 до 50 мм с общим током до 500 А и с плотностью тока эмис-
сии до 30 А/см2 при длительности импульсов 30 мкс, энергии ускоренных элек-
тронов 10…20 кэВ и частоте следования импульсов тока 1…25 с-1. Плотность 
энергии пучка на образцах достигает 50…80 Дж/см2, что допускает его исполь-
зование в работах по импульсной обработке металлов и сплавов с целью наност-
руктурирования поверхностных слоев.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

6.1.3. Оборудование для ультразвуковой обработки металлов и сплавов 
Технологическое оборудование для ультразвуковой финишной обработки 

(УФО) (рис. 6.5.) поверхностного слоя материалов [7,8], который является непо-
средственным объектом интенсивного воздействия ультразвуковых колебаний, 
состоит из следующих узлов: источника питания 1, преобразователя частоты 
электрического тока 2, системы управления 3, акустической системы 4. 

Современные преобразователи частоты – генераторы (рис. 6.6) – вполне 
соответствуют требованиям технологии УФО. Они малогабаритны, достаточно 
эффективны, мощностью 0.25…1.0 кВт преобразуют электрический ток про-
мышленной частоты 50…60 Гц в ток с частотой ультразвука 22 кГц. 

Узлом, составляющим основу и специфику оборудования и технологии 
УФО, является акустическая система, которая служит для преобразования элек-
трической энергии в механическую; передачи этой энергии в нагрузку;  
 

Рис. 6.4. Электронно-лучевая установка 
“СОЛО” для наноструктурирования 
поверхности металлов и сплавов 
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согласования сопротивления нагрузки с внутренним сопротивлением системы; 
согласования геометрических размеров зоны ввода энергии с размерами излуча-
теля, концентрирования энергии и получения необходимой величины колеба-
тельной скорости излучателя. Система должна работать с максимальным КПД 
на резонансной частоте независимо от изменения сопротивления нагрузки. 

Акустическую систему характеризуют следующие величины: 
• амплитуда колебательной силы Fm; 
• амплитуда колебательной скорости Vk; 
• сопротивление потерь в системе Rm; 
• мощность системы Р; 
• КПД системы. 

Акустическая система (рис. 6.7) состоит из преобразователей – магнитост-
рикционного (МСП) или пьезоэлектрического (ПЭП) – и волноводных звеньев, 
кратных распространяющимся полуволнам. МСП (или ПЭП) трансформируют 

Рис. 6.5. Схема узлов технологического оборудования для 
УФО: 
1 - сеть 220 В; 
2 - преобразователь частоты электрического тока; 
3 - система управления; 
4 - акустическая система; 
5 - обрабатываемая деталь;  
6 - зона обработки поверхности металла 

Рис. 6.6. Ультразвуковые генераторы 
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электрические колебания в механические за счет магнитострикционного или 
пьезоэлектрического эффектов. Весьма важным обстоятельством является то, 
что МСП имеют очень большую надежность в работе. Практика показывает 
возможность их использования более 10 лет [8]. В настоящее время для УФО 
используются МСП из материалов, которые не содержат дефицитных, дорого-
стоящих металлов, доступны и обладают хорошими эксплуатационными и тех-
нологическими свойствами. Наиболее широко применяемым материалом для 
изготовления преобразователя является пермендюр (К49Ф2). Он отличается 
сильно выраженным магнитострикционным эффектом, т.е. позволяет получать 
весьма значительные мощности при относительно небольших размерах вибрато-
ра. Однако, по сравнению с никелем, он обладает недостаточной механической 
прочностью и антикоррозионной стойкостью. Волноводные звенья, являясь со-
ставной частью механической колебательной системы, позволяют согласовывать 
сопротивления системы с нагрузкой, менять исходную амплитуду колебаний, 
концентрировать энергию ультразвука в технологической зоне и т.п. Практиче-
ское применение нашли следующие типы волноводов: ступенчатый, кониче-
ский, экспоненциальный. Они разнородны по форме и трансформационным 
свойствам. Основными материалами для изготовления волноводов могут слу-
жить стали 40Х, 45, 30ХГСА и др., которые обладают достаточной упругостью, 
хорошо паяются твердыми припоями, обладают минимальными потерями и т.п. 
В последнее время успешно начали применяться титановые сплавы. 

Конечным элементом акустической системы является излучатель ультра-
звука (УЗ). Это важнейший элемент подачи энергии в зону обработки металла. 
Его форма и материал предопределяют эффект финишной обработки поверхно-
сти металла. Одна из наиболее эффективных форм излучателя УЗ имеет вид 
“усеченной бочки”. Варианты конструкций излучателей могут быть самыми 
разнообразными в зависимости от его назначения. Например, для обработки гал-
телей могут быть использованы “рога”. Излучатели могут профилироваться для 
обработки пазов, канавок, отверстий и т.п. Известен вариант конструктивной 
формы излучателя со сквозной шпилькой, которая может вворачиваться до не-
обходимого уровня относительно боковых излучателей. При изготовлении излу-
чателей должны соблюдаться акустические нормы – резонанс, энергетика про-
цесса, тщательное сопряжение плоскостей и т.п. Большое значение имеет мате-
риал излучателя УЗ, т.е. его контактного пятна с поверхностью детали. Техноло-
гия УФО в подавляющем большинстве случаев не требует применения алмазов, 
но общим требованием является термодинамическая устойчивость излучателя 
относительно свойств обрабатываемых металлов, так как любое “помутнение” 
поверхности излучателя УЗ мгновенно может привести к снижению качества 
финишной обработки – снижению класса шероховатости поверхности.  
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Излучатель ультразвука поджимается с определенным давлением к поверхно-
сти детали. Вступая во взаимодействие с обрабатываемой деталью, ультразвук пла-
стически деформирует ее поверхность, сглаживает вершины микронеровностей и 
наноструктурирует поверхностный слой. Этим уникальным методом обрабатыва-
ется большинство известных марок стали, алюминий, медь и их сплавы, латунь, 
бронза, другие цветные металлы и сплавы. УФО позволяет обрабатывать различ-
ные конструктивные формы поверхностей (цилиндрические наружные и внутрен-
ние, торцовые, конические, шаровые), выступы и радиусные канавки. 

Использование технологии УФО исключает ручной труд, необходимость 
применения абразивных материалов; упрощает технологический процесс и ис-
ключает применение некоторых типов станков (например, шлифовальных); 
уменьшает объемы внутрицеховой транспортировки деталей; экономит произ-
водственные площади, электроэнергию, трудозатраты; снижает необходимые 
припуски размеров в технологических операциях и открывает новые перспекти-
вы в использовании покрытий поверхностей различного функционального на-
значения и т.д. 

При обработке поверхности металлов остаточные напряжения становятся 
сжимающими. Все надрезы, образованные резцом или абразивом, как дефект 
поверхностной структуры, подвергаются смятию. Микротвердость поверхности 
металла повышается при обработке структур, например, алюминия более чем на 
100%; стали до закалки – на 15…30%, после закалки на 5…10%; повышается ус-
талостная прочность детали [8]. С увеличением поверхностной твердости (на-
пример, стали) перепад изменения между исходным и конечным значениями 
ΔHRC снижается. Производительность процесса УФО находится на уровне чис-
тового точения металла. Выбор параметров обработки должен быть произведен 
с учетом мощности комплекта УФО и особенностей акустических систем. При-
чем надо иметь в виду, что существуют мнения исследователей, согласно кото-
рым при повышении амплитуды смещения излучателя ультразвука возникают 
трудности с получением высокого класса шероховатости. И, наоборот, при сни-
жении ее до 0.1…5 мкм можно рассчитывать на более высокий класс шерохова-
тости. И, в то же время, если при выборе оптимальных режимов финишной об-
работки металлов величина амплитуды смещения может быть отнесена к разря-
ду “некритичных”, то выбор контактного давления F должен быть проведен 
весьма тщательно. Мощность излучателя УЗ при этом в значительной степени 
предопределяет возникающие напряжения в поверхностном слое, температуру и 
структурные изменения в поверхностном слое металла. Для повышения твердо-
сти поверхностного слоя нужна, как правило, большая мощность колебательной 
системы и более значительное время обработки. Внешний вид комплекта УФО 
на токарном станке показан на рис. 6.8. Головка акустическая ГА размещена в 
резцедержателе, а источник питания на подставке соединен с ГА шлангом. 
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Итак, основные конструктивно-технологические особенности ультразвуко-

вой финишной обработки металлов следующие: 
1. При воздействии ультразвука происходит пластическая деформация мик-

ронеровностей поверхности в пределах изменения Ra от 6.3 до 0.025 мкм.  
2. Возрастает твердость поверхностного слоя на 10…150%, что зависит от ее 

исходного значения. 
3. Повышается усталостная прочность на 10…200%. 
4. Увеличивается опорная поверхность до 80…90%. 
5. Остаточные напряжения трансформируются в сжимающие. 
6. Структура поверхностного слоя металла изменяется на глубине до 15…20 

мкм от поверхности обработки металла; возникают слои наноструктур с 
размером зерна 5…10 нм. 

7. Основные технологические параметры режима передачи энергии УЗ не-
критичны. 

8. Исходная энергетика процесса незначительная и находится на уровне 
0.63 кВт.  

9. Практическая реализация оборудования и технологии УФО, например, на 
универсальных токарных, фрезерных, строгальных, шлифовальных и др. 
станках переводит их в режим многооперационных;  

10. УФО производит обработку деталей, не снимая с центров за одну уста-
новку, что позволяет совместить чистовое точение детали резцом в задан-
ный размер и финишную обработку поверхности. 

