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ÇÇÖÑÖçàÖ

 

Все металлы и сплавы характеризуются законо-
мерным периодическим расположением атомов в
пространстве, то есть имеют кристаллическое стро-
ение [1]. Кристаллическое строение минералов (на-
пример, горного хрусталя) хорошо видно, но трудно
представить, что ложка и вилка, которые мы дер-
жим в руках, тоже имеют кристаллическое строе-
ние. Однако это так. Просто обычно эти металличе-
ские тела представляют собой поликристаллы, то
есть множество мелких кристалликов. Представ-
ление о том, что металлы имеют правильное крис-
таллическое строение, возникло после того, как в
1895 году К. Рентген открыл излучение, названное
его именем. В 1912 году Лауэ наблюдал дифракцию
рентгеновских лучей на кристаллах сернокислой
меди и получил первое доказательство упорядочен-
ного внутреннего строения кристаллов.

Правильное строение кристаллической решетки
металлов и сплавов – это идеальная схема. Реаль-
ный кристалл содержит дефекты [2, 3]. Выделяют
четыре группы дефектов: (1) точечные, (2) линей-
ные, (3) поверхностные и (4) объемные. Точечные
дефекты малы во всех трех измерениях, их размеры
не больше нескольких атомных диаметров (вакан-
сии, межузельные атомы и т.п.). Линейные дефекты
малы в двух измерениях (атомные размеры), а в тре-
тьем они значительно большего размера. Линейные
дефекты называются дислокациями. К поверхност-
ным дефектам относятся границы зерен (границы
между кристалликами в поликристаллах), границы
блоков в кристалле и т.п. Эти дефекты малы только в
одном измерении, они являются микроскопически-
ми. Четвертый тип дефекта – объемный – является
макроскопическим: это трещины, царапины, поры.

 Первоначальные представления о дислокациях
были введены в физику твердого тела в 1934 году
(Орован, Поляни, Тейлор, Френкель, Конторова)
для того, чтобы объяснить несоответствие между на-
блюдаемой и теоретической прочностью и описать
атомный механизм скольжения при пластической
деформации кристаллов. Прямое доказательство су-
ществования дислокаций в кристаллах было впервые
получено Ментером в 1956 году при исследовании
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фталоцианина платины в просвечивающем элек-
тронном микроскопе. Представление о дислокаци-
ях оказалось весьма плодотворным и стало приме-
няться для анализа самых разнообразных явлений в
металлах и сплавах. Вопросы прочности и пластич-
ности, кристаллизации, фазовых и структурных
превращений в твердом состоянии и многие другие
проблемы современного металловедения рассмат-
риваются с использованием представления о дисло-
кациях, их зарождении, движении, взаимодействии
и распределении в кристаллах металлов и сплавов.

 

äêàëíÄããàóÖëäéÖ ëíêéÖçàÖ åÖíÄããéÇ
à ëèãÄÇéÇ

 

Металлы и сплавы характеризуются закономер-
ным, периодическим расположением атомов в про-
странстве. Атомы размещены в узлах воображаемой
пространственной кристаллической решетки. Ряды
решеток образуют параллельные кристаллографи-
ческие плоскости, отстоящие друг от друга на опре-
деленном для данного металла расстоянии. Мини-
мальные расстояния между плоскостями 2 – 3 

 

Å

 

.
Важнейшим геометрическим свойством пространст-
венной кристаллической решетки является симмет-
рия. Русский ученый Е.С. Федоров в конце XIX века
показал, что существует 230 способов построения
кристалла из элементарных ячеек. Металлы и спла-
вы, как правило, имеют простые кристаллографи-
ческие решетки. Основные из них: кубическая объ-
емноцентрированная ОЦК (атомы расположены по
углам и в центре куба), кубическая гранецентриро-
ванная ГЦК (атомы расположены по углам и в цен-
тре каждой грани куба) и гексагональная с плотной
упаковкой атомов ГПУ. На рисунке 1 приведены ос-
новные типы кристаллографических решеток ме-
таллов и сплавов. Важной характеристикой струк-
туры является число соседей, окружающих любой
атом в решетке, называемое координационным
числом 

 

Z

 

. С увеличением 

 

Z

 

 увеличивается компакт-
ность структуры. Для ОЦК-решетки 

 

Z

 

 = 8, для ГЦК
и ГПУ 

 

Z

 

 = 12. Рентгеноструктурный и электронно-
микроскопический методы позволяют надежно оп-
ределить кристаллическую структуру различных
металлов и сплавов.

