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ВВЕДЕНИЕ 

 

В настоящее время изучение пластического поведения наноструктурных 

твердых тел является одним из важнейших и быстро развивающихся 

направлений механики деформируемого твердого тела и физики 

конденсированного состояния. Наноструктурные твердые тела обладают 

уникальными физическими, механическими и химическими свойствами и 

представляют повышенный интерес, как для фундаментальных, так и для 

прикладных исследований [1-36]. Например, прочность, твердость и 

износостойкость нанокристаллических металлов и керамик в несколько раз 

выше соответствующих характеристик обычных крупнозернистых аналогов 

того же химического состава. Вместе с тем, нанокристаллические металлы и 

керамики в подавляющем числе случаев характеризуются низкими 

показателями пластичности и трещиностойкости, которые крайне 

нежелательны для их практических приложений. Повышение пластичности и 

трещиностойкости наноматериалов является важной задачей, решение которой 

может значительно расширить область их прикладного использования. Однако 

в последние годы были получены нанокристаллические материалы с 

одновременно высокими прочностными характеристиками и функциональной 

пластичностью при комнатной температуре и даже сверхпластичностью при 

относительно низких гомологических температурах [37-45]. Это открывает 

огромные перспективы прикладного использования таких нанокристаллических 

материалов, которые одновременно и сверхпрочны и сверхпластичны. 

Нанокристаллические материалы представляют собой 

поликристаллические твердые тела с размерами зерен порядка нескольких 

десятков нанометров. На данный момент общеупотребительной является 

терминология, в соответствии с которой верхняя граница размера зерна для 

нанокристаллических твердых тел составляет около 100 nm [1-7]. 

Экспериментальные исследования структуры нанокристаллических материалов 

показали, что из-за малого размера зерен значительную долю объема этих 
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материалов (иногда десятки процентов) занимают межзеренные границы и их 

тройные стыки. Вследствие особенностей структуры, характеризуемой высокой 

объемной долей межзеренной фазы и малым размером зерен, границы зерен в 

нанокристаллических материалах выступают в роли эффективных препятствий 

для скольжения решеточных дислокаций – доминирующего механизма 

деформации в крупнозернистых поликристаллах. Так, например, низкая 

трещиностойкость нанокристаллических керамик и металлов связывается с 

подавлением обычных микромеханизмов торможения трещин (прежде всего, 

торможения трещин за счет их затупления при испускании дислокаций из 

вершин трещин). В тоже время, особенности структуры нанокристаллических 

материалов обеспечивает действие специфических механизмов деформации, 

действие которых в крупнозернистых материалах не наблюдалось или было 

незначительным. Идентификация этих специфических механизмов 

пластической деформации является ключевой проблемой для понимания 

природы пластичности и трещиностойкости  нанокристаллических твердых тел. 

Согласно современным представлениям о процессах пластического течения в 

нанокристаллических материалах, наряду с решеточным скольжением, в них 

также могут действовать следующие механизмы пластической деформации: 

межзеренное скольжение [37-45,56-61], ротационная мода деформации 

[51,52,62-70], диффузия по границам зерен и их тройным стыкам [71-78], 

деформация двойникованием [79-88].  

Анализ экспериментальных исследований механизмов деформации 

позволяет сформулировать основное качественное отличие непластичных 

нанокристаллических материалов от наноматериалов, проявляющих 

повышенную пластичность и трещиностойкость. Дело в том, что каждый 

нанокристаллический образец состоит из множества структурных элементов – 

зерен разных размеров, границ зерен различного типа и разориентировок, а 

также тройных стыков границ зерен. В такой ситуации, в нанокристаллическом 

образце при механическом нагружении одновременно действуют несколько 

механизмов пластической деформации. В общем случае в соседних зернах 
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разных размеров и прилегающих к ним границам зерен доминируют разные 

механизмы пластической деформации. В малопластичных 

нанокристаллических материалах разные механизмы деформации действуют 

независимо друг от друга, что быстро приводит к существенной 

неоднородности пластической деформации, которая в свою очередь 

способствует зарождению и развитию трещин. В то же время, в 

нанокристаллических материалах, характеризующихся пластичностью и 

сверхпластичностью, разные механизмы пластической деформации эффективно 

взаимодействуют между собой. Происходят интенсивные переходы между 

разными механизмами деформации, которые «сглаживают» неоднородности 

пластической деформации. Это обеспечивает высокую пластичность и 

трещиностойкость нанокристаллических материалов в условиях эффективного 

взаимодействия различных мод пластической деформации. 

Следует отметить, что в настоящее время накоплен достаточно большой 

объем экспериментальных данных, которые подтверждают действие 

специфических мод пластической деформации в нанокристаллических твердых 

телах. Однако, вследствие существующих ограничений в разрешающей 

способности применяемого оборудования и сложности расшифровки 

получаемых экспериментальных результатов, современные экспериментальные 

методы зачастую не позволяют идентифицировать вклад отдельных мод 

пластической деформации в пластичность нанокристаллических материалов, а 

также роль взаимодействия этих мод в процессах пластической деформации 

наноструктур. Во многих случаях не удается экспериментально определить 

дефектные структуры и их трансформации, ответственные за действие 

механизмов пластической деформации в нанокристаллических материалах. 

Помимо этого, вследствие новизны проблемы, теория поведения 

нанокристаллических материалов при механическом нагружении не развита; 

она находится в стадии становления. До последнего времени наибольшее 

внимание уделялось построению упругих моделей дефектов в наноструктурах в 

рамках классической теории упругости [3,6,46-50,89-92], дислокационно-
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кинетического подхода [30-35], континуальной теории [93, 94], нелокальной 

[95,96] и градиентной [97,98] теорий упругости. Задача же приложения этих 

моделей к построению адекватной теории поведения нанокристаллических 

твердых тел при пластической деформации остается пока не решенной. Как 

следствие, построение теоретических моделей, описывающих взаимодействие 

мод пластической деформации и их влияние на трещиностойкость 

нанокристаллических твердых тел – предмет настоящей диссертационной 

работы – является исключительно важным как для понимания 

фундаментальных основ особенностей пластической деформации 

нанокристаллических твердых тел, так и для развития высоких технологий 

получения нанокристаллических металлов и керамик с одновременно 

сверхвысокими прочностными характеристиками и функциональной 

пластичностью. Это обусловливает актуальность настоящей диссертационной 

работы. 

Цель работы состоит в построении теоретических моделей, которые 

достоверно описывают взаимодействие между различными модами 

пластической деформации и их влияние на трещиностойкость деформируемых 

нанокристаллических твердых тел. 

Работа выполнена на стыке двух специальностей – механики 

деформируемого твердого тела и физики конденсированного состояния. При 

формулировке моделей широко использовались физические представления о 

микроструктуре твердых тел. На этапе постановки и решения задач применялся 

хорошо развитый в рамках классической теории упругости (раздела механики 

деформируемого твердого тела) математический аппарат теории дефектов в 

упругой среде. Полученные результаты интерпретировались с помощью 

понятий, как механики деформируемого твердого тела, так и физики 

конденсированного состояния. 

Достоверность результатов и выводов обеспечивается использованием 

корректных математических методов решения поставленных задач, 

проведением проверок и предельных переходов к уже известным решениям, 
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сравнением, где это возможно, с результатами экспериментов. Физическая 

обоснованность построенных моделей подтверждается их соответствием 

экспериментальным наблюдениям поведения дефектов в нанокристаллических 

твердых телах. 

 

Краткое содержание работы 

Работа включает в себя введение, четыре главы основного текста, 

заключение и список литературы. 

Во введение обоснована актуальность темы диссертации, 

сформулирована основная цель работы, кратко представлены содержание 

диссертации, сведения о ее апробации и основных публикациях по ее теме. 

В первой главе рассматривается совместное действие механизмов 

зернограничного скольжения и ротационной деформации (вращения зерен) в 

нанокристаллических материалах при (сверх)пластической деформации и 

переход от зернограничного скольжения к вращению зерна. Также рассмотрено 

совместное действие механизмов зернограничного и решеточного скольжения 

при (сверх)пластической деформации нанокристаллических материалов. В п. 

1.1 разработана теоретическая модель расщепления скользящих 

зернограничных дислокаций на переползающие зернограничные дислокации в 

тройном стыке границ зерен. Рассчитываются энергетические характеристики 

первого такого расщепления. В результате этих расчетов было установлено, что 

при больших углах (оптимальными являются углы близкие к 100) происходит 

расщепление на переползающие дислокации. В рамках модели этот процесс 

расщепления зернограничных дислокаций на переползающие дислокации 

повторяется многократно, приводя к формированию конечных стенок 

переползающих дислокаций (описываемых четырьмя дисклинационными 

диполями, которые являются носителями ротационной деформации). 

Рассчитаны энергетические характеристики и критическое напряжение такой 

смены механизма деформации, величина которого определяется упругими 

свойствами материала, структурой границ зерен, размером и геометрией 
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нанозерна. В п. 1.2 рассмотрено решеточное скольжение дислокаций 

испускаемых из границ зерен, которое выступает в роли механизма 

аккомодации межзеренного скольжения. В рамках этого подхода разработана 

теоретическая модель, описывающая конкуренцию процессов наномасштабной 

пластической деформации и разрушения в случае испускания частичных 

дислокаций границами зерен и зарождения нанотрещин на зернограничных 

дисклинациях, образовавшихся в результате межзеренного скольжения, в 

деформируемых нанокристаллических материалах. На примере 

нанокристаллического карбида кремния (SiC), деформируемого при высоких 

температурах, теоретически выявлено, что испускание дислокаций Шокли из 

границ зерен с диполями дисклинаций представляет собой энергетически 

выгодный процесс в определенных интервалах параметров дефектной 

структуры. Проведено сравнение энергетических характеристик 

конкурирующих процессов испускания частичных дислокаций и зарождения 

нанотрещин в полях напряжений диполей зернограничных дисклинаций. 

Показано, что в определенных условиях испускание частичных дислокаций 

служит эффективным каналом релаксации полей напряжений диполей 

дисклинаций и, тем самым, препятствует зарождению нанотрещин, повышая 

пластические свойства нанокристаллических материалов. В п. 1.3 предложена 

теоретическая модель, описывающая физические механизмы упрочнения и 

разупрочнения в нанокристаллических материалах при сверхпластической 

деформации. В рамках модели тройные стыки границ зерен являются 

препятствиями для скольжения зернограничных дислокаций – носителей 

зернограничного скольжения, что приводит к накоплению накоплению 

разностных дислокаций в тройных стыках границ зерен и  упрочнению 

материала. При достижении вектором Бюргерса разностных дислокаций 

некоторого критического значения происходит испускание решеточных 

дислокаций из тройных стыков в прилегающие зерна, что инициирует 

решеточное скольжение. Локальная миграция тройных стыков в результате 

зернограничного скольжения и испускание решеточных дислокаций из тройных 
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стыков границ зерен приводит к разупрочнению материала. С помощью 

результатов этой модели также была построена кривая зависимости предела 

текучести от общей пластической деформации, которая показала хорошее 

качественное и количественное совпадение с экспериментальной кривой по 

сверхпластичности нанокристаллического алюминий-литиевого сплава (Al-

5Mg-2Li (1420-Al)).  