Рис. 6.8. Схема размещения комплекта УФО на токарном станке (а) и 
внешний вид оборудования УФО (б).  
Мощность, кВт – 0.4…0.6; напряжение, В – 220; масса источника пита-
ния, кг – 2.5; акустической головки, кг – 4…6. 
1-акустическая головка;2- присоединительный кабель; 3- источник питания 

а б
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11. Исключительно универсальные возможности УФО: обрабатывать конст-
рукционные, инструментальные, нержавеющие стали, чугуны, цветные 
металлы, титановые сплавы и т.п.  

12. Возможность использования техники УФО для обработки деталей широ-
кой номенклатуры: штоков цилиндров гидро- и пневмоцилиндров, дета-
лей арматуры трубопроводов, фланцев, муфт, дисков разных размеров и 
назначений, деталей двигателей, трансмиссий, станков, редукторов, ком-
прессоров, шаровых кранов и т.п. механизмов. 

Анализ примеров промышленного освоения технологических процессов 
показывает исключительно широкие потенциальные возможности УФО. Так, на 
арзамасском заводе ОАО “Коммаш” обработку коленчатых валов трехплунжер-
ных насосов высокого давления стали производить посредством технологии 
УФО. Результат получен следующий: во-первых, технология УФО позволила 
исключить производственные расходы по закалке шеек ТВЧ; во-вторых, токар-
ный станок позволил “уложиться” в допуски, был исключен процесс шлифовки; 
в-третьих, качество поверхности шеек коленчатых валов и, соответственно, ус-
талостная долговечность вала существенно повысились. Появление сетки мик-
ротрещин, как очага, снижающего усталостную прочность, было исключено в 
результате ультразвукового наноструктурирования поверхности.  

Одним из путей повышения срока службы пар трения является повышение 
твердости поверхностной структуры. Как правило, на производстве проводят 
закалку детали и последующее ее шлифование. Но шлифование разупрочняет 
поверхностный слой, при этом, остаточные напряжения становятся растягиваю-
щими. Так, после объемной закалки исходная твердость инструментальной ста-
ли была на уровне HRС~56 ед. После шлифования получили значения: 
HRС~51 ед. После УФО твердость повысилась до HRС ~63 ед.  

Для получения более высоких качественных показателей поверхностной 
структуры металлов используется электроискровое легирование. В поверхност-
ных слоях формируются карбиды вольфрама. При этом происходит упрочнение 
поверхностного слоя металла. Установлено, что при совмещении электроискро-
вого легирования с УФО эффект воздействия усиливается. Основные результаты 
использования этих технологий на примере пар трения ОАО “Калужского тур-
бинного завода” следующие: испытания на интенсивность изнашивания прово-
дились в эксплуатационном режиме; скорость вращения детали 3200 об/мин; ра-
бочее давление 5 кГ/см2; смазка водой. Максимальное давление составляло 
28 кГ/см2. В результате обработки коэффициент трения снизился до 0.05. После 
окончания приработочного режима – износостойкость пары трения оказалось в 
10 раз выше, чем располагал Калужский завод ранее. 

Установлено, что в течение длительного периода эксплуатации с 2001 г. по 
настоящее время упрочненные комбинированным методом узлы регулирования 
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и защиты ТГУ “Камчатка-25” не имели отказа и обеспечивали стабильную рабо-
ту агрегатов. Ранее они были вынуждены ее останавливать ежеквартально. Про-
изводственные испытания показывают, что износостойкость пуансонов после 
комбинированной обработки с УФО увеличивается в 3…4 раза. Коэффициент 
трения снижается, как правило, в 1.5…2 раза. При УФО инструментальных ста-
лей, например, 4Х5МФ1С твердость возрастает до 64…68 HRC, а в ряде случаев 
до 70 ед. Усталостная прочность на базе 106…107 циклов возрастает в 2 раза с 
650 до 1300 МПа. Такое резкое изменение физико-механических свойств обу-
словлено тем, что после УФО в приповерхностных слоях материала образуется 
нанокристаллическая структура с размером зерен 5…10 нм (см. главу 5). 

Очень важно, что комплект УФО можно с успехом использовать для сня-
тия остаточных напряжений, особенно, в сварных соединениях высокопрочных 
сталей. Например, если после точения или шлифовки детали из конструкцион-
ной стали 30ХГСН2А остаточные напряжения были растягивающими на уровне 
290 МПа, то после обработки УФО они становятся сжимающими и составляют – 
530 МПа. Таковы результаты многочисленных измерений, проведенных в 
ИФПМ СО РАН, Санкт-Петербургском государственном политехническом уни-
верситете и ряде промышленных предприятий, в том числе и зарубежных. 

В ИФПМ СО РАН для обработки наружных поверхностей разработан и по-
ставляется комплект УФО-0.63-22 (мощность 0.63 кВт, частота 22 кГц). Ком-
плект можно поставить на токарные станки практически любых размеров, кото-
рые имеют каретки с резцедержателем. Ультразвуковой излучатель не требует, 
как правило, какой-либо модификации при изменении длины и диаметра детали. 
Для обработки деталей в виде конусов, экспонент, шаровых поверхностей, тор-
цовых поверхностей и т.п. целесообразно использовать УФО с ЧПУ. Для обра-
ботки внутренних поверхностей деталей разработаны специальные модифика-
ции комплектов УФО-0.63/22. Они отличаются друг от друга изменением конст-
руктивной формы акустических головок. Это вызвано необходимостью решить 
проблему ввода УЗ в зону обработки металла при определенных соотношениях 
глубины и диаметра отверстия.  

Комплект УФО может устанавливаться практически на любые типы стро-
гальных станков, от малогабаритных поперечно-строгальных, до крупных про-
дольно-строгальных с длиной стола 6 м. Необходимо отметить, что при этом об-
работка поверхности детали ультразвуком ведется и при холостом ходе стола. 
Комплекты УФО могут использоваться и на фрезерных станках. При этом мож-
но рассматривать два варианта: акустическая головка закреплена неподвижно, а 
перемещение детали относительно излучателя ультразвука обеспечивается дви-
жением стола; второй вариант предусматривает вращение акустической головки 
относительно неподвижно закрепленной детали. 
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6.2. Вакуумные технологии нанесения наноструктурных покрытий 

6.2.1. Вакуумные методы нанесения покрытий 
Метод PVD или “физическое осаждение из паровой фазы” включает три 

основных способа нанесения покрытий: испарение, распыление и ионное осаж-
дение. Первоначально это метод применялся лишь для нанесения чистых метал-
лов путем переноса их паров в вакууме без какого-либо участия химических ре-
акций. В настоящее время развитие данной технологии привело к исключитель-
ной гибкости процесса и обеспечило возможность нанесения широкой гаммы 
неорганических материалов: металлов, сплавов, различных их соединений и 
смесей. Источник паровой фазы (испаритель или распылитель) и подложка, на 
которую осаждается материал, располагаются в вакуумной камере. Возможные 
вариации рабочей атмосферы камеры, например присутствие нейтральных (ар-
гон) или химически активных газов, методов получения напыляемого вещества в 
виде пара или плазмы, а также электрическое напряжение на подложке (потен-
циал смещения) приводят к большому разнообразию способов нанесения по-
крытий. Это, в свою очередь, определяет широкий спектр возможных свойств 
покрытий, их структуры и скорости осаждения. 

Процесс осаждения покрытия протекает, как правило, в несколько стадий: 
1. Подготовка осаждаемого материала: а) переход от материала в конденси-

рованном состоянии (в твердой или жидкой фазе) к материалу в паровой 
фазе; б) в случае осаждения соединения проведение реакции между компо-
нентами, некоторые из которых могут быть введены в камеру в виде газа 
или паров. 

2. Перенос паров от источника к подложке. 
3. Конденсация паров (и газов) на подложке, приводящая к зарождению и 

росту покрытия. 
Каждая из этих стадий в процессе нанесения покрытия методом PVD мо-

жет контролироваться независимо от остальных, в чем заключается несомненное 
преимущество этого метода над методом химического осаждения из паровой фа-
зы CVD. Как уже отмечалось выше, метод PVD обладает высокой гибкостью и с 
его помощью можно наносить любые металлы, сплавы и соединения. Во всех 
случаях можно контролировать чистоту, структуру и адгезию наносимого по-
крытия. В отношении основных модификаций метода можно отметить, что ва-
куумное испарение обеспечивает гораздо более высокую скорость процесса, чем 
вакуумное распыление, однако состав сплава и скорость осаждения легче кон-
тролировать при распылении. Для получения очень хорошей адгезии покрытия 
следует отдать предпочтение ионному осаждению или магнетронному и ваку-
умно-дуговому напылению, совмещенными с ионной бомбардировкой. 
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Для нанесения покрытий на инструмент применяют методы PVD и CVD. 
Обычно пленки износостойких покрытий TiC, TiN и Ti(C,N), нанесенные на не-
нагретые подложки методом PVD, имеют плохую морфологию и адгезию. На-
пуск в камеру небольшого количества молекулярного азота улучшает сцепление 
пленки с подложкой так же, как использование тонкого подслоя Ti или испаре-
ние в атмосфере С2Н4+N2 [36]. Метод PVD с успехом применяют для нанесения 
пленки TiN на инструмент из быстрорежущей стали при температурах ниже 
500°С, тогда как для химического осаждения из газовой фазы требуется темпе-
ратура 1000°С. Температура 500°С гораздо ниже температуры отпуска быстро-
режущих сталей, в то время как после нанесения покрытия методом CVD требу-
ется дополнительная термообработка и существует опасность коробления изде-
лия и потери адгезии пленки покрытия во время закалки.  