 

èêÖÑëíÄÇãÖçàÖ é ÑàëãéäÄñàüï

 

Изучая физико-механические свойства крис-
таллических материалов, исследователи столкну-
лись с загадкой прочности кристалла: реальная
прочность кристалла намного меньше теоретичес-
кой, потому что в структуре кристалла есть дефек-
ты, то есть отклонения от идеального порядка. Лю-
бой кристалл заполнен дефектами различных
видов. Дефекты понижают прочность кристалла в
сотни и тысячи раз. Если приложить к кристаллу
внешнюю силу, то его дефекты, и прежде всего дис-
локации, начнут двигаться по кристаллу. По мере
того как растет деформация кристалла, растет и

число дислокаций в нем. Дислокации взаимодейст-
вуют друг с другом и поэтому чем больше их, тем
труднее им двигаться в кристалле. Получается за-
бавный парадокс: если есть дислокации, кристалл
деформируется или разрушается легче, чем если
дислокаций нет. А если дислокаций стало слишком
много, то кристалл опять становится прочнее. Сле-
довательно, важно научиться управлять числом и
расположением дислокаций для того, чтобы управ-
лять прочностью материалов. Требуемое изменение
свойств можно таким образом научно рассчитать и
проконтролировать по расположению дислокаций.
Что же представляет собой дислокация?

 

ä‡Â‚‡fl ‰ËÒÎÓÍ‡ˆËfl

 

Наиболее простой и наглядный способ введения
дислокаций в кристалл – это сдвиг. Это можно пока-
зать на примере параллелепипеда. Введем понятие

 

Рис.1.

 

 Расположение атомов в элементарных
ячейках: 

 

а

 

 – объемноцентрированная кубическая
(ОЦК); 

 

б

 

 – гранецентрированная кубическая (ГЦК);

 

в

 

 – плотноупакованная гексагональная (ГПУ).

  

а

б

в
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краевой дислокации (рис. 2). Верхняя часть парал-
лелепипеда на рисунке 2

 

а

 

 сдвинута относительно
нижней на одно межатомное расстояние, причем
зафиксировано положение, когда сдвиг охватил не
всю плоскость скольжения от правой грани парал-
лелепипеда до левой, а лишь часть плоскости сколь-
жения. 

 

АВСD

 

 представляет собой участок плоско-
сти скольжения, в котором произошел сдвиг, 

 

АВ

 

 –
граница участка. Здесь же показана плоскость, пер-
пендикулярная 

 

АВ

 

, то есть мысленно произведен
разрез параллелепипеда. При этом в результате
сдвига на одно межатомное расстояние 

 

n

 

 верти-
кальных атомных плоскостей, расположенных вы-
ше плоскости скольжения, оказываются напротив

 

n 

 

−

 

 1 вертикальных атомных плоскостей, располо-
женных ниже плоскости скольжения (рис. 2

 

б

 

). Одна
вертикальная атомная плоскость в верхней полови-
не кристалла уже не имеет продолжения в нижней
половине кристалла. Такую “лишнюю” неполную
атомную плоскость называют экстра-плоскостью.
Край этой плоскости, простирающийся в глубь
кристалла, называется краевой дислокацией.