Вторая глава посвящена исследованию зарождения деформационных 

двойников на границах зерен и вблизи вершин трещин в нанокристаллических 

твердых телах. В п. 2.1 Предложена теоретическая модель, описывающая 

зарождение деформационных двойников на границах зерен в 

нанокристаллических материалах под действием внешнего приложенного 

напряжения и поля напряжений диполя стыковых или зернограничных 

клиновых дисклинаций. По мере увеличения толщины двойниковой пластины 

наблюдаются две стадии локального упрочнения и промежуточная стадия 

локального течения нанокристаллического металла в масштабе одного 

нанозерна. При этом уровень критического напряжения на всех этих стадиях 

оказывается тем выше, чем  меньше мощность дисклинационного диполя. 

Рассмотрены равновесные толщина и форма двойниковой пластины. Показано, 

что они хорошо согласуется с известными из литературы результатами 

экспериментальных наблюдений. В п. 2.2 произведено теоретическое описание 

процесса зарождения деформационных двойников вблизи вершины 

микротрещины в нанокристаллических металлах и керамиках. Рассчитаны 

критические напряжения образования деформационных двойников различной 

толщины. Рассмотрены равновесные толщина и форма двойников. Обсуждена 

роль зарождения деформационного двойника вблизи вершины трещины, как 

механизма повышения трещиностойкости нанокристаллических материалов. 

Третья глава посвящена теоретическому исследованию зернограничных 

мод наномасштабной пластической деформации и их взаимодействия в 

нанокристаллических пленках. В п. 3.1 разработана теоретическия модель 

механизма релаксации напряжений несоответствия в нанокристаллических 
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пленках в результате действия межзеренного скольжения. В этих моделях 

межзеренное скольжение, сопровождающееся миграцией тройных стыков 

границ зерен приводит к образованию ансамблей диполей дисклинаций, 

которые являются носителями ротационной деформации. Показано, что 

образование таких ансамблей дисклинационных дефектов способно 

существенно снижать напряжения несоответствия, возникающие в 

нанокристаллических пленках и покрытиях. В п. 3.2 предложена теоретическая 

модель, описывающая микромеханизм релаксации напряжений несоответствия 

в нанокристаллических пленках за счет ускоренного диффузионного 

массопереноса по границам зерен. В рамках предлагаемой модели произведена 

оценка характерного времени релаксации напряжений несоответствия путем 

зернограничной диффузии в композитах типа «нанокристаллическая 

пленка/монокристаллическая подложка» для металлических систем Ni/Cu и 

Cu/Ag. В п. 3.3 представлено резюме к главе 3. 

 В четвертой главе рассмотрено влияние наномасштабной пластической 

деформации на зарождение и рост трещин в нанокристаллических твердых 

телах. В п. 4.1 и 4.2 разработаны теоретические модели, которые описывают 

зарождение новых наноскопических зерен вблизи вершин трещин и цепочек в 

нанокристаллических керамиках и металлах при механическом нагружении. В 

рамках модели наноскопические границы зерен под действием высоких 

сдвиговых напряжений вблизи вершин трещин расщепляются на неподвижные 

и подвижные границы зерен. Миграция подвижных границ зерен, содержащих 

диполи дисклинаций, приводит к зарождению наноскопических зерен вблизи 

вершин трещин. Такой процесс зарождения наноскопических зерен 

представляет собой особую моду ротационной пластической деформации и 

приводит к частичной релаксации высоких локальных напряжений вблизи 

вершин трещин. Последнее обусловливает увеличение трещиностойкости 

нанокристаллических керамик и металлов.  

В заключение приведен перечень основных результатов и 

сформулированы основные выводы диссертации. 
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Апробация работы 

Основные результаты работы докладывались на международной 

конференции “Nanomaterials and Nanotechnologies” (Крит, Греция, 2003); 

международном симпозиуме MRS Symposium “Mechanical Properties of 

Nanostructured Materials and Nanocomposites” (Бостон, США, 2003), 

международном семинаре “Nanostructured Materials Mechanics” (Санкт-

Петербург, Россия, 2004), 8-ой международной конференции “New Approaches 

to High-Tech: Nondestructive Testing and Computer Simulation in Science and 

Engineering” (Санкт-Петербург, Россия, 2004); международном семинаре 

“Plasticity of nanocrystalline materials” (Bostal, Germany, 2008); 38-ом 

международной конференции “Advanced Problems in Mechanics” (Санкт-

Петербург (Репино), Россия, 2010); 39-ом международной конференции 

“Advanced Problems in Mechanics” (Санкт-Петербург (Репино), Россия, 2011); 

40-ом международной конференции “Advanced Problems in Mechanics” (Санкт-

Петербург, Россия, 2012); международной конференции “XX Петербургские 

чтения по проблемам прочности, посвященные памяти профессора В.А. 

Лихачева” (Санкт-Петербург, Россия, 2012); 11-ой международной 

конференции NANO 2012 (Rodos, Greece, 2012); 41-ом международной 

конференции “Advanced Problems in Mechanics” (Санкт-Петербург, Россия, 

2013); 5-ой международной конференции NANOCON 2013 (Brno, Czech 

Republic, 2013), 5-ой международной конференции ICNFA’14 (Prague, Czech 

Republic, 2014) и семинарах в Институте проблем машиноведения РАН. 

 

Основные публикации по теме работы 

Материалы диссертации опубликованы в 36-ти научных статьях [1a-36a] 

в рецензируемых отечественных и зарубежных журналах, индексируемых в 

реферативных базах Web of Science и Scopus. Список публикаций приведен в п. 

Л.2.  
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Личный вклад соискателя заключается в решающем участии на всех 

стадиях разработки теоретических моделей. Все публикации по теме 

диссертации подготовлены либо лично автором, либо при его участии с 

наиболее существенным среди соавторов вкладом. 

 

Основные положения, представленные к защите: 

 Модель механизма совместного действия межзеренного скольжения и 

ротационной деформации под действием внешнего напряжения, определение 

условий перехода от межзеренного скольжения к ротационной деформации в 

нанокристаллических твердых телах; 

 Модель механизма аккомодации межзеренного скольжения за счет 

решеточного скольжения дислокаций, испускаемых границами зерен, и анализ 

конкуренции между эмиссией решеточных дислокаций из границ зерен с 

зарождением нанотрещин в нанокристаллических твердых телах; 

 Модели механизмов упрочнения и разупрочнения в нанокристаллических 

твердых телах при сверхпластической деформации за счет действия 

межзеренного скольжения вблизи тройных стыков границ зерен; 

 Модели механизмов зарождения деформационных нанодвойников на 

границах зерен и вблизи вершин трещин в нанокристаллических твердых телах, 

и анализ влияние зарождения нанодвойников вблизи вершин трещин на 

трещиностойкость нанокристаллических материалов; 

 Модели механизмов релаксации напряжений в нанокристаллических 

пленках и подложках за счет действия межзеренного скольжения и 

диффузионного массопереноса по границам зерен; 

 Модели механизмов зарождения новых наноскопических зерен внутри 

больших зерен вблизи вершин трещин и исследование влияния образования и 

эволюции таких нанозерен и их цепочек вблизи вершин трещин на 

трещиностойкость нанокристаллических твердых тел. 
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ГЛАВА 1 

ВЗАИМОДЕЙСТВИЕ МОД ДЕФОРМАЦИИ И АККОМОДАЦИИ ПРИ 

ПЛАСТИЧЕСКОМ И СВЕРХПЛАСТИЧЕСКОМ ДЕФОРМИРОВАНИИ 

НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ ТВЕРДЫХ ТЕЛ 

 

В этой главе будет рассмотрено взаимодействие межзеренного 

скольжения и ротационной деформации, а также взаимодействие 

межзеренного скольжения и решеточного скольжения при 

(сверх)пластическом деформировании нанокристаллических материалов 

(НКМ).  

На данный момент устоялась точка зрения [37-45,56-61], что одним из 

основных механизмов (сверх)пластической деформации в 

нанокристаллических и в мелкозернистых материалах является межзеренное 

скольжение, которое осуществляется путем скольжения зернограничных 

дислокаций с векторами Бюргерса, параллельными плоскостям межзеренных 

границ, по которым эти дислокации скользят. Тройные стыки границ зерен 

служат эффективными стопорами для скольжения зернограничных 

дислокаций, затрудняя межзеренное скольжение. Затруднение реализации 

межзеренного скольжения приводит к формированию разностных 

дислокаций и зернограничных дисклинаций в тройных стыках границ зерен, 

поля упругих напряжений которых способны инициировать зарождение 

нанотрещин в деформируемых наноматериалах. Вместе с тем, наряду с 

межзеренным скольжением, в пластическую деформацию НКМ часто 

значимый вклад вносят такие специфические  механизмы деформации, как 

ротационная деформация и скольжение решеточных дислокаций, 

испускаемых из границ зерен [62-70,99-101]. Реализация этих мод 

деформации может эффективно аккомодировать межзеренное скольжение, 

снижая локальные напряжения зернограничных дефектов, образующихся в 

тройных стыках границ зерен в результате действия межзеренного 
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скольжения, при пластической и сверхпластической деформации НКМ. 

Таким образом, взаимодействие межзеренного скольжения с ротационной 

деформацией и решеточным скольжением, дислокаций испущенных 

границами зерен, снижает вероятность зарождения нанотрещин, что 

способствует повышению пластичности НКМ. 

Целью этой главы является теоретическое исследование взаимосвязи 

межзеренного скольжения с ротационной деформацией (раздел 1.1) и 

разработка теоретических моделей взаимодействия межзеренного 

скольжения с решеточным скольжением вблизи тройных стыков границ зерен 

при пластической и сверхпластической деформации НКМ (разделы 1.2 и 1.3). 

При написании Главы 1 использовались материалы, опубликованные автором 

в соавторстве в работах [8a,10a,12a,24a,26a-30a,32a-36a]. 

 

1.1. Взаимодействие межзеренного скольжения и ротационной 

деформации при пластическом деформировании НКМ. 

 

В этом разделе будет рассмотрено совместное действие межзеренного 

скольжения и ротационной деформации (вращения зерен)  и переход от 

межзеренного скольжения, заторможенного вблизи тройного стыка границ 

зерен, к ротационной деформации.  

 

 

 

 

 

 

 

 
Рис. 1.1 Последовательность темнопольных микроснимков структуры 

нанокристаллического Ni со средним размером зерна 10 nm [69].  
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Экспериментальные данные указывают на связь межзеренного 

скольжения с ротационной деформацией. Так, в экспериментальных работах 

[51,52] авторы наблюдали in situ в нанокристаллических пленках поворот 

нанокристаллитов с размером 25d nm как целых, сопровождающийся 

межзеренным скольжением. В публикации Шена и др. [69] по наблюдению in 

situ (Рис. 1.1) вращения скопления зерен со средним размером 10d nm в 

нанокристаллическом никеле также указывается на связь ротационной 

деформации с межзеренным скольжением. 

Целью настоящего раздела является теоретическое исследование 

взаимосвязи межзеренного скольжения с ротационной деформацией, 

осуществляемой за счет движения зернограничных дисклинаций, которые 

образуются при переползании зернограничных дислокаций вдоль границ 

зерен в нанокристаллических материалах. Рассматривается возможность, при 

определенных условиях деформирования, перехода от зернограничного 

скольжения к ротационной деформации (повороту зерен как целого). При 

написании этого раздела использовались результаты и данные, 

опубликованные в работах [26a, 32a-36a]. 