Наиболее просто реализуется метод непрерывного PVD процесса, при кото-
ром обрабатываемые детали, например, резцы, загружаются для обработки в каме-
ру и выгружаются из нее после нанесения покрытия через специальные вакуумные 
шлюзы. Однако при такой технологии материал покрытия осаждается и на внут-
ренней поверхности всей вакуумной системы. Поэтому требуется периодическая 
чистка системы, а также возобновление источника материала покрытия.  

Для улучшения адгезии и структуры покрытия и усиления его реакционной 
способности (в случае процесса реактивного осаждения, при химическом взаи-
модействии реагентов) может быть применена обработка подложки с помощью 
плазмы. Ион с энергией 100 эВ обладает кинетической энергией, эквивалентной 
температуре 106оС, и при бомбардировке такими ионами напыляемых слоев об-
разуются наноструктурные покрытия с необычными свойствами, например 
твердые и прозрачные углеродные покрытия с алмазоподобной структурой [37]. 

По сравнению с другими методами нанесения покрытий, такими, как элек-
трохимическое осаждение, CVD и плазменное напыление, метод PVD обладает 
целым рядом преимуществ. Среди них, следует выделить: 

1. Исключительное разнообразие составов осаждаемого материала. Может 
наноситься практически любой металл, сплав, тугоплавкое или интерме-
таллидное соединение, некоторые типы полимеров и их смеси. 

2. Возможность изменения температуры подложки в широких пределах от 
отрицательных до очень высоких. 

3. Возможность наносить покрытия, не искажающие формы детали, при вы-
сокой скорости осаждения. 

4. Высокая чистота наносимого материала. 
5. Высокая адгезия покрытия к подложке. 
6. Превосходное качество поверхности покрытия, сравнимое с качеством исход-

ной поверхности подложки, что позволяет обходиться без окончательной по-
верхностной обработки деталей или инструментов после нанесения покрытий. 
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6.2.2. Вакуумное оборудование 
Вакуумная камера. Представляет собой герметичный резервуар с дверью и 

разъемными фланцами обычно в форме цилиндра диаметром до 1000 мм и высотой 
600…800 мм. К фланцам присоединяются напылительные устройства. В качестве 
вакуумного уплотнения фланцев и двери, особенно для высоковакуумных камер 
(<10-6 Па), применяются уплотняющие прокладки круглого сечения из вакуумной 
резины (материала Viton) или какого-либо мягкого металла. Следует предусмотреть 
возможность подогрева сообщающейся с атмосферой камеры до 50°С, чтобы пре-
дотвратить конденсацию водяных паров, вызывающую необходимость последую-
щей длительной откачки. Кроме того, в конструкции стенок камеры должна быть 
предусмотрена водяная рубашка для принудительного охлаждения, поскольку 
внутри температура стенок может достигать 200…300°С. Использование облицов-
ки внутренней поверхности камеры, служащей одновременно тепловым экраном, 
упрощает ее очистку. Для применения в промышленном производстве камера мо-
жет обеспечиваться устройством для быстрой периодической загрузки и выгрузки 
подложек через высоковакуумные шлюзы без развакуумирования всей системы. 
Возможно создание целого комплекса специального оборудования для реализации 
либо полунепрерывного цикла, при котором происходит непрерывное нанесение 
покрытия из постоянно работающего источника на всю поверхность подложки, на-
ходящейся целиком в вакуумной камере, либо непрерывного метода, в котором по-
лоса или лист подложки подаются в рабочую камеру и удаляются из нее через воз-
душные уплотнения и обработке подвергается в каждый момент времени лишь ка-
кая-нибудь часть всей подложки. 

Система вакуумной откачки. Главная проблема здесь – газовыделение со 
стенок камеры, которое увеличивается из-за их нагрева тепловым излучением от 
испарителя и нагревателя подложек. Обычная система откачки состоит из двух 
ступеней, включающей: масляный диффузионный или безмасляный турбомоле-
кулярный (криогенный) насос и механический форвакуумный насос (рис. 6.9). 
Диффузионный насос обычно отделяется от вакуумной камеры ловушкой, кото-
рая представляет собой систему охлаждаемых водой или жидким азотом отра-
жательных перегородок, предотвращающих попадание паров масла в камеру. 
Для получения высокочистых покрытий необходим высокий вакуум (<10-6 Па), 
который может быть обеспечен с помощью ионных насосов. В последнее время 
камеры оснащаются в основном безмасляными турбомолекулярными или крио-
генными насосами, которые обеспечивают достаточную чистоту вакуума и вы-
сокую и одинаковую скорость откачки всех газов. 

Измерение давления. Давление в форвакуумной линии измеряется манометра-
ми Пирани или термопарными датчиками. В вакуумной камере давление измеряется 
ионизационными датчиками или емкостными манометрами, а парциальные давления 
остаточных или напускаемых газов определяют с помощью масс-спектрометра. 
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Держатель подложки. Вследствие того, что распространение испаренно-

го в вакууме материала происходит по прямой только на открытые участки под-
ложки, для получения однородного покрытия на деталях сложной формы тре-
буются их сложные перемещения. Устройства для крепления подложек могут 
быть различными: от простых держателей до сложных вращающихся каруселей 
с планетарным устройством. В ряде случаев адгезия и структура покрытий мо-
гут быть улучшены путем нагрева подложки, который осуществляется тепловым 
излучением от инфракрасных ламп, или накаливаемых электрическим током 
спиралей, или сканирующим либо расфокусированным электронным пучком. 

6.3. Нанесение наноструктурных покрытий методом магнетронного рас-
пыления 

Распыление – это процесс передачи импульса, в котором быстрая заряженная 
частица, например ион Аr+, под действием электрического поля выбивает атом с 
поверхности отрицательно заряженной мишени. Эффективность процесса характе-
ризуется выходом распыления – числом выбитых атомов на каждую падающую 
частицу (ион). Распыленным (выбитым) атомам передается порядка 1% энергии 
бомбардирующей частицы, тогда как около 75% энергии расходуется на нагрев 
мишени (катода). Выход распыления растет с увеличением массы и энергии па-
дающих частиц, пока они не слишком глубоко проникают в бомбардируемый ма-
териал, а также возрастает примерно в два раза с увеличением угла падения до 70°, 
после чего вновь уменьшается. Вследствие ослабления связей на поверхности из-за 
прогрессирующего накопления повреждений с ростом дозы облучения наблюдает-
ся непропорционально быстрое увеличение выхода распыления с ростом дозы; вы-

Рис. 6.9. Схема вакуумной системы для осаждения покрытий. 1 – вакууный 
затвор; 2 – водяная или азотная ловушка; 3 – клапан напуска воздуха; 
4 – форвакуумный клапан; 5 – обратный вентиль; 6 – манометр Пирани 
или термопарный датчик 
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ход распыления уменьшается с увеличением давления газа из-за обратного рассея-
ния. Слипание атомов на поверхности материалов, имеющих низкий выход распы-
ления, может приводить к появлению поверхностных конусов. 

При распылении подложка помещается вблизи катода, чтобы распыленные 
атомы осаждались на нее. Обычно в покрытиях, полученных распылением, сущест-
вуют сжимающие напряжения, тогда как в осажденных методом испарения пленках 
действуют растягивающие напряжения, по величине часто близкие к пределу теку-
чести, о чем свидетельствуют данные рентгеновского анализа кристаллической ре-
шетки. Внутренние напряжения в распыленных никелевых пленках являются сжи-
мающими при низких углах распыления и переходят в растягивающие при увеличе-
нии угла, достигая максимума при угле 45°. Увеличение давления газа в камере мо-
жет снизить напряжения в пленках, так как оно способствует их кристаллизации. 
Снижение напряжений благоприятно с точки зрения адгезии пленок, однако, с дру-
гой стороны, сжимающие напряжения препятствуют распространению трещин.  

Для получения воспроизводимых по качеству покрытий методом распыления и 
другими методами с использованием процесса PVD необходимо контролировать 
многие параметры, такие как геометрия системы, начальный вакуум, расстояние ме-
жду источником паров и подложкой, предварительная подготовка системы и мате-
риалов, чистота газа, давление газа и скорость натекания, электрическое напряжение 
и ток, температура и потенциал смещения на подложке, время, чистота системы, 
скорость осаждения [38,39]. Существует целая группа методов распыления, таких 
как планарное диодное и триодное распыление, высокочастотное и ионное распыле-
ние, применяемые для осаждения различных покрытий. Однако наиболее универ-
сальным и широко применяемым в настоящее время для нанесения наноструктурных 
покрытий является магнетронный метод, который далее рассмотрим более подробно. 

На рис. 6.10 показан внешний вид установки магнетронного распыления 
типа “КВАНТ”, включающей две магнетронные распылительные системы и ва-
куумно-дуговой источник металлических ионов [40], а на рис. 6.11 схема осаж-
дения многослойного нанокомпозитного покрытия с помощью этой установки.  