Можно представить и другой путь появления
экстра-плоскости: мысленно расщепить кристалл
по вертикали сверху вниз до половины высоты и
вставить в него сверху лишний атомный слой. Кри-
сталлическая решетка вблизи края “лишней” плос-
кости искажена. В одном измерении протяжен-
ность этого дефекта имеет макроскопические
размеры, в другом – малые (от 2 до 10 атомных раз-
меров). Краевую дислокацию можно представить в
виде трубки, осью которой является край экстра-
плоскости. Вне этой трубки строение кристалла
близко к идеальной решетке, а внутри (в так назы-
ваемом ядре дислокации) сильно искажено. Истин-
ное положение атомов в ядре дислокации расчет-
ным путем пока не удалось установить, и в
металлических кристаллах оно остается неизвест-
ным. Положение центра ядра дислокации в крис-
таллической плоскости, являющейся плоскостью
чертежа на рисунке 2, обозначается знаком 

 

⊥

 

. Сово-

купность таких центров в параллельных атомных
плоскостях образует линию дислокации. Обобщая
сказанное выше, можно дать следующее определе-
ние дислокации: 

 

дислокацией

 

 называется линейное
несовершенство, образующее внутри кристалла
границу зоны сдвига. Эта граница отделяет ту часть
плоскости скольжения, где сдвиг уже прошел, от
той части, где он еще не начинался. 

Рассмотрим далее движение краевой дислока-
ции. Установлено достаточно давно, что изменение
формы кристалла при пластической деформации
можно объяснить сдвиговым процессом. По анало-
гии со сдвигом карт в колоде, когда направленное
смещение каждой карты по отношению к соседней
вызывает изменение формы и размеров всей коло-
ды, происходит направленное скольжение одних
тонких слоев кристалла по отношению к другим.
Это скольжение отчетливо проявляется на полиро-
ванной поверхности кристалла в виде линий сдвига.

В додислокационной теории (до 30-х годов на-
шего столетия) скольжение представлялось в виде
одновременного смещения всех атомов одного слоя
по отношению к атомам соседнего слоя так, как
скользят соседние карты в колоде. При этом прило-
женная сила должна быть достаточной, чтобы пре-
одолеть взаимное притяжение между всеми гранич-
ными атомами из соседних слоев. Оценка этого
скалывающего напряжения 

 

τ

 

кр

 

 дает значение по-
рядка 10

 

3

 

 – 10

 

4

 

 МПа, а реально для большинства ме-
таллов 

 

τ

 

кр

 

 = 0,2 – 1 МПа. Следовательно, представ-
ление об одновременном смещении всех атомов
одного слоя по отношению к атомам соседнего слоя
кристалла противоречит очень низким опытным
значениям критического скалывающего напряже-
ния.

Чтобы объяснить низкое значение 

 

τ

 

кр

 

, пришлось
предположить (1934 год, Орован, Поляни, Френ-
кель, Конторова), что при сдвиге соседних слоев
межатомные силы преодолеваются не одновремен-
но. В каждый момент времени в смещении участву-
ют не все атомы, находящиеся по обе стороны от
плоскости скольжения, а лишь сравнительно не-
большая группа атомов. Для описания такого меха-
низма было использовано представление об особом
типе несовершенств в решетке – дислокациях. Что-
бы дислокация переместилась на одно межатомное
расстояние, достаточно небольшого сдвига, и
“лишней” плоскостью окажется уже другая, а дис-
локация переместится на одно межатомное рассто-
яние. Происходит эстафетное перемещение атомов.
Этим и объясняется низкое значение критического
скалывающего напряжения, наблюдаемое экспери-
ментально.

 

ÇËÌÚÓ‚‡fl ‰ËÒÎÓÍ‡ˆËfl

 

Понятие винтовой дислокации ввел в 1939 году
Бюргерс. Опишем кратко представление этой дис-
локации. Сделаем в кристалле надрез по плоскости
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A

Bl

 

2

 

l

 

1

 

⊥

 

а б

 

Рис. 2.

 

 Представление краевой дислокации:

 

а

 

 – сдвиг, создающий краевую дислокацию 

 

АВ

 

;

 

б

 

 – краевая дислокация в простой кубической ре-
шетке. Стрелкой указан вектор сдвига (

 

⊥

 

 – обо-
значение положения дислокации).
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АВСD

 

 (рис. 3

 

а

 

), затем сдвинем правую часть крис-
талла вниз на один период решетки (рис. 3

 

б

 

). Обра-
зовавшаяся при таком сдвиге ступенька на верхней
грани не проходит через всю ширину кристалла,
оканчиваясь в точке 

 

В

 

. Простая кубическая решетка
в этом случае выглядит так, как представлено на
рисунке 3