 

1.1.1 Совместное действие межзеренного скольжения и ротационной 

деформации 

 

  В нанокристаллических материалах вследствие малости размера зерна 

и высокой плотности границ зерен высока объемная доля тройных стыков 

границ зерен. Тройные стыки зерен границ зерен при этом выступают в 

качестве препятствий для скольжения зернограничных дислокаций. Для 

продолжения скольжения вдоль границ зерен, примыкающим к этим тройным 

стыкам, зернограничные дислокации могут расщепляться на пары новых 

скользящих зернограничных дислокаций. На самих тройных стыках при этом 

могут формироваться разностные дислокации. В работе Федорова и др. [59] 
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рассмотрены характеристики различных вариантов расщепления скользящих 

зернограничных дислокаций на тройном стыке границ зерен.  

  

 

 
O

 

 

(b) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Однако существует еще одна возможность расщепления 

зернограничных дислокаций на тройном стыке границ зерен, которая пока не 

Рис. 1.2 Совместное развитие межзеренного скольжения и ротационной деформации. (a) 

Нанокристаллический образец в недеформированном виде. (b) Под действием внешнего 

сдвигового напряжения начинается скольжение зернограничных дислокаций. (с) 

Скользящие зернограничные дислокации поджимаются к тройному стыку границ зерен O

и расщепляются на переползающие зернограничные дислокации. (d) Повторные 

расщепления скользящих дислокаций, переползание которых сопровождается поворотом 

кристаллической решетки. (e) Переползающие дислокации охватывают все зерно, 

приводя к его повороту как целого.   

 

(a) 

(c) (d)

 

(e) 
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рассматривалась. Заторможенные тройными стыками зернограничные 

дислокации (Рис. 1.2b) под действием внешнего сдвигового напряжения   

могут расщепляться с образованием не скользящих, а переползающих 

зернограничных дислокаций (Рис. 1.2c). Если процесс такого расщепления 

повторяется несколько раз на одном и том же тройном стыке, то на 

примыкающих к нему границах зерен образуются две стенки переползающих 

краевых дислокаций (Рис. 1.2d). Формирующиеся стенки зернограничных 

дислокаций вызывают переориентацию кристаллических решеток смежных 

зерен, то есть локальную пластическую деформацию. В конечном итоге этот 

процесс может охватить все зерно, которое при этом повернется на 

некоторый угол как целое (Рис. 1.2e). 

Таким образом, заторможенное межзеренное скольжение может 

вызвать пластический поворот соседнего зерна. Естественно, такой механизм 

может быть эффективным только при условии интенсивной зернограничной 

диффузии вакансий, способных обеспечить требуемую скорость 

переползания зернограничных дислокаций. 

Рассмотренную модель можно исследовать с двух сторон – с позиций 

термодинамики и кинетики. Термодинамический анализ позволяет найти 

энергетическую выгодность такого процесса и определяет необходимые 

условия его реализации. С позиций же кинетики находятся достаточные для 

этого условия. В настоящей главе задача решается в рамках первого подхода, 

что позволяет получить новые результаты о взаимосвязи межзеренного 

скольжения и ротационной деформации. Второй подход требует постановки и 

решения сложной задачи о зернограничной диффузии вакансий в системе с 

многими источниками и стоками, с учетом сильно неоднородного поля 

упругих напряжений дислокационно-дисклинационной структуры, 

эволюционирующей в пространстве и времени. Такая задача пока не 

ставилась и не решалась. 
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  Рассмотрим скопление  зернограничных дислокаций с векторами 

Бюргерса 

cn

b


, поджатых внешним сдвиговым напряжением   к тройному 

стыку границ зерен (Рис. 1.3a). Допустим, что головная дислокация этого 

скопления расщепляется на две новые зернограничные дислокации с 

векторами Бюргерса  и 1b


2b


, способные переползать по примыкающим к 

тройному стыку границам (Рис. 1.3b). Такой процесс расщепления и 

последующего переползания дислокаций можно охарактеризовать 

изменением полной энергии системы 12 WWW  , где  и  – энергии 

системы соответственно в исходном “нерасщепленном” (Рис. 1.3a) и 

конечном “расщепленном” (Рис. 1.3b) состояниях. Равенство 

1W 2W

0W  

 y

b 

2 

1ij nc 

x

Oxj  xi   
(a) 

 

b 

2 

1ij nc 

xj  xi   

y 

x 

y' 

x'' y'' 

O
x' 

b1 

(b) b2 

Рис. 1.3 Расщепление головной дислокации скопления скользящих зернограничных 

дислокаций, поджатых к тройному стыку границ зерен (a), на две зернограничные 

дислокации, переползающие по смежным границам (b). Показаны координатные 

системы, использованные в расчетах. 
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позволит нам определить соответствующие критические значения 

параметров системы. 

Полная энергия  исходной дефектной конфигурации (на единицу 

длины дислокаций) состоит из двух слагаемых: 

1W

,111
bbpu EEW 

                                            (1.1) 

 где  – сумма полных собственных энергий  зернограничных 

дислокаций, составляющих исходное скопление,  – суммарная энергия 

взаимодействия между всеми дислокациями в исходном скоплении. 

puE1 cn

bbE 
1

Выражение для первого слагаемого легко записать сразу [91]: 

,1ln
2

2

1 





 

b

RDb
nE c

pu                                        (1.2) 

где )]1(2/[   GD ,  – модуль сдвига,  – коэффициент Пуассона, G R  – 

радиус экранировки дальнодействующих полей напряжений дислокации. 

  Чтобы найти второе слагаемое, нужно сначала определить энергию 

 парного взаимодействия дислокаций в скоплении. Возьмем для этого 

две произвольные дислокации с номерами  и 

bb
ijE 

i j  (Рис. 1.3a), расстояние 

между которыми равно ji xx  . Положения этих дислокаций  и  можно 

определить [101], используя теорию полиномов Лагерра , которые 

определяются как решения дифференциального уравнения  

ix

(xn

jx

)L

.0)1(
2

2
2  ny

dx

dy
x

dx

yd
x                                     (1.3) 

Первая производная полинома Лагерра )(xLn  является решением 

уравнения 

0)1()2(
2

2

 yn
dx

dy
x

dx

yd
x                                  (1.4) 

 

и определяется неравенством: 
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


 



1

0

.
)!1()!1(!

)(!
)(

n

k

k

n knkk

xn
xL                                      (1.5) 

 

В работе [101] было показано, что корни первой производной полинома 

Лагерра  как раз и определяют положения дислокаций в дискретном 

дислокационном скоплении. Численно определяя, таким образом, положения 

всех дислокаций в скоплении для заданных  и 

)(xLn

cn  , можно рассчитать и 

энергии их парного взаимодействия как работы по зарождению одной 

дислокации в поле напряжений другой. Заметим, что такой подход 

использовался ранее в работе [59]. Таким образом, энергия  может быть 

сосчитана с помощью формулы [92]: 

bb
ijE 





 

)(
,)0,(ij xx

R

i
xy

bb
ij dxyxbE                                  (1.6) 

где  – касательное напряжение, действующие со стороны -ой i
xy b


i -

дислокации, вдоль плоскости скольжения -ой b


j -дислокации. Это сдвиговое 

напряжение может быть записано в системе координат Oxy  (Рис. 1.3a) как 

следующее 

 .
)( 222

22

yx

yx
Dbxi

xy 


                                        (1.7) 

Подставляя выражение (1.7) в формулу (1.6), после интегрирования 

получаем формулу для парного взаимодействия b


-дислокаций с номерами  

и 

i

: j

.ln2

ij

bb
ij xx

R
DbE


                                          (1.8) 

 

Тогда суммарную энергию всех парных взаимодействий -дислокаций 

в скоплении можно записать в виде двойной суммы по индексам i  и 

b


: j
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   


 



 


 


1

1 1

1

1 1

2
1 .ln

c c c cn

i

n

ij

n

i

n

ij ij

bb
ij

bb

xx

R
DbEE                         (1.9) 

 

 Полную энергию конечной “расщепленной” дефектной конфигурации 

(Рис. 1.3b) представим как сумму из девяти слагаемых: 

,21212121
222

bbbbbbbbb
s

b
s

bbpu EEEEEEEEEW 






       (1.10) 

b


где  – сумма всех собственных энергий puE2 -дислокаций, оставшихся в 

скоплении после расщепления головной дислокации;  – сумма всех 

энергий взаимодействия между этими b

bbE 
 2


-дислокациями,  и  – полные 

собственные энергии - и 

1b
sE 2b

sE

1b


2b


-дислокаций, на которые расщепилась головная 

дислокация (то есть, переползающих дислокаций);  и  – энергии 

взаимодействия 

bE 


1b E 2bb


b


1b


2b


-дислокаций скопления с переползающими - и -

дислокациями, 1b


1bE  2b  – энергия взаимодействия между переползающими - 

и 2b


1b 2bE -дислокациями,  и E  – эффективная работа по перемещению 

переползающих дислокаций в поле напряжения  . 

 После расщепления головной дислокации число дислокаций в 

скоплении уменьшилось на единицу. Пока продукты расщепления – 

переползающие дислокации – не переместились далеко от тройного стыка, 

можно считать, что все дислокации скопления, кроме головной, остались 

приблизительно на своих местах. Тогда первое слагаемое  в сумме (1.10) 

получается из выражения (1.2) для  просто заменой  на . Второе 

слагаемое  получается из выражения (1.9) для  заменой в нижнем 

пределе первой суммы единицы на двойку. В результате для энергий  и 

 получаем выражения: 

puE2

(puE1 )1cncn

b
1

bbE 
 2

bE

puE2

bbE 
 2

,1ln
2

)1(
2

2 





 

b

RDb
nE c

pu                                  (1.11) 
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 


 


 


1

2 1

2
2 .ln

c cn

i

n

ij ij

bb

xx

R
DbE                                 (1.12) 

 

1b


2b


- и  Полные собственные энергии переползающих -дислокаций 

даются известными формулами [91]: 

,1ln
2 1

2
11











b

RDb
E b

s                                        (1.13) 

.1ln
2 2

2
22











b

RDb
E b

s                                        (1.14) 

 

 Расчет энергии взаимодействия дислокаций скопления с 

переползающими дислокациями, строится следующим образом. Сначала 

находится энергия взаимодействия переползающей дислокации с 

произвольной дислокацией скопления. Например, энергия  

взаимодействия переползающей 

1bb
iE 

b


1b


-дислокации и -ой i -дислокации 

скопления, имеющей координату . Эта энергия  рассчитывается как 

работа по зарождению i -ой b

b
iE 1b

ix


1b


-дислокации скопления в поле напряжений -

дислокации [92]: 




 
  ix

R

b
yx

bb
i dxyxbE ,)0,(11                                (1.15) 

1b


где  – сдвиговое напряжение от переползающей 1b
yx  -дислокации, 

действующее в плоскости залегания скопления b


-дислокаций. Сдвиговое 

напряжение  может быть записано в системе координат 1b
yx  yxO  , 

повернутой относительно системы координат  на угол  2/Oxy   (Рис. 