 
 
 

 
 
 
 
 

 
 

 

Рис. 6.10. Общий вид установки 
магнетронного распыления 
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Рис. 6.12. Схема магнетронной рас-
пылительной системы с 
плоской мишенью: 1 – магнитная 
система; 2 – катод – мишень; 
3 – силовая линия магнитного поля; 
4 – зона наибольшей эрозии поверх-
ности катода; 5 – траектория 
движения электрона 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Установка состоит из следующих основных частей: 
1) Вакуумная водоохлаждаемая камера с дверцей и четырьмя фланцами с 

диаметром проходного отверстия 240 мм, оси трех из которых расположены в 
горизонтальной плоскости под углом 120° друг к другу (рис. 6.12). На них смон-
тированы магнетроны и источник ионов, четвертый – на верхней стенке камеры. 
К нему крепится нагреватель образцов, газоподводящие каналы и ввод системы 
измерения температуры. Камера оснащена системой предварительного прогрева 
для обезгаживания стенок в процессе откачки и планетарным механизмом вра-
щения образцов со скоростью в пределах 0.5…12 об/мин. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

2) Два магнетронных распылительных устройства имеют мишени диамет-
ром 120 мм из разных материалов, выбираемые в зависимости от требуемого 
химического состава покрытия. Принцип действия магнетронного распылитель-
ного устройства показан на рис. 6.11 [10-12]. Основными элементами устройства 

Рис. 6.11. Схема ионнопучкового на-
ноструктурирования поверхностно-
го слоя подложки и магнетронного 
осаждения многослойного покрытия 
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являются катод – мишень, анод и магнитная система. Силовые линии магнитно-
го поля замыкаются между полюсами магнитной системы. Поверхность мише-
ни, расположенная между местами входа и выхода силовых линий магнитного 
поля, интенсивно распыляется и имеет вид замкнутой дорожки, геометрия кото-
рой определяется конфигурацией и величиной магнитного поля.  

При подаче постоянного напряжения между мишенью (отрицательный по-
тенциал) и анодом (положительный или нулевой потенциал) возникает неодно-
родное электрическое поле, и возбуждается аномальный тлеющий разряд. Нали-
чие замкнутого магнитного поля у распыляемой поверхности мишени позволяет 
локализовать плазму разряда непосредственно у мишени. Эмитированные с ка-
тода под действием бомбардировки ионов рабочего газа и ускоренные в элек-
трическом поле ионов рабочего газа электроны захватываются магнитным по-
лем. Под действием его они совершают сложное циклоидальное движение по 
замкнутым траекториям у поверхности мишени. Электроны оказываются как бы 
в ловушке, создаваемой с одной стороны магнитным полем, возвращающим 
электроны на катод, а с другой стороны – поверхностью мишени, отталкиваю-
щей электроны. Электроны циркулируют в этой ловушке до тех пор, пока не 
произойдет несколько ионизирующих столкновений с атомами рабочего газа, в 
результате которых электрон потеряет полученную от электрического поля 
энергию. Таким образом, большая часть энергии электрона, прежде чем он по-
падает на анод, используется на ионизацию и возбуждение, что значительно 
увеличивает эффективность процесса ионизации и приводит к возрастанию кон-
центрации положительных ионов рабочего газа у поверхности катода. Что, в 
свою очередь, обусловливает увеличение интенсивности ионной бомбардировки 
поверхности мишени и значительный рост скорости ее распыления, а, следова-
тельно, и скорости осаждения покрытия.  

3) Вакуумно-дуговой источник металлических ионов с энергией до 1500 эВ и 
степенью ионизации вплоть до 80%, получаемых за счет автоматического поддер-
жания горения дугового разряда на циркониевом или медном катоде. 

4) Резистивный цилиндрический молибденовый нагреватель, расположен-
ный вдоль вертикальной оси вакуумной камеры, и система измерения темпера-
туры образцов. 

5) Система подачи в вакуумную камеру и распределения рабочей газовой 
смеси аргона с азотом или аргона с кислородом с возможностью регулирования 
скорости натекания реактивных газов в пределах от 0.1 дм3/сек до 10 дм3/сек с 
точностью ±15% от установленного значения и автоматического поддержания 
заданного общего давления смеси газов в камере за счет регулирования потока 
инертного газа электронным устройством, включенным в систему обратной свя-
зи вакууметра. 
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6) Система водоохлаждения, состоящая из водоохладительной панели и 
трубопроводов. Все водоохлаждаемые узлы установки питаются от магистрали, 
давление воды в которой должно быть 0.2…0.3 МПа. В водораспределительной 
панели установлены воронка для визуального контроля потока воды, а также 
датчик сигнализаторов уровня, который при прекращении подачи воды включа-
ет звуковую и световую сигнализации. Расход воды регулируется вентилями, 
установленными на коллекторе. 

7) Вакуумные откачные средства, включающие низковакуумную и высо-
ковакуумную ступени. Они обеспечивают создание в рабочей камере необходи-
мого рабочего давления, и состоят из форвакуумного агрегата, состоящего из 
пластинчато-роторного насоса типа НВПР-16 и насоса Рутса ДВН-50, турбомо-
лекулярного насоса ВМН-150М, клапанов вакуумных с электромеханическим 
приводом КВМ–63, затвора вакуумного с электромеханическим приводом 
2ЗВЭ–250, клапанов с электромагнитным приводом КМУ–25, преобразователей 
манометрических термопарных и ионизационных, подсоединенных к вакуум-
метру ВИТ–3. 

8) Основание, предназначенное для монтажа камеры, вакуумной системы 
и системы водоохлаждения. В тумбе основания расположен механизм вращения. 
Электродвигатель установлен на плите, которая крепится к тумбе основания. 
Механизм вращения имеет электромеханический привод, состоящий из электро-
двигателя постоянного тока и редуктора, соединенных клиноременной переда-
чей. Электродвигатель позволяет изменять число оборотов и направление вра-
щения. Вращение на вал от редуктора передается через шлицевое соединение. 
Вал выполнен токопроводящим. Подвод осуществляется через электроконтакт-
ные щетки. Вал с подшипниками устанавливается в корпус, который крепится 
через электроизоляционный материал ко дну рабочей камеры с наружной сторо-
ны. С внутренней стороны рабочей камеры на вращающемся валу крепится 
предметный стол с планетарным механизмом вращения, на который устанавли-
ваются напыляемые образцы. Стол имеет 12 гнезд, в каждое гнездо устанавлива-
ется по одному образцу или кассете с образцами. Вращение вала с закрепленным 
на нем столом обеспечивает вращение каждого образца или кассеты вокруг сво-
ей оси и вращение вокруг оси стола. Если планетарная шестерня стола не уста-
новлена, то образцы имеют вращение только вокруг оси стола. В центре стола 
размещено гнездо для установки образца или кассеты в центре камеры. Камера 
установлена на тумбе и закреплена болтами. 

9) Вакуумная система, панель водоохлаждения расположены на площадке 
основания. В площадке под съемным листом размещены провода цепей управ-
ления и силовые цепи. 

10) Электрическая часть, включающая высоковольтный источник подачи 
потенциала смещения на предметный стол до 1500 В, импульсный источник пи-
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тания магнетронного распылительного устройства мощностью до 5 кВт, рабо-
тающий с частотой повторения импульсов разрядного тока вплоть до 50 кГц, ис-
точник питания магнетронного распылительного устройства на постоянном токе 
мощностью до 6 кВт, обеспечивающий величину разрядного тока от 1 А до 
10 А, оснащенного для работы в среде реактивного газа системой защиты от 
микродуг с длительностью срабатывания защиты не более 10 мкс при резком 
повышении величины рабочего тока на 50% от номинального, силовые блоки 
питания дуговым разрядом, приборы измерения вакуума, температуры. Элек-
троснабжение производится от трехфазной цепи напряжением 380 В, цепи 
управления питаются напряжением 220 В с частотой 50 Гц. 

Перед откачкой вакуумная камера прогревается до температуры 60…70ºС. 
Прогрев предотвращает конденсацию паров воды на поверхности стенок каме-
ры, а также для обезгаживания в процессе откачки.  

 
Процесс нанесения нанокомпозитного покрытия на режущий инструмент 
Процесс нанесения двухслойного износостойкого нанокомпозитного по-

крытия на режущий инструмент [41-43] обычно выполняется в три этапа: 
1. Производится ионная бомбардировка поверхностного слоя образца с 

целью его наноструктурирования перед нанесением покрытия. При этом кон-
тролируемыми параметрами являются напряжение смещения Us, подаваемое 
на предметный стол с изделиями, ток дугового разряда Ia на катоде, расстоя-
ние между катодом и бомбардируемой поверхностью образца Da, время обра-
ботки ta.  

2. Наносится первый слой покрытия (подслой для обеспечения адгезии) 
на основе, например, Ti. Для этого выполняется нагрев образца с помощью 
молибденового нагревателя до требуемой температуры. Время нагрева образ-
ца зависит от габаритов и массы нагреваемого образца и технологической ос-
настки-основания, на котором они закрепляются. Устанавливается необходи-
мое давление рабочего (аргон) газа в камере с помощью автоматической сис-
темы газонапуска. После установления стабильного значения давления рабо-
чего газа в камере производится прожиг магнетрона с титановой мишенью 
(удаление с поверхности мишени окисных пленок, различных загрязнений) до 
выхода магнетрона на режим стабильной работы. Прожиг магнетрона произ-
водится при опущенной заслонке, отделяющей пространство магнетрона от 
подложек и экранирующего подложки от потока распыленного вещества. По-
дается напряжение смещения Us в пределах 0…100 В на предметный стол, 
приводится во вращение вал стола, если это необходимо, поднимается заслон-
ка и производится напыление слоя покрытия. Время напыления зависит от 
толщины слоя покрытия, который необходимо получить, и определяется ре-
жимами работы магнетрона, давлениями газов и дистанцией напыления. По-
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сле напыления опускается заслонка, отделяющая магнетрон от подложки, от-
ключается питание магнетрона и подача газа. Снимается напряжение смеще-
ния с предметного стола.  