 

в

 

. У переднего края кристалла (вблизи
точки 

 

А

 

) сдвиг произошел ровно на один период ре-
шетки так, что верхняя атомная плоскость справа от
точки 

 

А

 

 сливается в единое целое со второй сверху
плоскостью слева от точки 

 

А

 

. Надрез 

 

АВСD

 

 дошел
только до середины кристалла, поэтому правая
часть кристалла не может целиком сдвинуться по
отношению к левой на один период решетки. Вели-
чина смещения правой части по отношению к ле-
вой уменьшается по направлению от точки 

 

А

 

 к точ-
ке 

 

В

 

. Верхняя атомная плоскость оказывается
изогнутой. Точно так же деформируются последую-
щие атомные плоскости. Если до сдвига кристалл
состоял из параллельных горизонтальных атомных
слоев, то после сдвига по плоскости 

 

АВСD

 

 он ока-
зался закрученным в виде геликоида. Вблизи линии

 

ВС

 

 вдоль нее тянется область несовершенства. В од-
ном измерении – вдоль линии 

 

ВС

 

 – она имеет мак-
роскопический размер, а в двух других она очень
мала (несколько периодов решетки). Линия 

 

ВС

 

представляет собой границу зоны сдвига внутри
кристалла, отделяющую ту часть плоскости сколь-

жения, где сдвиг уже прошел, от той части, где сдвиг
еще не начинался. Эта область несовершенства на-
зывается винтовой дислокацией. В отличие от кра-
евой дислокации, которая всегда перпендикулярна
вектору сдвига, винтовая дислокация параллельна
вектору сдвига. Как и краевая, винтовая дислока-
ция под влиянием сдвигающих напряжений может
перемещаться в кристалле. Представление об атом-
ном механизме этого перемещения имеет меньшую
наглядность, чем в случае краевой дислокации,
поэтому здесь детали этого перемещения опущены.
С ними можно познакомиться в специальной лите-
ратуре (см., например, [2, 3]).

 

ÑàëãéäÄñàéççõÖ ëíêìäíìêõ,
àï äãÄëëàîàäÄñàü

èÎÓÚÌÓÒÚ¸ ‰ËÒÎÓÍ‡ˆËÈ

 

Дислокации в металлах могут возникать по раз-
ным причинам: при кристаллизации из расплава,
при различных внешних воздействиях на материал
(деформация, облучение потоками заряженных ча-
стиц, ультразвуком и т.п.). Дислокации образуют
определенные распределения, обусловленные их
взаимодействием и движением. Эти распределения
носят название дислокационных структур (или суб-
структур). Важной характеристикой дислокацион-
ной структуры является плотность дислокаций:
суммарная длина всех линий дислокаций в единице
объема. Плотность дислокаций

(1)

где  – суммарная длина всех линий дислокаций в
кристалле, 

 

V

 

 – объем кристалла. Плотность дисло-
каций зависит от способа и режима обработки ме-
талла. В хорошо отожженных и тщательно приго-
товленных монокристаллах обычно 

 

ρ

 

 

 

≅

 

 10

 

7

 

 м

 

−

 

2

 

, в
поликристалле металла после сильной холодной де-
формации 

 

ρ

 

 = 10

 

15

 

 м

 

−

 

2

 

. При пластической деформа-
ции по мере увеличения ее степени растет плотность
дислокаций и изменяется характер распределений
их в кристалле.

 

èÓÒ‚Â˜Ë‚‡˛˘‡fl ˝ÎÂÍÚÓÌÌ‡fl ÏËÍÓÒÍÓÔËfl – 
ÏÂÚÓ‰ ËÁÛ˜ÂÌËfl ‰ËÒÎÓÍ‡ˆËÓÌÌ˚ı ÒÚÛÍÚÛ

 

Непосредственным методом наблюдения дисло-
каций является электронная микроскопия [4]. Пер-
вый электронный микроскоп просвечивающего ти-
па был создан в 1931 году (Руска и Кноль). Его
принципиальное действие основывается на трех до-
стижениях в области физики: открытие электрона,
установление волновой природы движущихся мате-
риальных частиц, обнаружение действия электри-
ческих и магнитных полей на заряженные частицы.
Исследование дислокационной структуры обычно
проводится на тонких специально изготовленных
срезах металла. Электронные волны, проходя через

ρ = 
Σl
V
------,

Σl

 

Рис. 3.