1.3b), через известные [91] компоненты поля напряжений 1b


-дислокации 

следующим образом: 
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),cos(1 xx ),cos(2 xy),cos(1 yx ),cos(1 zxгде , , , , 

),cos( yy  и ),cos( zy . 2  2 

sinxx  cosyy  и После замены переменных  (записано с учетом 

) для  получаем следующие окончательное выражение: 1b
yx 0y

,
)cos2(

sin)2coscos2(
222

22

1
1

ppxx

ppxxx
Dbb

yx 


 
                           (1.17) 

1b


 – расстояние, пройденное -дислокацией.  где p

Тогда энергия взаимодействия  получается интегрированием 

выражения (1.17) с помощью формулы (1.15) в виде: 
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Совершенно аналогично определяется и  – энергия 

взаимодействия 

2bb
iE 

b


2b


-дислокации и -ой i -дислокации скопления (так как 

рассматривается симметричная ситуация расщепления зернограничной b


-

дислокации (Рис. 1.3)): 
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Суммируя по  энергии  и , получаем энергию 

взаимодействия всех дислокаций скопления с переползающими 

1bb
iE  2bb

iE i

1b


2b


- и -

дислокациями в следующем виде: 

 .
1

2121 






 

cn

i

bb
i

bb
i

bbbb EEEE                                 (1.20) 

21 bbE  Энергия взаимодействия между переползающими дислокациями  

также рассчитывается как работа по зарождению одной дислокации в поле 

напряжений другой. Опуская промежуточные результаты, выпишем 

окончательную формулу: 

.
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sin42sin2
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                 (1.21) 

kbE   по перемещению переползающей  Наконец, эффективная работа 

kb


-дислокации ( ) в поле напряжения ,1k 2   определяется простым 

равенством: 

.2sin  pbE k
bk                                        (1.22) 

Таким образом, были определены все слагаемые выражений (1.1) для 

энергии  и (1.10) для энергии , составляющих разность . 1W 2W 12 WWW 

 Рассмотрим уравнение 0W  из которого можно легко найти 

критическое сдвиговое напряжение 1c , необходимое для расщепления 

головной дислокации скопления на две переползающие - и -дислокации. 

Результаты численного расчета зависимости 

1b


2b


)2(1  c , который проводился 

для ) bR 510sin2/(21 bbb  , , 5cn  и b10 , показаны на Рис. 1.4. p 

Зависимость )2(1  c  показывает, что расщепление головной 

дислокации на переползающие дислокации – начальная стадия перехода от 

межзеренного скольжения к ротационной деформации – происходит при 
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меньших значениях  в области больших значений (80-120) угла 21c  (Рис. 

1.4). 

 c1 / G 

0.02  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Интересно, что в работе Федорова и др. [59], где рассматривалась 

передача межзеренного скольжения через тройной стык границ зерен, была 

показана энергетическая предпочтительность такого процесса в области 

малых значений угла 2 . Получается, что если в ходе межзеренного 

скольжения формируется скопление скользящих зернограничных 

дислокаций, заторможенное тройным стыком границ зерен, то характер 

дальнейшей релаксации такой конфигурации в значительной мере зависит от 

геометрии тройного стыка: если примыкающие к нему границы образуют 

острый угол, то вероятнее передача межзеренного скольжения через стык 

соседним границам (или одной из границ), если тупой, то вероятнее переход 

к ротационным механизмам деформации. 

 

1.1.2 Переход от межзеренного скольжения к ротационной деформации 

 

Рассмотрим, как система дефектов, описанная в предыдущем разделе, 

будет развиваться с течением времени под действием внешнего напряжения. 

Рис. 1.4 Зависимость критического сдвигового напряжения с1 от угла 2 раствора 

границ зерен тройного стыка. 
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Впервые моменты времени после расщепления головной дислокации 

скопления на две переползающие дислокации общее распределение упругого 

поля и, соответственно, положение остальных дислокаций в скоплении 

практически не меняется (Рис. 1.3b).  

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Однако по мере дальнейшего переползания 1b


- и 2b


-дислокаций от 

тройного стыка их упругое воздействие на следующую дислокацию (раньше 

вторую, а теперь первую) скопления ослабевает, и эта дислокация 

оказывается поджатой к стыку. Здесь процесс расщепления может 

Рис. 1.5 Модель трансформации зернограничных дислокационных структур при 

переходе от зернограничного скольжения к ротационной деформации. (a) Две 

супердислокации, моделирующие скопления скользящих зернограничных дислокаций, 

поджатые напряжением  к противоположным тройным стыкам границ зерен. (b) 

Четыре диполя частичных клиновых дисклинаций, моделирующих стенки 

переползающих дислокаций. 
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1b


2b


повториться, и новая пара - и -дислокаций будет переползать по 

границам вслед за первой. Если такие реакции расщепления будут 

происходить с каждой новой головной дислокацией, то со временем на 

прилегающих к тройному стыку границах зерен образуются две стенки 

переползающих краевых дислокаций, которые по своим геометрическим и 

упругим характеристикам будут аналогичны двум двухосным диполям 

частичных клиновых дисклинаций. 

Предположим теперь, что с противоположной стороны зерна (которое 

для простоты полагаем симметричным относительно центральной 

вертикальной оси) у тройного стыка формируется антисимметричная 

дефектная конфигурация. Сначала образуется скопление зернограничных 

дислокаций обратного знака (Рис. 1.5a; дислокационные скопления показаны 

как супердислокации с суммарными векторами Бюргерса bnB c


 ), 

которое затем трансформируется в два диполя клиновых частичных 

дисклинаций (Рис. 1.5b) 

Здесь для простоты последующего анализа мы полагаем, что общее 

число  дислокаций, участвующих в таких трансформациях, не меняется, 

то есть отсутствует подпитка дислокационных скоплений из внешних 

источников. Это допущение, конечно, не является обязательным и при 

необходимости может быть опущено. Посмотрим, какие условия 

необходимы, чтобы произошла полная трансформация двух исходных 

скоплений зернограничных дислокаций (Рис. 1.5a) в стенки переползающих 

зернограничных дислокаций, моделируемые дисклинационными диполями 

(Рис. 1.5b). 

cn2

Сравним полные энергии системы в начальном ( 1
~

W , Рис. 1.5a) и 

конечном ( 1
~

W

0

, Рис. 1.5b) состояниях. Как и раньше, условие 

~~~
12  WWW   позволяет определить критические значения параметров 

дефектной конфигурации. 
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Полную энергию системы (на единицу длины дислокаций) в начальном 

состоянии можно представить в виде суммы слагаемых: 

,22
~

int111
BBbbpu EEEW 

                                       (1.23) 

где первые два слагаемых нам уже известны – они описывают 

соответственно сумму собственных энергий дислокаций в скоплениях и 

сумму всех энергий междислокационного взаимодействия внутри скоплений, 

и определяются соответственно выражениями (1.2) и (1.9). Третье слагаемое 

 представляет собой энергию упругого взаимодействия между 

скоплениями, которую в первом приближении можно оценить как энергию 

взаимодействия двух супердислокаций с векторами Бюргерса 

BBE 
int

B


  

(рассчитывается аналогично 1.8): 

,ln2
int d

R
DBE BB                                            (1.24) 

где  – расстояние между тройными стыками (размер зерна) (Рис. 1.5a). d

 Полная энергия системы в конечном состоянии состоит из шести 

слагаемых: 

,222244
~ 41

int
31

int
21

int2
  EEEEEEW pu

s               (1.25) 

где  полная собственная энергия дисклинационного диполя, 
E  – работа 

по его формированию из переползающих дислокаций в поле внешнего 

напряжения 


sE  –

 ,  – работа по перемещению всех дислокаций скопления от 

их исходных позиций до соответствующего тройного стыка в поле 

puE

 ,  –

энергии упругого взаимодействия между дисклинационными диполями с 

номерами i  и 

jiE 
int

 ( ; ; 3,2,1i 4,3,2j ). j i  j

Полная собственная энергия  дисклинационного диполя с длиной 

плеча 


sE

 и мощностью pL    определяется известным выражением [102]: 

.
2

1
ln

2

)( 22
















pL

RpLD
Es


                              (1.26) 
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В рамках модели предполагается, что все четыре дисклинационных 

диполя, моделирующие стенки переползающих дислокаций (Рис. 1.5b), 

обладают одинаковой мощностью  и одинаковым плечом , где pL 

1)1)(/1( bnLp c   . Таким образом, каждый дисклинационный диполь 

характеризуется одной и той же энергией (1.26). 

 Энергия  упругого взаимодействия между -ым и jiE 
int i j -ым 

дисклинационными диполями рассчитывается как работа по зарождению 

одного из диполей в упругом поле напряжений другого. Например, 

рассчитаем энергию  взаимодействия между первым и третьем 

дисклинационными диполями. В этом случае, в поле напряжений первого 

дисклинационного диполя зарождается третий диполь. Запишем компоненту 

 поля напряжений первого дисклинационного диполя в системе координат 

 (с которой связан третий дисклинационный диполь) как следующую 

[90]: 

31
int
E

1
xy

xO y

,
)()(

))((

)()(

))((
2

02
2

02

0202
2

01
2

01

01011

yyxx

yyxx

yyxx

yyxx
Dyx 







                   (1.27) 

2cos02 pTy cos01 Sx  , sin01 SLy  , 2sin02 pTx  ,  и где 

dT sind , cos . T 

1b


 Сначала рассчитаем работу  по зарождению отдельной 31
int
E -

дислокации, которая является структурным элементом третьего 

дисклинационного диполя, в поле напряжений первого диполя с помощью 

следующего интегрального выражения [92]: 

.),(
0

1
1

31
int xdyxbE

R
yx  




                                     (1.28) 

Тогда энергия взаимодействия  получается в результате 

интегрирования формулы (1.28) по длине третьего дисклинационного диполя 

с весовой функцией 

31
int
E

l/1 : 
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,)(
1 31

int
31

int ydyE
l

E
L

p

                                             (1.29) 

/1bl где  [90] – расстояние между переползающими дислокациями в 

стенке, моделируемой дисклинационным диполем.  

В результате после подстановки выражения (1.27) в (1.28) и 

вычисления интегралов (1.28) и (1.29) получаем окончательное выражение 

для  в виде: 31
int
E

 



 ,),,,,,0(),,,,,0(

),,,,,(),,,,,(
4

2
42

int
31

int

L

p
yTTpyTTL

yTTpRyTTLR
D

EE














                  (1.30) 

где  

             





.2sin)(22cos)(2

)()(ln

2sin)(22cos)(2

)()(),,,,,(

2222

2222






txltyl

tyltx

txltyl

tyltxyttls











 

Из симметрии рассматриваемой дефектной конфигурации (Рис. 1.5b) 

следует, что энергия взаимодействия  между первым и третьим 

дисклинационными диполями такая же, как энергия взаимодействия  

между вторым и четвертым дисклинационными диполями. Энергии 

взаимодействия  и , и  и , которые также по парно равны, 

получаются путем аналогичных (1.27)-(1.30) вычислений: 

31
int
E

3

42
int
E

21
int
E 43

int
E 41

int
E 2

intE

 



 ,),,0,0,,0(),,0,0,,0(

),,0,0,,(),,0,0,,(
4

2
43

int
21

int

L

p
ypyL

ypRyLR
D

EE














                   (1.31) 
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

 .)0,,,,,0()0,,,,,0(

)0,,,,,()0,,,,,(
4

2
32

int
41

int

L

p
yTTpyTTL

yTTpRyTTLR
D

EE








 

                  (1.32) 

 

 Работа по формированию  стенки переползающих дислокаций 

(дисклинационного диполя) в поле внешнего напряжения 


E

  выражается 

формулой: 

.
2

)1(
2sin)1(2sin 1

1
1

1
1 






 









 











cc
n

i

nnb
pbi

b
pbE

c

               (1.33) 

Работа  одинакова для всех дисклинационных диполей (Рис. 1.5b). 
E

 Работа  внешнего напряжения puE   по перемещению дислокаций 

скопления к тройному стыку записывается следующим образом: 

.||
1




cn

i
i

pu xbE                                              (1.34) 

 Таким образом, определены все слагаемые выражений (1.23) для 

энергии 1
~

W 2
~

W и (1.25) для энергии , что позволяет составить разность 

энергий 
~

12
~~

.  W WW 

Уравнение 0
~~~

12  WWW

c

 позволяет легко определить критическое 

сдвиговое напряжение  , при котором должен осуществиться переход от 

межзеренного скольжения к ротационной деформации. Это напряжение 

даются формулой: 

,

2

)1(
2sin4|)(|2

)(
~~

1
1

1

12







 







 






cc
n

i
ci

c
c nnb

pbxb

WW
c

                  (1.35) 

puEEWW  24
~~

22  где . 