3. Наносится второй основной слой нанокомпозитного покрытия на ос-
нове TiAlN (TiSiN, TiCrN, CrAlN, TiAlSiN или др.) с помощью одновременной 
работы двух магнетронов. Для этого выполняется нагрев образца с помощью 
танталового нагревателя до требуемой температуры. Устанавливается необхо-
димое давление реактивного (азот) и рабочего (аргон) газов в камере с помо-
щью ручной и автоматической систем газонапуска, соответственно. После ус-
тановления стабильного значения давления рабочей газовой смеси в камере 
производится прожиг обоих магнетронов при опущенных заслонках до выхо-
да обоих магнетронов на режим стабильной работы. Подается напряжение 
смещения Us на предметный стол, поднимаются заслонки, и производится на-
пыление основного нанокомпозитного слоя покрытия. Время напыления, оп-
ределяемое режимами работы магнетронов, давлениями газов, дистанцией на-
пыления и объемом загружаемых изделий, обычно составляет от 0.5 до 1.5 ча-
сов при напылении слоев толщиной от 3 до 6 мкм. После напыления опуска-
ются заслонки, отделяющие магнетроны от пространства с подложками, от-
ключается питание магнетронов, и подача газовой смеси. Снимается напряже-
ние смещения с предметного стола и делается выдержка подложек в вакуум-
ной камере с целью остывания до температуры не более 100°С. Затем произ-
водится напуск воздуха в камеру и выгрузка изделий с покрытиями. 

 
Процесс нанесения теплозащитного нанокомпозитного покрытия на кон-

струкционные материалы 
Рассмотрим для примера процесс нанесения трехслойного теплозащитного 

нанокомпозитного покрытия на детали авиационной техники, который в общем 
случае выполняется в четыре этапа [44,45]: 

• Первая обработка поверхностного слоя подложки проводится для 
модифицирования его структурно-фазового и напряженного состояния перед 
нанесением первого слоя покрытия. Обычно она выполняется с помощью ва-
куумно-дугового источника непрерывных пучков металлических ионов. При 
этом контролируемыми параметрами являются напряжение смещения Us, по-
даваемое на предметный стол с образцами, ток дугового разряда Ia на катоде, 
расстояние между катодом и бомбардируемой поверхностью образца Da, вре-
мя обработки ta. Однако возможно применение для наноструктурирования по-
верхности подложки высокоэнергетических импульсных пучков ионных ком-
плексов боридов металлов с энергией до 100 кэВ и ультразвуковой ударной 
обработки с определенной частотой и амплитудой колебаний бойков инстру-
мента и статической силой прижима инструмента к поверхности образца. По-
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следующие обработки поверхности свеженанесенных слоев покрытия прово-
дятся в едином вакуумном цикле в процессе нанесения покрытия и выполня-
ются с помощью вакуумно-дугового ионного источника непрерывных пучков 
металлических ионов или импульсного источника высокоэнергетических пуч-
ков ионных комплексов боридов металлов для придания градиентных или 
барьерных свойств этим слоям. 

• Первый слой покрытия выполняется на основе металла (обычно ти-
тана, циркония или их сплавов), обладающего лучшим комплексом механиче-
ских свойств, чем медь, и промежуточным значением коэффициента термиче-
ского расширения между медью и покрытием. Это делается для того, чтобы, 
во-первых, усилить несущую способность покрытия, и, во-вторых, обеспечить 
релаксацию термических напряжений в многослойной системе “покрытие – 
подложка”. Этот слой покрытия наносится с помощью магнетрона, работаю-
щего в атмосфере инертного газа, или с помощью вакуумно-дугового источ-
ника металлических ионов, который переводится в режим работы дугового 
испарителя. Для этого в конце процесса ионной бомбардировки подложки на-
пряжение смещения Us, подаваемое на образец, снижается, а ток дугового раз-
ряда, наоборот, увеличивается. Время напыления зависит от толщины слоя 
покрытия, который необходимо получить, и определяется режимом работы 
источника и дистанцией напыления.  

• Второй слой покрытия на основе SiAlN (SiAlON) наносится с целью 
усиления релаксационной способности системы, а также как барьерный, пре-
дотвращающий окисление и горячую коррозию металла. Для этого выполня-
ется нагрев образца с помощью танталового нагревателя до требуемой темпе-
ратуры. Время нагрева образца зависит от габаритов и массы нагреваемых 
подложек и технологической оснастки-основания, на которой они закрепля-
ются. Устанавливается необходимое давление реактивного (азот) и рабочего 
(аргон) газов в камере с помощью ручной и автоматической систем газонапус-
ка, соответственно. После установления стабильного значения давления рабо-
чей газовой смеси в камере производится прожиг магнетрона с кремний-
алюминиевой мишенью (удаление с поверхности мишени окисных пленок, 
различных загрязнений) до выхода магнетрона на режим стабильной работы. 
Прожиг магнетрона производится при опущенной заслонке, отделяющей про-
странство магнетрона от образца и экранирующего подложки от потока рас-
пыленного вещества. Подается напряжение смещения Us на предметный стол, 
приводится во вращение вал стола, поднимается заслонка и производится на-
пыление слоя SiAlN (SiAlON) покрытия. Время напыления зависит от толщины 
слоя покрытия, который необходимо получить, и определяется режимами ра-
боты магнетрона, давлениями газов и дистанцией напыления. После напыле-
ния опускается заслонка, отделяющая магнетрон от подложек, отключается 
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питание магнетрона, и подача газовой смеси. Снимается напряжение смеще-
ния с предметного стола. Производится промежуточная откачка использован-
ной азото-аргонной газовой смеси из камеры до давления 1×10-3 Па. 

• Третий верхний слой покрытия на основе ZrYO (ZrAlO, ZrMgAlO), 
имеющий наименьшую теплопроводность и наибольшую окислительную 
стойкость, наносится для выполнения покрытием основной теплозащитной 
функции. Для этого выполняется нагрев подложек до более высокой темпера-
туры. Устанавливается необходимое давление реактивного (кислород) и рабо-
чего (аргон) газов в камере с помощью систем газонапуска и после прожига 
магнетрона (магнетронов) в условиях приложенного напряжения смещения Us 
производится напыление основного нанокомпозитного слоя покрытия. Время 
напыления, определяемое режимами работы магнетрона (магнетронов), дав-
лениями газов и дистанцией напыления, обычно составляет от 3 до 10 часов 
при напылении слоев покрытия толщиной до 50 мкм. 

Суть комбинированного метода нанесения многослойного покрытия состо-
ит в том, чтобы как перед осаждением первого слоя, так и любого из последую-
щих слоев многослойного покрытия, поверхность подложки или вновь образо-
ванного слоя обрабатывать определенным потоком высокоэнергетических ио-
нов. При этом на интерфейсе при сопряжении слоев создавать контролируемое 
структурно-фазовое состояние и распределение внутренних упругих напряже-
ний, для того, чтобы синтез следующего слоя покрытия происходил не случай-
ным образом, а в определенном нужном направлении. Таким образом, получаем 
многослойную систему, функционирующую в дальнейшем в процессе эксплуа-
тации как единый механизм, а не как набор отдельных не связанных друг с дру-
гом слоев. 

6.4. Вакуумно-дуговое напыление наноструктурных покрытий с ионной 
бомбардировкой 

В России наибольшее развитие получила технология нанесения покрытий 
из плазмы электродугового разряда с холодным катодом, так называемый метод 
КИБ – конденсация вещества в вакууме с ионной бомбардировкой. Метод КИБ 
(рис.6.13) основан на том, что плазменный поток металла, образующийся с по-
мощью вакуумной дуги с холодным катодом, ускоряется путем приложения от-
рицательного потенциала к детали (подложке), закрепленной на предметном 
столе, с последующей конденсацией на ней ионов и нейтральных атомов при 
одновременном прохождении плазмохимической реакции их с реактивным га-
зом. Подавая в вакуумную камеру газ-реагент во время электродугового распы-
ления тугоплавкого металла, можно получать покрытия на основе нитридов, 
карбидов и других соединений металлов IV-VI групп Периодической системы 
элементов. Важной особенностью данного метода является возможность прове-
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дения эффективной очистки поверхности инструмента в тлеющем газовом раз-
ряде, а также путем интенсивной бомбардировки ее ускоренными ионами рас-
пыляемого металла, что создает условия для высокой адгезии покрытия к под-
ложке. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
При высоком потенциале подложки (1000 В и выше) ускоренные ионы не 

только полностью распыляют осаждаемый металл, но и частично распыляют по-
верхностный слой подложки. Так осуществляется ионное травление подложки, 
обеспечивающее предварительное наноструктурирование поверхности. Одно-
временно ускоренные ионы внедряются в подложку и диффундируют в припо-
верхностный слой. Глубина проникновения ионов в этом случае оказывается 
достаточной для обеспечения надежной адгезии покрытия. 

Основным узлом вакуумно-плазменной установки является электродуговой 
испаритель. В электродуговом испарителе испарение металла происходит с по-
верхности катода благодаря высокой концентрации энергии в катодном пятне 
электрической дуги [46]. Для нормальной работы испарителя необходимо огра-
ничить область перемещения катодного пятна по поверхности катода. В совре-
менных конструкциях для удержания катодного пятна в разрешенной зоне (тор-
цевой поверхности катода) применяется магнитное поле. 