 

 Представление винтовой дислокации:

 

а

 

 – кристалл до сдвига; 

 

б

 

 – после сдвига (

 

АВСD

 

 –
зона сдвига); 

 

в

 

 – кристалл с винтовой дислокаци-
ей, представляющей собой плоскость, закручен-
ную в виде геликоида.
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тонкую металлическую фольгу, частично дифраги-
руют на кристаллической решетке, отражаясь от ее
атомных плоскостей по закону Вульфа–Брэгга и от-
клоняясь при этом от направления первичного пуч-
ка. Интенсивность пучка лучей, прошедших через
фольгу и узкую диафрагму, отсекающую отклонен-
ные лучи, равна разности интенсивностей падающе-
го на фольгу первичного пучка и дифрагированных
лучей. Чем больше интенсивность дифрагирован-
ных лучей, тем меньше интенсивность пучка, про-
пущенного диафрагмой и создающего изображение
на экране.

На рисунке 2

 

б

 

 вблизи дислокации вертикальные
атомные плоскости изогнуты в противоположные
стороны. Поэтому если кристалл отклонен от отра-
жающего положения, то локальный участок справа
от дислокации может оказаться ближе к отражаю-
щему положению, а слева – дальше от него (или на-
оборот). Вследствие этого через область кристалла
справа от дислокации в направлении первичного
падающего пучка пройдут лучи меньшей интенсив-
ности. В результате на экране получится темное
изображение этого участка в виде линий шириной
~100 

 

Å

 

. Типичное электронномикроскопическое
изображение отдельных дислокаций можно видеть
на рисунке 4

 

а

 

. Дислокации наблюдаются в виде
темных линий. Из-за сравнительно малой ширины
изображения дислокаций просвечивающая элек-
тронная микроскопия позволяет изучать металлы и
сплавы с локальной плотностью дислокаций вплоть
до 10

 

16

 

 и средней плотностью дислокаций до 10

 

15

 

 м

 

−

 

2

 

.
Это единственный метод, который дает возмож-
ность наблюдать отдельные дислокации и их рас-
пределения в деформированных металлах и сплавах
непосредственно.

 

íËÔ˚ ‰ËÒÎÓÍ‡ˆËÓÌÌ˚ı ÒÛ·ÒÚÛÍÚÛ, 
Ì‡·Î˛‰‡ÂÏ˚ı ÔË ‡ÍÚË‚ÌÓÈ ‰ÂÙÓÏ‡ˆËË 
ÏÂÚ‡ÎÎÓ‚ Ë ÒÔÎ‡‚Ó‚

 

Дислокации в деформированных металлах и
сплавах могут быть расположены различным обра-
зом. Уже после первых электронно-микроскопиче-
ских наблюдений были сделаны попытки выделить
и определить некоторые типы расположения дис-
локаций. Усилиями многих исследователей, в том
числе автора настоящей статьи, к настоящему вре-
мени сложилась определенная классификация ти-
пов дислокационных структур (или субструктур),
наблюдаемых в металлах и сплавах при умеренных
температурах и скоростях деформации [5]. Класси-
фикационными признаками служат характер про-
странственного распределения дислокаций и нали-
чие разориентировок микрообластей кристалла
друг относительно друга. На электронно-микро-
скопических изображениях эти области различают-
ся контрастом (темные и светлые участки). Для
каждого распределения дислокаций (типа субст-
руктуры) вводится параметр (или набор парамет-

ров), который характеризует только это конкретное
распределение.