 через  Выразим расстояние L S  и , которые соотносятся друг с 

другом как 1

d

/  dSq . В результате для L  получаем следующие 

выражение: 
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.
cos2

)1(


qd

L


                                                          (1.36) 

 В рамках модели предполагается, что расстояние  (Рис. 1.5) 

приблизительно равно размеру (диаметру) зерна.  

d

 Рассмотрим зависимость критического напряжения c  от размера зерна 

. Вычисление этих зависимостей проведем при следующих значениях 

параметров дефектной системы. Коэффициент Пуассона 

d

  примем равным 

3.0 . Для величины векторов Бюргерса зернограничных дислокаций и 

мощности дисклинаций примем оценки: nm и 1.0b )7.5(1 .0 . Число 

дислокаций в скоплении будем изменять от 3 до 15 вместе с расстоянием L  

так, чтобы мощность дисклинаций   оставалась постоянной. Расстояние p  

положим равным l . Заметим, что вид полученных в результате кривых (c )d  

не очень чувствителен к выбору этих параметров, они просто должны быть 

разумными по порядку величины. 

Построенные с использованием приведенных значений параметров 

зависимости )  при различных значениях угла 2

.0

(dc  раствора тройного 

стыка границ зерен показаны на Рис. 1.6a для 5q  и на Рис. 1.6b для 

. Следует отметить, что увеличение  приводит к росту как 1.0q Ld , так и 

, причем темпы этого роста зависят от угла 2cn . Для удобства на каждой 

кривой (dc ) 3cn (Рис. 1.6) нанесены точки, соответствующие  

(треугольники),  (пятиугольники) и 155cn cn   (круги). В результате 

можно проследить зависимость  от угла 2  при постоянных значениях Lc  и 

. cn

Основной вывод, который можно сделать из анализа зависимостей 

)(dc , представленных на Рис. 1.6 – это уменьшение критического 

напряжения c  с уменьшением размера зерна  (измельчением зерна). Этот 

результат указывает на то, что зернам меньшего размера легче вращаться 

d
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(вращение происходит при меньшем значении критического напряжения c ) 

чем большим зернам. 

 c /G 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Более того, критическое напряжение c  т е сильно зависит от формы 

зерна, то есть от параметра q , характеризующего вытянутость зерна (чем 

меньше q , тем зерно более вытянутое), и угла 

акж

 2  раствора тройного стыка. 

Увеличение q  приводит к уменьшению критического напряжения c  (Ри . 

1.6), так как в этом случае (при фиксированных значениях d  и 

с

2 ) требуется 

меньшее число cn  зернограничных дислокаций для заполнения ими границы 

зерна (или, чт  тоже самое  меньшие значени  плеча дисклинационного 

диполя 

о , е

pL  ). 
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Рис. 1.6 Зависимости критического напряжения с от размера зерна d. 
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 Зависимость критического напряжения  от  угла 2c  более сложная. В 

области относительно малых углов  1002  (при постоянных значениях  и 

) критическое напряжение 

L

 уменьшается с ростом угла 2cn c  и достигает 

минимума при . В области же относительно больших углов  1002

 1002  наблюдается рост критического напряжения  с увеличением угла c

2 . 

 Таким образом, из выше приведенных результатов следует, что зерна 

меньшего размера, характеризуемые большими значениями параметра  и 

углами 

q

 1002 , способны вращаться при меньших значениях внешнего 

напряжениях. 

 

1.1.3 Резюме 

 

В этом разделе было произведено теоретическое исследование 

взаимосвязи межзеренного скольжения и ротационной деформации в 

нанокристаллических материалах. Было показано, что в тех случаях, когда на 

смену скольжению решеточных дислокаций приходит скольжение 

зернограничных дислокаций, возможным способом перехода к ротационной 

деформации является формирование скоплений зернограничных дислокаций 

у тройных стыков границ зерен и их последующая трансформация в стенки 

переползающих зернограничных дислокаций (диполи зернограничных 

дисклинаций) (Рис. 1.2 и 1.5). Перемещение стенок переползающих 

зернограничных дислокаций вдоль границ зерен примыкающих к тройному 

стыку вызывает переориентацию кристаллической решетки и в итоге может 

приводить к вращению зерна как целого.  

В п. 1.1.1 была рассмотрена теоретическая модель расщепления 

головной дислокации скопления скользящих зернограничных дислокаций на 

две переползающие зернограничные дислокации (Рис. 1.3). В отличие от 

ситуации, ранее рассмотренной Федоровым и др. [59], в которой 
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межзеренное скольжение беспрепятственно осуществлялось на тройных 

стыках с малыми углами раствора, расщепление на переползающие 

дислокации эффективно осуществляется на тройных стыках с большой 

величиной угла раствора. 

В п. 1.1.2 была предложена теоретическая модель, описывающая 

переход от межзеренного скольжения и ротационной деформации. Также как 

и в п. 1.1.1, основным фактором  перехода к ротационной деформации был 

геометрический фактор – величина угла раствора границ зерен в тройном 

стыке. При малых (острых) углах раствора межзеренное скольжение 

передавалось через тройной стык смежным границам. При больших (тупых) 

углах раствора происходил переход от межзеренного скольжения к 

ротационной деформации. На основе энергетических характеристик было 

рассчитано критическое напряжение этого перехода, величина которого 

сильно зависела от размера и геометрических характеристик зерна. Было 

установлено, что в первую очередь ротационная деформация начнет 

развиваться в зернах с наименьшими размерами, к которым примыкают 

тройные стыки с углом раствора  1002  и которые характеризуются 

большими значениями параметра , описывающего вытянутость зерна. q

Рассмотренные в этом разделе теоретические модели подтверждаются 

экспериментальными [51,52,62-70] наблюдениями вращения зерен в 

нанокристаллических металлах и сплавах. 
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1.2 Аккомодация межзеренного скольжения за счет испускания 

решеточных дислокаций из границ зерен в деформируемых 

нанокристаллических твердых телах 

 

Механические характеристики НКМ (нанокристаллических материалов) 

во многом обусловлены наномасштабными эффектами и влиянием границ 

раздела, которые также задают эффективное действие специфических 

механизмов пластической деформации в НКМ. На данный момент 

специфическими механизмами, в частности, являются межзеренное 

скольжение, ротационная деформация и двойникование [62-70,71-77,100]. 

Эти механизмы пластической деформации эффективно реализуются при 

высоких значениях внешнего напряжения, которые могут вызвать 

зарождение нанотрещин, уменьшающих пластичность НКМ [103,104]. 

Например, согласно представлениям [105], межзеренное скольжение 

приводит к формированию зернограничных дисклинаций, поля упругих 

напряжений которых способны инициировать зарождение нанотрещин в 

деформируемых наноматериалах.  

В научной литературе представлены теоретические модели, которые 

описывают зарождение нанотрещин в упругих полях зернограничных 

дислокаций [106] и дисклинаций [107], образующихся в тройных стыках 

границ зерен при межзеренном скольжении в НКМ. Модели [106,107], по 

существу, дают теоретическое описание конкуренции между процессами 

межзеренного скольжения и разрушения в НКМ, деформируемых 

преимущественно посредством межзеренного скольжения. Вместе с тем, 

наряду с межзеренным скольжением, в пластическую деформацию НКМ 

часто значимый вклад вносит скольжение решеточных дислокаций, 

испускаемых из границ зерен (см., например, обзор [99]). Подобное 

испускание частичных дислокаций из границ зерен, вдоль которых 

реализуется межзеренное скольжение, может эффективно снижать локальные 

напряжения диполей зернограничных дисклинаций. Снижение локальных 
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напряжений диполей зернограничных дисклинаций, в свою очередь, 

уменьшает вероятность зарождения нанотрещин на таких дефектах, что 

способствует повышению пластичности НКМ. Все это обусловливает 

существенный интерес к выявлению особенностей процессов 

наномасштабной пластической деформации, реализуемой вблизи тройных 

стыков границ зерен посредством межзеренного скольжения и испускания 

решеточных дислокаций из границ зерен, а также конкуренции таких 

процессов с зарождением нанотрещин вблизи тройных стыков границ зерен в 

деформируемых НКМ. В настоящей работе предлагается теоретическая 

модель процесса испускания частичной дислокации из сегмента границы 

зерна с диполем дисклинаций (образовавшемся при межзеренном 

скольжении вблизи тройного стыка), а также проводится сравнение 

характеристик данного процесса с характеристиками зарождения 

нанотрещины в поле напряжений диполя дисклинаций в деформируемых 

НКМ. Результаты теоретической модели предлагаемой в данном разделе 

были опубликованы в работе [8a] и были получены с помощью 

непосредственного использования результатов из работ [10a,12a,24a,29a]. 

 

1.2.1 Модель испускания частичной дислокации из границы зерна 

 

Рассмотрим двумерную модель нанокристаллического материала с 

упругими модулями G  и  , и средним размером зерна  (Рис. 1.7a). В 

соответствии с представлениями [105], в рамках предлагаемой модели, 

межзеренное скольжение вдоль границ зерен AB и CD приводит к 

образованию двух диполей клиновых дисклинаций с мощностью 

d

  (в 

дальнейшем называемых  -дисклинациями), составляющих 

дисклинационный квадруполь с плечами L  и s  (Рис. 1.7a,b). Такая 

квадрупольная конфигурация является самоэкранированной с радиусом 

экранировки полей напряжений s . Зернограничные дисклинации являются 

источниками высоких упругих напряжений. Существует несколько каналов 
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релаксации упругих напряжений, создаваемых зернограничными 

дисклинациями, а именно за счет зарождения нанотрещины (Рис. 1.7d), 

посредством локальной пластической деформации (Рис. 1.7c) и зарождения 

нанопор, модели зарождения которых даны в работах [10a,12a]. Работы 

[10a,12a] заложили методологическую базу для рассмотрения случая 

зарождения нанотрещины. В первом случае наноматериал, деформируемый 

посредством межзеренного скольжения, будет склонен к хрупкому 

поведению.  
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Рис. 1.7 Исходная 2-мерная модель нанокристаллического образца с квадруполем 

зернограничных  -дисклинаций ABCD, образовавшихся в результате межзеренного 

скольжения вдоль границ зерен AB и CD (a). Вставка с увеличенным фрагментом 

нанокристаллического материала, в котором находится диполь зернограничных  -

дисклинаций AB (b). Испускание частичной )( b -дислокации из сегмента границы 

зерна, содержащей диполь зернограничных  -дисклинаций AB (c). Зарождение 

нанотрещины в поле напряжений диполя зернограничных  -дисклинаций (d). 
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В случае же релаксации упругих напряжений зернограничных 

дисклинаций путем пластической деформации, зернограничное скольжение 

не будет инициировать зарождение трещин, что значительно повысит 

пластические свойства наноматериала. Одним из таких каналов релаксации 

напряжений зернограничных дисклинаций является исследуемый в 

настоящей работе процесс испускания частичных дислокаций из сегментов 

границ зерен, содержащих зернограничные дисклинации. 