Известно [47], что катодное пятно электрической дуги при наличии внешне-
го магнитного поля смещается в направлении наклона магнитных силовых линий 
к поверхности катода. Если форма катода и ориентация внешнего магнитного по-
ля таковы, что силовые линии поля наклонены к нерабочей (боковой) поверхно-
сти катода под углом α, то катодное пятно не выходит за пределы рабочей по-

Рис. 6.13. Схема нанесения покрытий из 
плазмы электродугового разряда с 
холодным катодом (метод КИБ):  
1 - корпус вакуумной камеры (анод); 
2 - обрабатываемые детали; 
3 - напыляемый материал (катод); 
4 - электромеханический поджиг дуги; 
5 - трубопровод к вакуумным насосам; 
6 - подача реакционного газа; 7 - источник 
питания для подачи отрицательного по-
тенциала на подложку; 8 - источник 
питания дуги; 9 - электромагнит 
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верхности (торца) катода. Рабочая поверхность катода в процессе работы прини-
мает форму, при которой силовые линии поля перпендикулярны к ней. 

На рис. 6.14 представлена схема электродугового испарителя металла с маг-
нитным удержанием катодного пятна. Катод 6 испарителя имеет форму усеченно-
го конуса. Силовые линии внешнего магнитного поля 5, создаваемого соленоидом 
1, наклонены к нерабочей (боковой) поверхности 3 конического катода. Индукция 
магнитного поля в центре соленоида – 0.20 Т. Испаритель питается постоянным 
током. Напряжение холостого хода источника питания испарителя 40…60 В. Ток 
дуги регулируется изменением величины балластного сопротивления R1, вклю-
ченного последовательно с испарителем. Зажигание дуги производится кратко-
временным касанием поверхности катода поджигающим электродом 7, связанным 
с анодом через ограничивающий ток резистора R2. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Дальнейшее существенное расширение технологических возможностей 

электродуговых источников плазмы связано с дополнительным наложением на 
плазменный поток электромагнитного поля. Наличие в реакционном объеме 
магнитного поля обеспечивает замагничивание электронной компоненты и при-
водит к интенсификации процессов синтеза сложных соединений, а также по-

Рис. 6.14. Схема электродугового испарителя металлов с магнитным 
удержанием катодного пятна. 1 - соленоид; 2 - вакуумная камера-анод; 
3 -нерабочая поверхность катода; 4 - рабочая поверхность катода; 
5 - магнитные силовые линии; 6 - конический катод; 7 - поджигающий 
электрод; 8 - электромагнит поджигающего устройства; 9 - экран; 
R1 - балластное сопротивление; R2 – сопротивление, ограничивающее ток 
поджига; КУ - кнопка управления поджигающим устройством 
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зволяет осуществить транспортировку, отклонение и фокусировку потоков 
плазменных струй. 

В настоящее время наибольшее распространение получили различные кон-
струкции коаксиальных испарителей с магнитным удержанием катодного пятна и 
магнитной фокусировкой плазменного потока. 

Принципиальная схема такой конструкции приведена на рис. 6.15, где ис-
паритель состоит из водоохлаждаемого корпуса 1, изготовленного из нержа-
веющей стали, фокусирующего соленоида 2, стабилизирующего соленоида 3, 
узла поджига дуги 4, катода 5 и катододержателя 6. Катод в виде усеченного ко-
нуса находится в области однородного магнитного поля стабилизирующего со-
леноида. Силовые линии магнитного поля составляют острый угол (8°) с боко-
вой поверхностью катода. Вследствие этого катодные пятна смещаются с боко-
вой поверхности катода на торцевую (рабочую) поверхность катода и равномер-
но распределяются по ней. Поджиг дуги в испарителе осуществляется путем 
пробоя по изолятору между поджигающим электродом и катодом. Возникшие 
при пробое катодные пятна смещаются под воздействием магнитного поля на 
рабочую поверхность катода. Фокусирующий соленоид 2 служит для фокуси-
ровки потока плазмы, движущегося от катода. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Таким образом, рассмотрение конструкций и принципов работы современ-

ных электродуговых испарителей показывает, что они представляют собой двух-
ступенчатые системы, в которых генерация рабочего вещества и его предиониза-
ция осуществляются катодным пятном вакуумной дуги в первой ступени (на по-
верхности катода), а доионизация и ускорение ионов, а также активация реактив-
ного газа, позволяющая интенсифицировать процесс синтеза сложных соедине-
ний, происходить на второй ступени (в объеме рабочей камеры установки). 

При работе испарителя температура в катодном пятне превышает 50000°С. 
При таких температурах интенсивно испаряются самые тугоплавкие материалы, 
в том числе вольфрам и графит. Катодные пятна являются источниками высоко-
скоростных плазменных струй. Степень ионизации металлической плазмы 

Рис. 6.15. Испаритель с магнитным 
удержанием катодного пятна и 
магнитной фокусировкой 
плазменного потока: 1 – корпус; 
2 - фокусирующий соленоид; 
3 - стабилизирующий соленоид; 
4 - узел поджига дуги; 5 - катод; 
6 - катододержатель 
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30…90%. Сфокусированная и направленная в сторону обрабатываемых изделий 
плазма ускоряется дополнительно высоким отрицательным потенциалом сме-
щения Us, прикладываемым к подложке. На этапе предварительной обработки 
изделий на них подается высокий потенциал смещения Us=-500…-1500 В, и на 
испарителе устанавливается небольшой ток дуги в пределах 40…80 А. В этом 
режиме производится бомбардировка поверхности подложки металлическими 
ионами высокой энергии Е≥1 кэВ при остаточном давлении в камере  
10-3…10-2 Па. При этом происходит интенсивное распыление и разогрев поверх-
ностного слоя подложки, и формирование в нем наноструктуры. 

При переходе в режим осаждения покрытия величину потенциала смеще-
ния на подложке снижают до Us=-50…150 В. При такой величине ускоряющего 
потенциала ионы осаждаются на поверхность изделия, обеспечивая высокие си-
лы связи с материалом подложки. Если в камеру установки подавать реакцион-
ный газ (например, азот), то в результате взаимодействия молекул газа с ионами 
материала катода произойдет плазмохимическая реакция с образованием необ-
ходимого для покрытия соединения. 

Температура поверхности подложки существенно влияет на степень нано-
структурирования поверхностного слоя и, соответственно, на величину адгезии 
и структуру покрытия. Для ряда деталей уровень температуры нагрева ограни-
чен и связан с явлениями термического разупрочнения. В частности, для быст-
рорежущего инструмента оптимальные тепловые условия при вакуумно-
плазменном нанесении покрытия должны находиться в узком температурном 
интервале 450…530°С. Осуществлять технологический процесс вакуумно-
дугового напыления в этих условиях достаточно трудно. В первую очередь это 
связано с большим разнообразием типов и размеров деталей, на которые нано-
сится покрытие. При одинаковых условиях работы плазменного источника тем-
пература деталей (инструментов), разных по форме и массе, будет различной. 
При этом для поддержания оптимальных температурных условий необходимо 
значительно изменять электрические режимы технологического процесса КИБ, 
что, в свою очередь, оказывает влияние на структуру и качество наносимых по-
крытий. Таким образом, перед технологами постоянно стоит задача оптимиза-
ции технологического процесса КИБ практически для каждого вида деталей, а 
также объема их загрузки в вакуумную камеру. В настоящее время среди доста-
точно широкого класса средств и методов измерения температуры не существу-
ет до сих пор способа надежного измерения температуры на кромках и остриях 
деталей, находящихся в плазме вакуумного разряда. К сожалению, это обстоя-
тельство является недостатком вакуумно-дуговых методов нанесения покрытий. 

По принципу электродугового испарения материалов в вакууме разработан 
целый модельный ряд установок, широко применяемых в промышленности для 
нанесения покрытий различного функционального назначения, в т.ч. для нане-



 

239 
 

сения нанокомпозитных покрытий. Их основные характеристики приведены в 
табл. 6.5. Основные отличия установок заключаются в скорости испарения ма-
териала катода, в количестве, форме и размерах вакуумных камер, в количестве 
и расположении электродуговых испарителей внутри камеры. На некоторые ус-
тановки могут дополнительно устанавливаться устройства косвенного нагрева 
подложек, а также устройства ассистирующей ионно-пучковой, плазменной или 
электронно-лучевой обработок. Так, например, наиболее распространенная в 
машиностроении установка серии ННВ-6.6И (рис. 6.16) имеет три испарителя с 
магнитной фокусировкой плазменного потока и плавным регулированием на-
пряжения  высоковольтного источника питания, имеющего устройство подавле-
ния паразитных микродуг. Она позволяет выбрать режим, обеспечивающий 
формирование как нанокомпозитных, так и нанослоистых покрытий с предвари-
тельным наноструктурированием поверхностного слоя подложек. Этому также 
способствует наличие плавного регулирования скоростей вращения предметного 
стола на 12 или 24 позиции с планетарным механизмом, а также повышенная 
мощность двигателя поворотного стола. Недостатком этих установок является 
наличие в покрытиях дефектов в виде микроскопических капель и пор, сущест-
венно ухудшающих характеристики покрытий. Подобного типа малогабаритная 
установка “МИКРА” (рис. 6.17), но оснащенная дополнительным плазменным 
источником на основе накаливаемого катода “ПИНК”, а также установка сред-
них габаритов УВН-0.5Д2И, оснащенная газовым ионным источником “ДИО-
НИС”, позволяют наносить вакуумно-дуговые покрытия более высокого качест-
ва. В наибольшей степени эти недостатки устранены в установках “БУЛАТ” и 
“ДУЭТ” (рис. 6.18) с сепарацией микрокапельной фракции. Выбор модели уста-
новки зависит от ее назначения и технологических возможностей. В основном 
это определяется размерами камеры, числом испарителей и дополнительно ком-
плектуемыми устройствами. В качестве материала катодов в электродуговых  
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Рис. 6.16. Установка вакуумно-
дугового напыления “ННВ-6.6И1” 
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испарителях могут быть использованы титан, молибден, цирконий, хром, гаф-
ний, ниобий и другие металлы и сплавы, а также могут применяться мозаичные 
и композиционные катоды. При применении в качестве реакционного газа азота 
образуется покрытие из нитридов указанных металлов. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