Наблюдаемые типы дислокационных субструк-
тур в деформированных металлах и сплавах можно
разделить на два больших класса: неразориентиро-
ванные субструктуры и разориентированные. В пер-
вом могут присутствовать небольшие разориенти-
ровки, но они не превышают 0,5

 

°

 

. В этом классе
выделяются: 1) хаотическое распределение дисло-
каций (хаос), 2) скопления дислокаций, 3) дислока-
ционные клубки, 4) сетки, 5) ячейки, 6) ячеисто-
сетчатая субструктура. К разориентированному
классу субструктур относятся такие распределения
дислокаций, в которых присутствуют разориенти-
ровки, превышающие 0,5

 

°

 

. Среди них наблюдаются:
1) ячейки с разориетировками, 2) ячеисто-сетчатая
субструктура с разориентировками, 3) микрополо-
совая субструктура, 4) субструктура с многомерны-
ми дискретными и плавными разориентировками
(ориентационный хаос), 5) фрагментированная,
6) двойниковая. На рисунке 4 для примера приведе-
ны некоторые из перечисленных выше дислокаци-
онных субструктур. В зависимости от типа металла,
состава сплава и распределения атомов разного сор-
та в нем, степени деформации, температуры и т.п.
формируются различные типы дислокационных
субструктур. Анализ их показал, что при умеренных
деформациях возникают неразориентированные
субструктуры, при больших – разориентированные.

 

èÓÒÎÂ‰Ó‚‡ÚÂÎ¸ÌÓÒÚ¸ ‰ËÒÎÓÍ‡ˆËÓÌÌ˚ı 
ÔÂ‚‡˘ÂÌËÈ ÔË ‰ÂÙÓÏ‡ˆËË

 

Деформационные субструктуры, рассмотрен-
ные в приведенной выше классификации, по мере
развития деформации возникают не случайным об-
разом, а в определенной последовательности, следуя
друг за другом [6]. Эти две основные последователь-
ности дислокационных превращений субструктур
приведены в таблице 1. Одна последовательность
(низкоэнергетическая) характерна для чистых ме-
таллов и малолегированных сплавов с большой
энергией дефекта упаковки и упорядоченных спла-
вов, другая (высокоэнергетическая) – для концент-
рированных (сильнолегированных) сплавов с
ближним порядком в расположении атомов и низ-
кой энергией дефекта упаковки. Важным моментом
является то, что каждая субструктура появляется
при достижении определенной, критической плот-
ности дислокаций 

 

ρ

 

кр

 

. Критические плотности дис-
локаций, характеризующие появление определен-
ной субструктуры, а также интервал плотностей
дислокаций, в котором субструктура существует,
отличаются для различных сплавов, но не слишком
значительно.

Каждая новая субструктура отличается от пред-
шествующей иным расположением дислокаций, а в
некоторых случаях наличием границ различного
типа (границы ячеек, границы фрагментов и т.п.).
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В соответствии с этим для каждого превращения
можно ввести параметр превращения, который ко-
личественно характеризует организацию новой
дислокационной субструктуры. Такими параметра-
ми могут быть: размер дислокационных ячеек,
плотность дислокаций в их стенках, расстояние
между границами в микрополосовой субструктуре и
т.п. Исследования показали [6], что зависимости
этих параметров от плотности дислокаций или сте-
пени деформации во всех случаях подобны темпе-

ратурной или концентрационной зависимостям па-
раметров обычного фазового перехода.

 

ëÄåééêÉÄçàáÄñàü Ç ÑÖîÖäíçéâ 
èéÑëàëíÖåÖ äêàëíÄããÄ.
íéóäà ÅàîìêäÄñàà

 

Как следует из таблицы 1, каждый тип дислока-
ционной субструктуры существует в определенном
интервале плотностей дислокаций, причем этот

 

Рис. 4.

 

 Некоторые характерные типы дислокационных субструктур, наблюдаемых при активной деформации ме-
таллов и сплавов: 

 

а

 

 – хаотическое распределение дислокаций, 

 

б

 

 – скопления, 
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 – сетчатая субструктура, 
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 – нера-
зориентированные ячейки, 

 

д

 

 – микрополосовая субструктура, 
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 – фрагментированная.
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интервал не только постоянен для одного материа-
ла, но мало изменяется при переходе от одного ма-
териала к другому и смене способа деформирова-
ния. Формирование каждого типа субструктуры
происходит не только и не столько под влиянием
внешних приложенных напряжений (последние
вызывают развитие скольжения и генерацию дисло-
каций в объеме материала), а в результате дислока-
ционных перераспределений при взаимодействии
между дислокациями. С увеличением плотности
дислокаций расстояние между ними все уменьшает-
ся, силы междислокационного взаимодействия на-
чинают формировать субструктуры соответствую-
щего класса, возрастает роль коллективных явлений
в системе дефектов-дислокаций. Они-то и приводят
к формированию соответствующей субструктуры.