Рассмотрим испускание частичной дислокации с вектором Бюргерса b  

(в дальнейшем называемой )( b -дислокацией) из границы зерна AB в 

прилегающее зерно под действием внешнего сдвигового напряжения   и 

поля сдвиговых напряжений, которое создается диполями зернограничных 

 -дисклинаций (Рис. 1.7c). Испускания частичной )( b -дислокации можно 

представить, как зарождение диполя дислокаций Шокли с векторами 

Бюргерса  и  (Рис. 1.7c). В настоящей работе будет исследовано 

испускание краевых 90°-дислокаций Шокли в нанокристаллических 

материалах с гранецентрированной кубической (ГЦК) решеткой. Такие 

частичные дислокации характеризуются модулем вектора Бюргерса 

b b

6/ab  , где  - параметр решетки.  a

Рассматриваемый дислокационный диполь состоит из неподвижной -

дислокации (локализованной в границе AB) и подвижной ) -дислокации, 

которая движется в теле зерна вдоль кристаллографической плоскости, 

ориентированной под углом 

b

( b

  относительно плоскости границы AB (Рис. 

1.7c). Позади )( b -дислокации формируется дефект упаковки с удельной 

энергией st  и длиной p , которая равна расстоянию, пройденному )( b -

дислокацией. Ниже мы рассмотрим энергетические характеристики данного 

процесса. 

Испускание решеточной -дислокации (Рис. 1.7c) характеризуется 

разностью энергий 

b

1W2WW  , где  – энергия системы в начальном 

состоянии, содержащем только квадруполь зернограничных дисклинаций 

1W
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(Рис. 1.7a,b), – энергия системы после испускания частичной 2W )( b -

дислокацией в тело зерна (Рис. 1.7c). Процесс испускания -дислокации 

энергетически выгоден при выполнении условия 

b

0W .  

Разность энергий  (на единицу длины дислокации) может быть 

записана в виде суммы следующих слагаемых: 

W

,2int1int AEEEE bbb  


                                            (1.37) W

где bE  – собственная энергия диполя b -дислокаций;  – энергия 

взаимодействия между диполем 

b
1intE

 -дисклинаций AB и диполем b -

дислокаций;  – энергия взаимодействия между диполем b
2E 

int  -

дисклинаций CD и диполем b -дислокаций; A  – работа внешнего 

сдвигового напряжения   по перемещению частичной ) -дислокацией на 

расстояние 

( b

p ; а  – удельная энергия дефекта упаковки. E

Полная собственная энергия диполя частичных b -дислокаций задается 

известным выражением [108] 

,1ln2













c

cb

r

rp
DbE                                         (1.38) 

где )](2/[ 1   GD ,  – радиус ядер brс  b -дислокаций. Расчет энергий 

упругого взаимодействия диполей зернограничных  -дисклинаций AB и 

CD с диполем частичных b -дислокаций проводится стандартным образом, 

путем вычисления работы по зарождению дислокационного диполя в поле 

сдвиговых напряжений дисклинационного диполя (для примера см. [108]). 

Окончательные выражения для энергий  и  имеют следующий вид: bE 1int
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где   расстояние между тройным стыком A и точкой испускания 

частичной ) -дислокации  из границы AB (Рис. 1.7с).  

h

( b

Энергия дефекта упаковки  дается очевидным выражением E

.pE st                                                     (1.40) 

Энергия A  рассчитывается как работа, которая совершается внешним 

сдвиговым напряжением  , при перемещении частичной )( -дислокации на 

расстояние 

b

p : 

.2cos  bpA                                            (1.41) 

Подставляя формулы (1.38)-(1.41) в формулу (1.37), находим следующее 

выражение для характеристической разности энергий W : 
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Проведем анализ зависимости разности энергий от параметров 

системы. Расчет будем проводить на примере кубической фазы 

нанокристаллического карбида кремния SiC при повышенных температурах, 

при которых возможно решеточное скольжение. В расчетах будем 

использовать следующие значения параметров G =217 GPa [109], 

W

23.0  

[109], nm [110], 436.0a 2st mJ/m2 [110] и 178.0b nm [110]. Значение 

сдвигового напряжения   положим равным 2.5GPa. Такое значение, как 

следует из оценок в работе [111], требуется для зарождения, 

рассматриваемых нами диполей зернограничных  -дисклинаций AB и CD. 

В качестве среднего размера зерна  выберем значение d 30d nm. 

Расстояние s  между дисклинационными диполями AB и CD, составляющими 

квадруполь, положим равным ds 3 , а плечи L  этих диполей выберем 

равными nm. Расстоянием  выберем равным 21L h /Lh  . На Рис. 1.8 
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представлены зависимости уровней разности энергии W  от расстояния p  и 

угла  . Из этих зависимостей видно, что в интервале углов 65 95  

испускание дислокаций Шокли является энергетически выгодным и 

сопровождается постоянным понижением энергии с увеличением расстояния 

p , то есть по мере продвижения частичной )( b -дислокации в теле зерна. 

Также, отдельные расчеты (которые здесь не приводятся) показали, что 

испускание полных решеточных дислокаций является энергетически 

невыгодным в рассматриваемом нами диапазоне параметров дефектной 

структуры. 
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1.2.2 Сравнение энергетической выгодности испускания частичной 

дислокации с зарождением нанотрещины 

 

Рассмотрим процесс зарождения нанотрещины в поле напряжений 

диполя  -дисклинаций, образовавшихся в результате межзеренного 

скольжения (Рис. 1.7d). Предполагается, что нанотрещина длиной l  

зарождается на дисклинации с мощностью   вдоль границы зерна в 

области, где растягивающие напряжения, создаваемые дисклинационным 

диполем, являются максимальными (Рис. 1.7d). Условие энергетически 
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Рис. 1.8 Зависимости уровней разности энергии  от расстояния  и угла pW   на 
примере нанокристаллической керамики SiC при  и nm. 1L 30
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выгодного роста трещины задается следующим неравенством [111]: 
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                                             , )/()2)(1(16 2 Gpq bc 

где   - удельная поверхностная энергия, b  - энергия границы зерна на 

единицу площади.  

Условие  позволяет найти критические длины  и  

нанотрещины. Зарождение и рост нанотрещины в интервале  требует 

термических флуктуаций. Ее последующий рост в интервале длин 

cqe plq )/( 2,1 1el

1

1e

2el

2el

ell 

l l   

энергетически выгоден и происходит атермическим образом. Дальнейший 

рост нанотрещины  энергетически не выгоден. Зададим нижнее 

значение  критической длины нанотрещины равным , где  - 

параметр решетки. С помощью формул (1.43) и уравнения 

2ell 

1el a5

elq

le1 a

cqp )/2( ,1  

определим значения мощности   и плеча L  зернограничных дисклинаций, 

при которых критическая длина трещины равна . Проведем этот 

расчет на примере нанокристаллической керамики SiC, используя 

следующие характеристические значения ее параметров 

a



le 51 

5,1 J/m2 [112], 

 5.0b . 

 На Рис. 1.9 изображено пространство параметров ),( L , которое 

разделено на области, определяющие, где энергетически выгодно 

зарождаться нанотрещине, а где испускаться частичной -дислокации при )( b

 30  и 1p nm. Горизонтальная пунктирная линия отделяет область 

параметров ),( L , в которой зарождение нанотрещины с длинной ale 51   

энергетически выгодно, от области параметров ),( L , в которой это 

зарождение невыгодно. (Более точно, первая область - это область над 

пунктирной линией, а вторая область расположена под пунктирной линией.) 



 46

Для системы с параметрами, значения которых находятся в области , 

энергетически выгодно испускаться частичным дислокациям 

(заштрихованная область), а зарождение нанотрещины энергетически 

невыгодно (Рис. 1.9). 
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Для системы с параметрами, значения которых находятся в области  

возможно, как зарождение нанотрещины, так и испускание частичных 

дислокаций (области, закрашенные серым цветом) (Рис. 1.9). Область , 

задает значения параметров ),( L , при которых энергетически выгодно 

зарождение только нанотрещины (Рис. 1.9). Наконец, в области IV, как 

зарождение нанотрещин, так и испускание частичных дислокаций являются 

энергетически невыгодными процессами (Рис. 1.9). Из зависимостей на Рис. 

1.9 видно, что область I, где возможно только испускание частичных 

дислокаций, находится в интервале малых значений плеч 20  L nm 

дисклинационных диполей. 

 

1.2.3 Рюземе 

  В настоящем разделе, на примере нанокристаллической керамики SiC, 

было показано, что испускание частичных дислокаций из границ зерен, 
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Рис. 1.9 Диаграмма, определяющая области параметров ( ),L , в которых испускание
частичных дислокаций и/или зарождение нанотрещины являются энергетически 

выгодными процессами. 
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содержащих зернограничные дислокации, энергетически выгодно в 

определенном диапазоне параметров системы (в частности, при высоких 

температурах, при которых в керамиках реализуется решеточное 

скольжение). Также было проведено сравнение энергетических 

характеристик испускания дислокаций Шокли и процесса зарождения 

нанотрещин на зернограничных дисклинациях. В результате анализа 

конкуренции между исследуемыми процессами наномасштабной 

деформации и разрушения были определены области параметров системы, 

при которых испускание частичных дислокаций энергетически 

предпочтительнее зарождения нанотрещин. В частности, область I значений 

параметров системы, при которых энергетически выгодно только испускание 

частичных дислокаций, находится в интервале малых значений плеч 

20  L nm дисклинационных диполей (Рис. 1.9). Таким образом, 

испускание дислокаций Шокли из границ зерен может служить эффективным 

микромеханизмом релаксации упругих напряжений, создаваемых 

зернограничными дисклинациями при межзеренном скольжении. При этом 

испускание дислокаций Шокли из границ зерен, препятствует зарождению 

трещин и, следовательно, повышает пластические свойства деформируемых 

нанокристаллических материалов.  
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1.3 Особенности межзеренного скольжения при сверхпластической 

деформации нанокристаллических твердых тел 

 

Эффект сверхпластичности твердых тел уже давно и успешно 

используется в технологии традиционных металлов и сплавов [114-118]. 

Нанокристаллические же материалы отличаются высокой прочностью, 

которая в 2-10 раз больше, чем в крупнозернистых материалах того же 

химического состава [15,77], но при этом характеризуются крайне низкой 

пластичностью. Однако, на данный момент, обнаружен ряд 

нанокристаллических сплавов, проявляющих свойство сверхпластичности. В 

основном это сплавы на основе алюминия, титана и интерметаллидный сплав 

Ni3Al. В результате в последние годы появилось множество 

экспериментальных и теоретических работ, посвященных исследованию 

сверхпластичности в мелкозернистых [45,119-125] и нанокристаллических 

материалах [37-45] (Рис. 1.10). 