6.5. Композиционные катоды и мишени для нанесения наноструктурных 
покрытий и поверхностного наноструктурирования 

Получение нанокомпозитных покрытий с помощью магнетронного напы-
ления связано с использованием композиционных мишеней, которые обычно 
изготавливаются из соответствующих металлических сплавов. Однако некото-
рые сплавы трудно поддаются механической обработке, а некоторые вообще 
нельзя обработать. В последнее время разрабатывается новый способ изготовле-
ния композиционных мишеней путем составления мозаичных конструкций, ко-
торые изготавливаются путем равномерного по поверхности высверливания лу-

Рис. 6.18. Установки вакуумно-дугового напыления “БУЛАТ” (а) и “ДУЭТ” (б) 

а б

Рис. 6.17. Установки вакуумно-дугового напыления “МИКРА” (а) и 
УВН-0.5Д2И (б) 

а б
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нок в основной матрице, состоящей из одного металла, и заделывания в них ци-
линдрических штифтов из другого металла. Рассмотрим характер распыления 
разных материалов, составляющих такую мишень [48]. 

Если части (основная матрица, вставки) мишени состоят из разных мате-
риалов, то вследствие различия коэффициентов распыления их эрозия вначале 
происходит с разной скоростью. В результате этого материалы с большим коэф-
фициентом распыления оказываются заглубленными, то есть дальше от плазмы, 
чем материалы с меньшим коэффициентом распыления. В магнетроне со сба-
лансированным магнитным полем, как в нашем случае, магнитное поле у по-
верхности мишени параллельно ее поверхности. Поэтому граница плазмы нахо-
дится на уровне самой высокой вдоль магнитной силовой линии точки мишени. 
Вниз, то есть в направлении мишени, плотность плазмы быстро убывает, по-
скольку электроны плазмы замагничены и могут отклоняться от границы лишь 
на величину порядка ларморовского радиуса: 

,
eB

cmvr e
L =       (6.5.1) 

где m – масса, ve – скорость электрона, e – j заряд электрона, В – магнитное поле, 
с – скорость света. Ионы могут : “отрываться” от электронов лишь на величину 
дебаевского радиуса: 

24 ne
Trd π

= ,    (6.5.2) 

где Т – температура плазмы. Поэтому характерное расстояние убывания плотно-
сти плазмы может быть оценено как: 

dL rrr +=0 .     (6.5.3) 
Плотность ионного тока на мишень равна числу ионов, падающих на еди-

ницу поверхности мишени в единицу времени и дается выражением: 

Tnvi
4
1= ,     (6.5.4) 

где vT – тепловая скорость ионов, n – плотность плазмы. На заглубленные части 
мишени, то есть на материалы с большим коэффициентом распыления, ионный 
ток меньше. 

В результате процесс эрозии различных материалов мишени приобретает 
одинаковую скорость. При этом скорость движения поверхности материала за 
счет эрозии равна: 

N
iKV ⋅= ,     (6.5.5) 

где K – коэффициент распыления, N – число атомов в единице объема материа-
ла. Таким образом, полагая, что скорости ионов не зависят от расстояния до 
мишени, а определяются катодным скачком напряжения, можно получить сле-
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дующее соотношение для условия одинаковой скорости эрозии двух материа-
лов: 

( ) ( )
2

22
1

11
N

xnS
N

xnS
= ,    (6.5.6) 

где x1 и x2 – координаты поверхности первого и второго материала по оси, нор-
мальной к поверхности. Зная зависимость n(х), можно из (6.5.6) вычислить вели-
чину смещения уровней поверхностей этих двух материалов при одинаковой их 
эрозии  21 xxx −=Δ . 

Если для напыления многокомпонентных мишеней использовать сложные 
мишени, изготовленные так, что обращенные к плазме поверхности разных ма-
териалов находятся в одной плоскости, то на начальном этапе напыления соот-
ношение напыляемых компонент будет пропорционально произведению площа-
ди распыляемых материалов на коэффициент распыления. Но потом установит-
ся стационарный процесс эрозии, когда скорости эрозии всех компонент равны, 
и тогда соотношение напыляемых компонент станет пропорционально площади 
распыляемых материалов на мишени. 

Время установления стационарного процесса эрозии равно: 

V
x

Δ
Δ=τ ,     (6.5.7) 

где 21 VVV −=Δ  - разность скоростей поверхности распыляемых компонент. 

За это время распыляется слой мишени ~ xΔ , что составляет в реальности 
<1 мм. 

В условиях данного эксперимента при T≈30 эВ, n≈1014 см-3, rD≈0.04 мм, и 
при B=280 Гc, rL≈0.5 мм. Поэтому характерное расстояние убывания плотности 
плазмы может быть оценено величиной r0≈0.6 мм, что согласуется с наблюдае-
мой разностью уровней (∼1 мм) распыляемых штифтов из разных материалов, 
вставленных в мишень, или разных зон эрозии при распылении крупнозерни-
стых композиционных мишеней. Время выхода магнетрона на стационарный 
режим распыления (эрозии) композиционной или мозаичной мишени составляет 
τ≈15…30 мин. 

С помощью математического моделирования и численных расчетов, осно-
ванных на действии законов Ламберта-Кнудсена (1 – интенсивность потока пара 
в направлении угла ϕ, между нормалью к поверхности мишени и направлением 
потока испаряемых атомов, пропорциональна cos ϕ; 2 – количество осаждаемого 
вещества обратно пропорционально квадрату расстояния R от мишени до по-
верхности подложки) показано, что химический состав покрытия, осаждаемого 
на плоскую параллельную мишени подложку при распылении круговой мозаич-
ной мишени (D – диаметр мишени), изготовленной из металла А, с круглыми 
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штифтами диаметром d, изготовленными из металла В в количестве N, равно-
мерно вставленными в мишень вдоль окружности, совпадающей с зоной макси-
мальной ее эрозии, однороден на площади круга диаметром 0.6D, находящегося 
на одной оси с мишенью, при выполнении следующих условий: 

2/DR ≥ ,     (6.5.8) 
4/Dd ≤ ,     (6.5.9) 

dDN /6.16 ≤≤ .    (6.5.10) 
При этом соотношение компонентов А и В в покрытии, получаемое после 

вывода магнетрона на стабильный режим распыления, можно регулировать в 
определенных пределах количеством и диаметром вставок В. 

Используя приведенную выше схему расчета можно определить оптималь-
ные составы и конструкции композиционных мишеней для нанесения различ-
ных наноструктурных покрытий. Рассмотрим это на примере мишеней для на-
пыления покрытий на основе оксида циркония-иттрия и нитрида кремния-
алюминия. 

Исходя из указанных условий и литературных данных [49,50], указываю-
щих, что наиболее оптимальная концентрация иттрия в цирконии должна со-
ставлять 6…8 ат.% для получения наиболее стойкой к термоциклированию час-
тично-стабилизированной оксидной керамики на основе циркония-иттрия, были 
изготовлены несколько циркониевых мишеней диаметром 120 мм с различным 
соотношением количества и диаметров вставленных в них иттриевых штифтов. 
Осаждение покрытий с помощью магнетрона с этими мишенями с последующим 
определением методом микрорентгеноспектрального анализа содержания 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Рис. 6.19. Схема расположения иттриевых штифтов Y в циркониевой

мишени и зон измерения (1…12) концентрации иттрия в покрытии ZrY 



 

244 
 

иттрия в различных зонах (рис. 6.19) покрытия показало (табл. 6.2), что исполь-
зование мишени с шестью иттриевыми штифтами диаметром 4 мм, равномерно 
вставленными в мишень вдоль окружности, совпадающей с кольцевой зоной 
максимальной эрозии, дает на дистанции напыления 70 мм практически равно-
мерное по химическому составу покрытие ZrY в площади круга диаметром 
80 мм в пределах концентрации иттрия 6…8 ат.%. Таким образом, эти мишени 
могут быть использованы для напыления теплозащитных нанокомпозитных по-
крытий на основе оксида циркония-иттрия. 
Таблица 6.2. Распределение концентрации иттрия по площади покрытия ZrY 
 
 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 
CY, ат% 6.2 7.1 8.1 7.8 7.9 6.5 8.0 7.8 6.9 7.8 7.5 7.2 

 
Для определения оптимального состава кремний-алюминиевой мишени 

были изготовлены три типа мишеней из сплавов кремния с алюминием 
(табл. 6.3). Максимальная концентрация алюминия в сплаве ограничена его пре-
делом растворимости в кремнии (9.6 ат.%), поэтому изготовление сплавных ми-
шеней с большим содержанием алюминия не представляется возможным. 
Таблица 6.3. Химический состав исследованных мишеней на основе кремния-алюминия, 
определенный с помощью рентгеноспектрального метода 
 