Движущей силой процесса перестройки дисло-
кационных субструктур является стремление к от-
носительному минимуму полной энергии дислока-
ционной подсистемы. Она складывается из энергии
отдельных дислокаций и энергии их взаимодейст-
вия. Основной вклад в энергию субструктуры вно-
сит упругая энергия дислокаций [7]:

(2)

где 

 

L

 

 – радиус экранирования упругого поля дисло-
каций, 

 

r

 

0

 

 – радиус ядра дислокаций (величина при-
мерно равная (2 – 3)10

 

−

 

10

 

 м), 

 

ρ

 

 – плотность дислока-

∆u = ρGb2

2π
---------ln

L
r 0

----,

 

ций, 

 

G

 

 – модуль сдвига, 

 

b

 

 – вектор Бюргерса (мера
искаженности кристаллической решетки, обуслов-
ленной присутствием в ней дислокаций). Самая
важная величина в проблеме формирования после-
довательности превращений субструктур – радиус
экранирования упругого поля дислокаций. Это рас-
стояние, на которое простирается упругое поле от-
дельной дислокации в ансамбле дислокаций. В схе-
ме превращений (см. табл. 1) она убывает в порядке
следования субструктур: хаос  клубки  стен-
ки ячеек  субграницы полосовой субструктуры.
Величина 

 

L

 

 для хаотической субструктуры порядка
размера кристалла, для ячеистой – порядка ширины
стенок ячеек, для микрополосовой – порядка меж-
дислокационного расстояния в субграницах, то есть
последовательно убывает. Соответственно убывает и
энергия дислокационной субструктуры.

Такой характер процессов в формировании дис-
локационной субструктуры свидетельствует о само-
организации в ней и позволяет рассматривать ее в
ряде случаев как почти самостоятельную подсисте-
му деформированного материала. Доказательством
существования процесса самоорганизации являет-
ся наличие функциональных зависимостей между
параметрами субструктуры. Наиболее простой вид
зависимости – линейный. Такого типа зависимости
наблюдаются экспериментально [6].

О процессе самоорганизации свидетельствуют и
другие эксперименты. Важным параметром пре-
вращения одной субструктуры в другую при дефор-
мации является локальная плотность дислокаций,
измеренная в конкретном типе субструктуры, на-
блюдаемой при фиксированной деформации. По-
явление нового типа субструктуры характеризуется
точкой бифуркации (точкой раздвоения) на зависи-
мостях локальной плотности дислокаций от сред-
ней по кристаллу (рис. 5) [7]. Как видно из рисунка
5, каждая вновь образующаяся при деформации
субструктура обладает большей плотностью дис-
локаций, нежели предшествующая. После точки
бифуркации “старая” (предыдущая) субструктура
продолжает эволюционировать, однако ее объем-
ная доля убывает и она вскоре исчезает. Наличие то-
чек бифуркации несомненно свидетельствует о ее
самоорганизации.

От степени упорядоченности расположения
дислокаций зависит энергия субструктур [7]. При
упорядоченном расположении дислокаций их даль-
нодействующее поле гасится упругими полями дис-
локаций. Это приводит к понижению общей энергии
дислокационной подсистемы. Используя экспери-
ментальные значения параметров субструктур и
соотношение (2), были вычислены энергии субст-
руктур и определены их зависимости от степени
деформации и плотности дислокаций [7]. Установ-
лено следующее: формирование упорядоченных
дислокационных образований приводит к тому, что
при тех же деформациях или плотностях дислокаций