 

0.0 0.5 1.0 1.5 2.0

100

200

300

400

0

St
re

ss
 (

M
Pa

)

Strain

100 nm Al-5Mg-2Li-0.1Zr, 250C
10-3 c-1

10-2 c-1

10-1 c-1

0.0 0.5 1.0 1.5 2.0

100

200

300

400

0

St
re

ss
 (

M
Pa

)

Strain

100 nm Al-5Mg-2Li-0.1Zr, 250C
10-3 c-1

10-2 c-1

10-1 c-1

 

 

 

 

 

 

 
Рис. 1.10 Экспериментальные кривые сверхпластической деформации 

нанокристаллического сплава на основе алюминия (Al-5Mg-2Li) [37,42]. 
 

 

 Оказалось, что эффект сверхпластичности в этих материалах 

достигается при более низких температурах и более высоких скоростях 

деформации, что открывает огромные перспективы его промышленного 

использования. Кроме того, было обнаружено существенное упрочнение 

материала в процессе сверхпластической деформации. Особенно 
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значительные величины напряжения течения достигаются при 

деформировании нанокристаллических материалов (НКМ) со средним 

размером зерна порядка 50 nm [37,40,41-43]. При этом кривые 

деформирования имеют форму колокола с ярко выраженными длительными 

стадиями упрочнения и разупрочнения (Рис. 1.10).  

В настоящее время считается общепринятым [4-6,7,76], что уникальные 

механические свойства НКМ связаны с высокой плотностью границ зерен и 

их тройных стыков. Это вызывает активизацию механизмов пластической 

деформации, связанных с перемещением и трансформациями  

зернограничных дефектов (дислокаций и дисклинаций), которые обычно 

слабо проявляются в крупнозернистых материалах. Высокая исходная 

концентрация таких зернограничных дефектов обусловлена сильно 

неравновесными условиями получения НКМ [7,77]. Такими механизмами 

пластичности в НКМ являются: ротационная деформация (вращение зерен) 

[51,52,62-70] и межзеренное скольжение [37-45,56-61]. Согласно 

экспериментальным наблюдениям [37-45], именно межзеренное скольжение, 

сопровождаемое механизмами аккомодации – миграцией границ зерен и 

приграничным решеточным скольжением, считается доминирующим 

механизмом сверхпластической деформации в НКМ. В этом случае 

необычные эффекты упрочнения НКМ на начальной стадии 

сверхпластической деформации и его последующего разупрочнения, а также 

очень высокие значения максимального напряжения течения могут быть 

связаны со специфическими особенностями межзеренного скольжения. 

Целью этой главы является разработка теоретической модели, дающей 

детальное описание особенностей сверхпластической деформации (эффектов 

упрочнения и разупрочнения, а также высокого напряжения течения) в НКМ. 

Результаты модели сравниваются с экспериментальными данными [37,42] по 

сверхпластичности нанокристаллического сплава на основе алюминия (Al-

5Mg-2Li). При написании этой главы использовались материалы, 

опубликованные автором в соавторстве в работах [27a,28a,30a]. 
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1.3.1 Трансформации зернограничных дислокаций на тройных стыках 

границ зерен 

 

Для оценки величины напряжения течения и изучения его зависимости 

от деформации НКМ предлагается использовать следующую модель. 

Возьмем бесконечную двумерную упаковку гексагональных зерен 

одинаковой формы и размера (Рис. 1.11a). Выберем некоторую ломаную 

поверхность, образованную соединенными между собой границами зерен, 

стыки которых лежат на двух горизонтальных прямых – «верхней» и 

«нижней». Предполагается, что вдоль этих прямых действует максимальное 

сдвиговое напряжение , причем угол раствора между рассматриваемыми 

границами достаточно велик (>120). Предполагается также, что эти границы 

содержат подвижные зернограничные дислокации, способные скользить в 

плоскости «своей» границы, причем эти дислокации образуют дипольные 

конфигурации. При достаточно большом  начинается их скольжение – вся 

дефектная структура приходит в движение и быстро переходит в новое 

квазиравновесное состояние, определяемое как уровнем , так и 

характеристиками самой этой структуры. Таким образом, осуществляется 

межзеренное скольжение вдоль выбранной ломаной поверхности. 

Рассмотрим процесс такого скольжения более детально. 

 Для простоты последующих расчетов возьмем бесконечную 

периодическую дефектную конфигурацию, образованную бесконечными 

рядами диполей зернограничных дислокаций, распределенных по границам 

зерен одинаковой длины l  (Рис. 1.11a). Исходная конфигурация состоит из 

двух рядов диполей зернограничных дислокаций с векторами Бюргерса )1(1b


  

и , параллельными плоскостям «своих» границ зерен. Для 

определенности предполагается, что эти дислокационные диполи имеют 

одинаковое плечо 

2b




  и их центральные точки совпадают с центрами границ 

зерен. Длина плеча   показывает степень неоднородности границы зерна.  
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Рис. 1.11 Образование разностных дислокаций в тройных стыках зерен в результате 

скольжения зернограничных дислокаций (a) и увеличение их мощности (величины 

вектора Бюргерса) при каждом акте зернограничной деформации (b, c). 
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Период такой дефектной структуры равен расстоянию  между двумя 

соседними тройными стыками границ зерен. Для простоты расчетов в модели 

предполагается, что все дефектные структуры, образовавшиеся в результате 

трансформации исходной структуры, являются дипольными и 

периодическими с тем же периодом . Таким образом, ансамбль таких 

дипольных периодических структур представляет собой 

самоэкранированную низкоэнергетическую дефектную конфигурацию. 

h

h

Одинаковая периодичность всех дефектных структур позволяет 

выбрать один стык границ зерен для подробного рассмотрения эволюции 

дефектной системы. Пусть этим тройным стыком будет стык AOB (Рис. 

1.11b). Геометрия тройного стыка границ зерен задается длиной  

прилегающих к нему границ (

il

2,1i

l

 – обозначение границы; в начальном 

состоянии длины границ равны: li  ) и углом раствора n  между 

границами (в начальном состоянии – 0 ), по которым осуществляется 

скольжение зернограничных дислокаций.  

Если сдвиговое напряжение  , достаточное для скольжения 

зернограничных дислокаций, меньше некоторого критического ( ), то 

зернограничные дислокации с векторами Бюргерса  и 

crit
1 

)1(1b


2b


  

останавливаются около «верхнего» тройного стыка границ зерен, пройдя 

среднее расстояние 2/)( l . Для определенности положим, что 

элементарным актом зернограничного скольжения в масштабе зерна является 

“прохождение” зернограничной дислокации с вектором Бюргерса 2b


  ( 2b




 

-

дислокации) через тройной стык. Это становится возможным при . 

Преодолев тройной стык, 

crit
1

2b


 -дислокация вступает в реакцию с 

зернограничной дислокаций с вектором Бюргерса )1(1b


 ( -дислокацией), 

поджатой к этому тройному стыку с другой стороны. В результате реакции 

образуется разностная дислокация с вектором Бюргерса 

)1(1b


1B 2)1(1 bb




  ( 1B


-
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дислокация), не способная скользить ни в одной из смежных межзеренных 

границ (Рис. 1.11b). Тройной стык, в свою очередь, с течением времени 

перемещается на малое расстояние  под действием термодинамической 

силы натяжения межзеренных границ. В рамках этой модели рассмотренный 

процесс считается элементарным актом сверхпластической деформации в 

нанокристаллическом образце под действием внешней механической 

нагрузки. 

2b

(1b

После первого акта зернограничного скольжения (Рис. 1.11a,b) 

происходит зарождение двух новых рядов диполей зернограничных 

дислокаций с векторами Бюргерса )2


  и 2b


 . В частности, зарождения 

двух таких диполей зернограничных дислокаций происходит на границах AO 

и OB. Заметим, что в рамках принятой модели первый из этих векторов 

Бюргерса меняется при каждом элементарном акта межзеренного 

скольжения, поскольку меняется ориентация границы AO, тогда как второй 

вектор Бюргерса остается постоянным из-за постоянства ориентации 

границы OB. Под действием внешнего сдвигового напряжения   

зернограничные - и )2(1b


2b


 -дислокации скользят к тройному стыку AOB. 

Эти дислокации упруго взаимодействуют с разностной -дислокацией, 

которая затрудняет их движение. Поэтому для осуществления нового 

элементарного акта межзеренного скольжения требуется повышение 

величины внешнего сдвигового напряжения 

1B


  до некоторого критического 

значения . В результате этого акта формируется дислокация с 

вектором Бюргерса 

crit
1

crit
2 

2)22 bB (1b


  , которая вступает в реакцию с 1B


-

дислокацией. Эта реакция приводит к образованию новой разностной 

дислокации с вектором Бюргерса 212B BB
 

  (Рис. 1.11c).  

Такая последовательная трансформация зернограничной структуры 

повторяется многократно. На каждом шаге происходит увеличение векторов 

Бюргерса разностных дислокаций, которые находятся в тройных стыках 
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границ зерен. Рост векторов Бюргерса разностных дислокаций приводит к 

увеличению критического сдвигового напряжения. Предполагается, что 

именно этот механизм вызывает сильное упрочнение, которое 

экспериментально наблюдается в НКМ при сверхпластической деформации 

[37-45]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Исследуем переход дефектной системы из ( 1)-ого состояния с 

полной энергией  в -ое состояние с полной энергией  (Рис. 1.12a,b). 

Такая трансформация дефектной системы энергетически выгодна при 

выполнении условия 

n

1nW n nW

01  nn WWnW . Выражение  позволяет 

найти набор критических параметров перехода дефектной системы из (

0 nW

1n )-

(a) 

Bn-1 

-Bn-1

n-1 

 n-1

l1(n-1) l2(n-1)

O

A B

-Bn-1 

(b)

 n 

l1(n) 

Bn 
l2(n)

O 

n BA 

-Bn-Bn

(c) 

 n

bn
O

BA 
-bn -bn  

be

Рис. 1.12 Увеличение мощности разностных дислокаций (a, b) и испускание решеточной 

дислокации тройным стыком границ зерен (c). 
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ого состояния в -ое. Все энергии берутся здесь в расчете на один период  

дефектной структуры. 

n h

Рассмотрим сначала геометрические характеристики периодической 

структуры тройных стыков границ зерен. Поскольку все тройные стыки 

предполагаются одинаковыми, достаточно ограничиться рассмотрением 

одного из них, например стыка AOB (Рис. 1.12). В начальном 

(недеформированном) состоянии угол раствора стыка AOB равен 0 , а все 

границы, прилегающие к нему, имеют одинаковую длину l  (Рис. 1.11a). В 

этом случае период , который является одинаковым для всех дефектных 

структур, дается следующим выражением: 

h

2
sin2 0

lh  .                                               (1.44) 

Геометрию тройного стыка AOB в -ом состоянии дефектной системы 

можно  описать через исходные значения длины границ и угла между ними 

(

n

l  и 0 ) и величину смещения  тройного стыка  следующим образом: 2nb

,2 2)(2 nbll n                                                   (1.45) 

,
2

sin
2

cos
2

0
)(2

022
)(2)n(1 






 


nn lhll                                 (1.46) 










 


)(2)(1

22
)(2

2
)(1

2
arccos

nn

nn
n ll

hll
  ,                                         (1.47) 

где – длина границы АО, – длина границы OB и )(1 nl )(2 nl n  – угол раствора 

стыка AOB в -ом состоянии. В формуле (1.45) берется удвоенное значение 

смещения тройного стыка , так как по границе OB происходит 

одновременный сдвиг двух тройных стыков – O и B. 

n

22nb

Величина вектора Бюргерса  и угол nB n , которые характеризуют 

разностную дислокацию в -ом состоянии (Рис. 1.12b), выражаются через n
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характеристики (  и 1nB 1n ) этой дислокации в ( 1n )-ом состоянии (Рис. 