Мишень СAl, ат.% CSi, ат.% Суммарное содержание 
примесей, ат.% 

КА-1 4.8 95.1 0.1 
КА-2 8.0 91.9 0.1 
КА-3 9.6 90.2 0.2 

 
При магнетронном напылении покрытий без ионной бомбардировки с по-

мощью указанных мишеней получили покрытия на основе SiAlN с различной 
структурой. Исследование методом атомно-силовой микроскопии морфологии 
поверхности показало (рис. 6.20), что с увеличением содержания алюминия в 
мишени уменьшается средний размер зерна d  в напыляемых с их помощью по-
крытиях, возрастает микротвердость Н и коэффициент упругого восстановления 
γ при наноиндентировании покрытия (табл. 6.4). Таким образом, применение 
сплавных кремниевых мишеней с максимально возможным содержанием алю-
миния КА-3 наиболее эффективно может выполнять задачу наноструктурирова-
ния получаемых покрытий. 
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Таблица 6.4. Средний размер зерен, микротвердость и коэффициент упругого  
восстановления покрытий на основе SiAlN при наноиндентировании 
 

Мишень d , нм H, ГПа γ, % 
КА-1 860 15.1 19 
КА-2 230 21.6 33 
КА-3 55 33.2 86 

Для наноструктурирования поверхностного слоя подложки с помощью не-
прерывного вакуумно-дугового ионного источника могут быть применены два 
типа катодов – из меди и циркония. При использовании первого происходит эф-
фективное наноструктурирование поверхностного слоя подложки, но при этом 
не изменяется его химический состав. При применении второго – происходит и 
то, и другое, но при этом еще дополнительно в поверхностном слое образуется 
непрерывный ряд твердых растворов циркония с медью с постепенным умень-
шением концентрации меди к поверхности, на которой образуется тонкая пленка 
циркония. При последующем осаждении первого слоя многослойного покрытия, 
состоящего из циркония, она в значительной степени увеличивает адгезию по-
крытия в целом и повышает его термоциклическую стойкость. 

Для получения двухэлементных ионных пучков, генерируемых вакуумно-
дуговым импульсным ионным источником “ДИАНА-2” с целью получения гра-
диентных наноструктурных покрытий на основе боронитридов переходных ме-
таллов, используются композиционные катоды, изготовленные методом порош-
ковой металлургии. Для обеспечения стабильного горения вакуумной дуги в ка-
тодной системе ионного источника композиционный катод должен отвечать оп-
ределенным требованиям по величине электропроводности, теплопроводности, 
механической прочности и пористости материала. На основе разработки и ис-
следования состава катодов с атомной концентрацией бора в алюминии от 
50 ат.% до 90 ат.% выявлено, что состав с 75 ат.% бора обладает оптимальным 

Рис. 6.20. Морфология поверхности покрытий на основе SiAlN, нанесенных 
магнетронным методом с применением мишеней КА-1 (а), КА-2 (б) и КА-3 (в). 
Размер изображений: 16×16 мкм2 (а), 4×4 мкм2 (б), 250×250 нм2 (в) 

ба в
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соотношением свойств. При этом по данным рентгенофазового анализа катод 
состоит из 58…60 об.% AlB12 и 40…42 об.% твердого раствора бора в алюми-
нии. В составе ионного пучка присутствуют ионы алюминия с зарядом +1е и +2е 
и ионные комплексы AlBx с зарядом +1е. Изучение состава катодов с атомной 
концентрацией бора в хроме от 40% до 90% выявило, что состав с 50 ат.% бора 
обладает оптимальным соотношением свойств. При этом по данным рентгено-
фазового анализа катод состоит из ∼33 об.% CrB, ∼33 об.% Cr2B и ∼33 об.% 
Cr5B3. В составе ионного пучка присутствуют ионы хрома с зарядом +1е, +2е, 
+3е и ионные комплексы СrBx с зарядом +1е. 
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Заключение 

В настоящее время в литературе опубликовано большое число работ, посвя-
щенных нанесению на конструкционные и инструментальные материалы нанострук-
турных покрытий. В таких покрытиях удается получить гигантские значения твердо-
сти, достигающие 80…90 ГПа, которые приближаются к твердости алмазных покры-
тий. При этом исследователи решают двуединую проблему: как создать в покрытии 
наноструктуру и как ее сохранить в экстремальных условиях нагружения. Если в ре-
шении первой задачи достигнуты достаточно большие успехи, то вторая часть про-
блемы находится только в начальной стадии своего научного обоснования. 

Сложность проблемы заключается в том, что термодинамическое равнове-
сие любого кристалла определяется его трансляционной симметрией, которая 
стабилизирована электронно-энергетическим спектром. Классическая теория 
твердого тела, включая теорию всех типов деформационных дефектов (дислока-
ций, дисклинаций, трещин и др.), разработана для кристаллов с трансляционной 
симметрией. Вне такой постановки нельзя определить вектор Бюргерса дисло-
кации и дисклинационного заряда, что является необходимым для использова-
ния теории деформационных дефектов. Эти условия в наноструктурных мате-
риалах при их нагружении в экстремальных условиях не выполняются. 

Возникновение в твердом теле не свойственной ему разориентированной наност-
руктуры с большой протяженностью границ раздела между наноструктурными элемен-
тами обусловливает сильное нарушение трансляционной инвариантности гетерогенной 
системы. Это вызывает резкое возрастание ее термодинамической неравновесности, ко-
торая количественно может быть описана зависимостью термодинамического потен-
циала Гиббса F(v) от молярного объема v. Наноструктурные состояния возникают в 
сильно неравновесных твердых телах как структурно-фазовые превращения в локаль-
ных зонах гидростатического растяжения, которые характеризуются близостью нерав-
новесного термодинамического потенциала Гиббса к нулю. Как следствие, наноразмер-
ные кристаллы могут находиться в равновесии только с квазиаморфной фазой, для ко-
торой F(v)>0. Это определяет существенную специфику поведения наноструктурных 
систем в полях внешних воздействий любой природы: механических, тепловых, элек-
трических, магнитных, при высокоэнергетическом воздействии лазерными, плазменны-
ми и радиационными потоками. Наноструктурные состояния в экстремальных условиях 
нагружения должны описываться на основе неравновесной термодинамики и физиче-
ской мезомеханики. Но в этом направлении пока делаются только первые шаги.  

В экстремальных условиях нагружения наноструктурные покрытия подвергаются 
воздействию высоких температур, динамических нагрузок, локальных концентраторов 
напряжений, стресс-коррозии и др. Ресурс работы наноструктурных покрытий в таких 
условиях определяется двумя факторами: рекристаллизацией исходной сильно неравно-
весной структуры и разрушением покрытия путем множественного растрескивания и 
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отслоения. Первый фактор связан с термодинамикой поведения сильно неравновесных 
наноструктурных покрытий в условиях высоких температур и неоднородного распреде-
ления напряжений. Второй фактор относится  к области физической мезомеханики ге-
терогенных материалов, которая рассматривает нагруженное твердое тело как много-
уровневую систему. Поверхностные слои и все внутренние границы раздела в гетеро-
генном материале классифицируются как самостоятельные функциональные подсисте-
мы. С ними связан эффект “шахматной доски” в распределении растягивающих и сжи-
мающих нормальных и касательных  напряжений. В локальных зонах растягивающих 
нормальных напряжений (зонах гидростатического растяжения) развиваются структур-
но-фазовые превращения, зарождаются пластические сдвиги и трещины, формируются 
твидовые структуры, которые вызывают локальные отслаивания покрытия. Все указан-
ные эффекты зависят не только от физико-механических характеристик наноструктур-
ного покрытия, но и от структурно-фазового состояния подложки. 

В настоящем пособии убедительно показано, что подложка перед нанесением 
на нее наноструктурного покрытия также должна наноструктурироваться. Другими 
словами, локальные отслоения покрытия в полях внешних воздействий связаны не 
только (и даже не столько) с адгезией покрытия к подложке, но главным образом со 
сложным напряженно-деформированным состоянием на их интерфейсе. 

Резюмируя рассмотренные в пособии научные основы наноструктурирования по-
верхностных слоев конструкционных материалов и нанесения на них наноструктурных 
покрытий, можно сформулировать следующие принципы их конструирования: 

1. В поверхностном слое подложки перед нанесением покрытия должна 
быть сформирована наноструктура, которая затем наследуется при наномас-
штабном послойном нанесении покрытия в режиме нанотехнологии. 

2. Покрытия должны быть многослойными, гетерофазными, иметь нано-
структуру, что обеспечивает минимальную амплитуду модуляции нормальных 
и касательных напряжений на интерфейсах в многослойных покрытиях. За-
данная гетерофазность покрытия обеспечивает распределение фаз различного 
молярного объема по клеткам “шахматной доски” с растягивающими и сжи-
мающими нормальными напряжениями, что стабилизирует покрытие при его 
последующем высокоэнергетическом нагружении. 

3. Множественное растрескивание наноструктурного покрытия вдоль 
сопряженных направлений максимальных касательных напряжений обеспечи-
вает совместность развития трещин в покрытии и пластических сдвигов в ме-
таллической подложке. Это предотвращает отслаивание покрытия и обеспе-
чивает высокий ресурс его работы. 

В пособии подробно представлены современные технологии нанострукту-
рирования поверхностных слоев и нанесения наноструктурных покрытий. 

Данное пособие написано по результатам контракта № 02.513.12.0019 
ФЦНТП. 
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