Низкоэнергетическая
последовательность

Высокоэнергетическая
последовательность

Хаос

Клубки

Скопления

Сетки

Ячейки без
разориентировок

Ячеисто-сечатая без
разориентировок

Ячеисто-сечатая с
разориентировками

Полосовая

Фрагментированная

Субструктура
динамической

рекристаллизации

Ориентационный
хаос

Ячейки с
разориентировками

Аморфизация

ρε

Таблица 1.  Последовательности дислокационных
превращений, наблюдаемых при активной дефор-
мации металлов и сплавов
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энергия вновь образующихся структур оказывается
ниже энергии предыдущих, то есть структуры эво-
люционируют к квазиравновесным состояниям.
Однако так бывает не всегда. Развитие субструктур
с высокой кривизной кристаллической решетки
(например, образование деформационных двойни-
ков), как правило, обнаруживает другое поведение.
Энергия этих структур оказывается выше предше-
ствующих. Можно, таким образом, сформулировать
следующий принцип: дефектная подсистема крис-
талла стремится к относительному минимуму запа-
сенной энергии. Этот принцип выполняется для
низкоэнергетической последовательности превра-
щений дислокационных структур. Отсюда следует
возможность рассмотрения процесса превращения
низкоэнергетических субструктур в рамках квази-
равновесной термодинамики. Для высокоэнерге-
тической последовательности превращений этот

принцип может не выполняться. Структуры эволю-
ционируют здесь к неравновесному состоянию.

áÄäãûóÖçàÖ

Пластическая деформация металлов и сплавов
приводит к накоплению в них различного рода де-
фектов и, прежде всего, дислокаций. Число дисло-
каций по мере развития деформации растет, они
взаимодействуют между собой, образуя дислокаци-
онные субструктуры. Создание в конце 40-х годов
нашего столетия электронной микроскопии и раз-
работка затем ее методов внесли кардинальные из-
менения в науку о дефектах. Стало возможным на-
блюдать зарождение, движение и взаимодействие
дислокаций. Установлено к настоящему времени,
что при всем многообразии деформируемых мате-
риалов наблюдается ограниченное число типов
дислокационных субструктур и их вариантов после-
довательных превращений. Каждый тип субструк-
туры существует в определенном интервале плотно-
стей дислокаций. Этот интервал мало изменяется
при переходе от одного материала к другому и смене
способа деформации. Формирование и эволюция
дислокационных субструктур обнаруживают черты
самоорганизации. Переход от одной дислокацион-
ной субструктуры к другой приводит к значитель-
ному, иногда весьма резкому, изменению механи-
ческих свойств металлов и сплавов. При этом
изменяются механизмы торможения дислокаций,
интенсивность деформационного упрочнения, за-
кономерности распространения микротрещин и
другие характеристики материала.

Пластическая деформация помимо накопления
дефектов вызывает ряд процессов в деформируе-
мом металлическом материале. Тип и закономерно-
сти процессов зависят от природы деформируемого
материала. Так, в сплавах – твердых растворах про-
исходит разрушение ближнего или дальнего порядка
в расположении атомов, рост статических смеще-
ний, образование сегрегаций из атомов легирующего
элемента и т.п. В дисперсно-упрочненных сплавах,
широко используемых в технике, число процессов,
происходящих при деформации, естественно, ока-
зывается еще большим. В них происходит растворе-
ние дисперсных фаз и образование новых, измене-
ние стехиометрического состава и кристаллической
структуры имеющихся в них выделений и другие
сложные процессы. Многие процессы, происходя-
щие в металлах и сплавах при пластической дефор-
мации, хорошо изучены. Однако недостаточно изу-
ченной является природа взаимосвязи превращений
дислокационной субструктуры с другими процесса-
ми, происходящими в сплавах. Все это определяет
важность исследований закономерностей эволю-
ции дислокационной подсистемы металлических
материалов.
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Рис. 5. Зависимости локальной плотности дисло-
каций ρлок от средней 〈ρ〉  по материалу в сплавах на
основе меди: Cu + 5 aт. % Al (а), Cu + 0,5 aт. % Al (б),
Cu + 0,4 aт. % Mn (в). Цифрами обозначены субст-
руктуры: 1 – хаос дислокаций, 2 – дислокацион-
ные скопления, 3 – ячейки без разориентировок,
4 – ячейки с разориентировками.
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