1.12a): 

2
cos

~ 0
1 


 


 

n
nnn BBB


2

~ 2 nB2
1nB ,1 




n                           (1.48) 








1n






 


  01

2
sin n

n

nn
n B

B





)

 0

2



2/

arcsin ,                          (1.49) 

где cos(2
~

2n bB  n

int
B

B
self

E

E





)

. 

Перейдем теперь к расчету энергетических характеристик. Энергия 

дефектной системы в ( n )-ом состоянии (Рис. 1.12a) состоит из следующих 

слагаемых: 

1

)1(1b

b

n

E

 



2
self

,2)1(1211

212)1(11

intint

1

bbbB

b
c

B
c

b
selfselfn

nnn

nnn

EE

EEEEW











 )1(1b
c

n 
                  (1.50) 

где ,  и  – соответственно собственные упругие энергии 

бесконечного ряда диполей разностных дислокаций с векторами Бюргерса 

 и двух бесконечных рядов диполей скользящих зернограничных 

дислокаций с векторами Бюргерса 

1nB
selfE

1n

1(1 nb
selfE bE

 B


)1(1  nb


 и 2b


 ; ,  и  – 

энергии дислокационных ядер разностных и скользящих дислокаций; 

 и  – соответственно энергии упругого взаимодействия 

между рядом диполей разностных 

1nB
cE )1(1 nb

cE 2b
cE

)1(11   nb
int

nB
E 21

int
bBn E

1 nB


-дислокаций и двумя рядами 

диполей скользящих - и )1(1  nb


2b


 -дислокаций;  – энергия 

упругого взаимодействия между рядами диполей скользящих - и 

2)1 b

(1  nb


(1
int
b

E n

)1 2b


 -

дислокаций. 

На один период  приходятся две разностные и четыре скользящие 

дислокации. Вклад от их ядер может быть записан следующим образом [91]: 

h
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,2
1

1


n
B
c DBE n                                                        (1.51) 

,2
)1(1

)1(1


n
b
c DbE n                                                      (1.52) 

,2
2

2 DbEb
c                                                                (1.53) 

где  )1(2/   GD , G – модуль сдвига,  – коэффициент Пуассона. 

Собственная упругая энергия  ряда диполей разностных 

дислокаций в расчете на один период  вычисляется как работа по 

зарождению диполя разностных дислокаций в суммарном поле напряжений 

бесконечного ряда таких диполей, что дает 
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(1.54) 

где 
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Собственные энергии  и  определяются аналогичными 

выражениями: 

)1(1 nb
selfE 2b

selfE
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Энергии взаимодействия  и  (в расчете на один 

период ) вычисляются как работы по зарождению диполей скользящих 

- и 
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Аналогично формулам (1.57), (1.58) записывается выражение для 

энергии : 2)1(1
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где    ,313 RRx  .213 yyy 

Энергия дефектной системы (в расчете на один период ) после -ой 

трансформации зернограничных дислокаций на тройных стыках (Рис. 1.10b) 

состоит из следующих слагаемых:  
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где ,  и  – соответственно собственные упругие энергии 

бесконечного ряда диполей разностных дислокаций с векторами Бюргерса 

 и двух бесконечных рядов диполей скользящих зернограничных 

дислокаций с векторами Бюргерса 
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диполей скользящих - и )1(1  nb

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Энергии  и  остаются неизменными и определяются 

соответственно формулами (1.53) и (1.56). 
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Выражения для собственных энергий  и  легко получить 

соответственно из формул (1.54) и (1.55) простой заменой 
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self
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Энергии  и  получаются из формул (1.51) и (1.52) заменой 
 и  на  и : 

nB
cE

nB
E
b1nB )1(1 nb

),                                              (1.63) 

)
(1

n
b
cE n                                           (1.64) 

Аналогичным образом из формул (1.57)-(1.59) получаются выражения 

для энергий взаимодействия ,  и : 

intint
11)(1 bBbB

EE nnn   

                (1.65) 

),)

l

( 11intint
212

n
bBbB BEE nn  

           (1.66) 

).,( )((1intint
2)1(12)(1

nn
bbbb

lbEE nn     

(1.67) 
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Для высоты энергетического барьера  из соображений размерности 

и порядка величины примем оценку 

bW

,2 2
2 kGbWb                                                  (1.68) 

где  – безразмерный подгоночный параметр. k

Суммарная работа напряжения   по перемещению четырех 

зернограничных дислокаций, определяется выражением: 

.cos)()2cos()( 0)1(2201)1(1)1(1    nnnn lblbE          (1.69) 

С помощью формул (1.50)-(1.69) составим разность 1 nnn WWW  

полных энергий дефектной системы. Условие 0 nW  позволяет найти 

критическое напряжение , которое необходимо для преодоления 

скользящими зернограничными дислокациями барьера  и других 

барьеров, связанных с взаимодействием между дислокациями. Таким 

образом, находим: 

crit
n

bW

,
cos)()2cos()(

~

0)1(2201)1(1)1(1

1












nnnn

nncrit
n lblb

WW
          (1.70) 

где .
~

EWW nn   

 

1.3.2 Испускание решеточных дислокаций тройным стыком границ 

зерен 

Постоянный рост вектора Бюргерса разностной дислокации приводит к 

значительному увеличению энергии дефектной системы. Естественным 

процессом релаксации зернограничной структуры может служить 

испускание из тройного стыка границ зерен полной или частичной, которая 

способна двигаться внутри одного из прилегающих к тройному стыку зерен 

вдоль существующих плоскостей скольжения. Испускание решеточной 

дислокации становится энергетически выгодным при достижении вектором 

Бюргерса разностной дислокации некоторой критической величины. 
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Сравнительный расчет энергетических характеристик испускания из 

тройного стыка границ зерен полных и частичных дислокаций показал, что в 

рассмотренном диапазоне параметров дефектной системы энергетически 

наиболее выгодным является процесс испускания полных решеточных 

дислокаций. Сравнительный расчет энергетических характеристик испускания 

из тройного стыка границ зерен полных и частичных дислокаций показал, что в 

рассмотренном диапазоне параметров дефектной системы энергетически 

наиболее выгодным является процесс испускания полных решеточных 

дислокаций. Рассмотрим, на примере тройного стыка AOB, возможный 

сценарий дальнейшей эволюции зернограничной дефектной структуры после 

( )-ого элементарного акта межзеренного скольжения. К этому моменту в 

точке O тройного стыка границ зерен формируется разностная дислокация с 

вектором Бюргерса  и происходит смещение тройного стыка на расстояние 

 (Рис. 1.12a). Предполагается, что после -ого элементарного акта 

зернограничного скольжения вектор Бюргерса 

1n

)1(n 

1nB


2b n

nB


 разностной дислокации 

достиг критического значения, необходимого для испускания полной 

решеточной дислокации в одно из зерен, прилегающих к тройному стыку (Рис. 

1.12c). Величина вектора Бюргерса eb


 решеточной дислокации определяется из 

кристаллографии конкретного материала. Угол испускания   рассчитывается 

из условия наибольшей энергетической выгодности испускания дислокации 

вдоль направления, задаваемого этим углом. Испущенная решеточная 

дислокация пересекает зерно и останавливается у противоположной 

межзеренной границы. В тройном стыке остается некоторая разностная 

дислокация с вектором Бюргерса enn bBb


 . 

Рассмотрим энергетические характеристики первого испускания полной 

решеточной дислокации из тройного стыка границ зерен. Процесс испускания 

характеризуется энергиями (в расчете на один период  дефектной структуры) 

 до и  после испускания (соответственно, Рис. 1.12a и 1.12c). Такая 

h

1nW nW 



 63

трансформация дефектной системы является энергетически выгодной при 

выполнении условия 01  nnn WWW . 

Полная энергия дефектной системы  в ( 11nW n )-ом состоянии остается 

прежней и определяется выражением (1.50). 

Полная энергия дефектной системы nW   после испускания полной 

решеточной дислокации состоит из следующих слагаемых: 

          (1.71) 
,2)(1)(1

2)(1)(1

intintintint EWEEEE

EEEEW

b
bbbbbbb

b
c

b
c

b
c

b
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enennn
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







2)(12
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intint EE

EEEE

bbbbb

b
c

b
self

b
self

nen

ne








eb
selfEгде , ,  и  – собственные упругие энергии соответственно 

бесконечного ряда диполей разностных дислокаций с векторами Бюргерса 

nb
selfE  )(1 nb

selfE 2b
selfE

nb 


, 

двух бесконечных рядов диполей скользящих зернограничных дислокаций с 

векторами Бюргерса  и )(1 nb


 2b


  и бесконечного ряда диполей испущенных 

решеточных eb


 -дислокаций; nb
cE  , ,  и  – энергии дислокационных 

ядер соответственно разностных и скользящих зернограничных, а также 

решеточных дислокаций;  и 

)(1 nb
cE

)(1
int

nn bb
E

 2
int

bbnE 

2b
cE eb

cE

  – энергии упругого взаимодействия 

между рядом диполей разностных nb 


-дислокаций и соответственно двумя 

рядами диполей скользящих )(1 nb


 - и 2b


 -дислокаций;  – энергия 

упругого взаимодействия между рядами диполей скользящих - и 

2)1(1
int

bb nE


(1 nb


)1 2b


 -

дислокаций; , ,  – энергии упругого взаимодействия ряда 

диполей испущенных решеточных 

nbebEint
)(1

int
ne bb

E
 2

int
bbeE 

eb




nb 


)(1 n 2b

-дислокаций соответственно с рядом 

диполей разностных -дислокаций и двумя рядами диполей скользящих 

зернограничных - и b





 -дислокаций;  – энергетический барьер, 

который необходимо преодолеть зернограничным 

bW

b2


- и -дислокациям для 

перехода через соответствующие тройные стыки; 

2b




E  - работа, совершаемая 

внешним сдвиговым напряжением   по перемещению  зернограничных 
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дислокаций с векторами Бюргерса )1(1  nb


 и 2b


  соответственно на расстояния 

2/)( )1(1 nl  и 2/)( )1(2 nl

eb




)(1 nb
self

2b
selfE (1b

cE

E

, а также пары решеточных дислокаций с 

векторами Бюргерса . 

Энергии , , , ,  и  даются соответственно 

формулами (1.52), (1.62), (1.56), (1.63), (1.53), (1.67) и (1.68). 

E )n 2b
cE

b
E 2)1 b(1

int
n

bW

Выражения для энергий nb
self
 , nb

cE  ,  и int
nb )(1 nb

E 2
int

bbnE   могут быть получены 

соответственно из формул (1.61), (1.63), (1.65) и (1.66) с помощью 

переобозначений: 

),n,n
b
self bE n ( n

B
self BE n  n                                                 (1.72) 

),b
cE n ( nn

B
c bBE n                                                                       (1.73) 

),(1
int n

bbn 
, nnb 

, n 

()(1)
int

bB
BE nnn  

(2
int n

bB BE n  

n

),n

E

int
bE n

n

                                       (1.74) 

2
n

b b                                                (1.75) 

 – угол, задающий ориентацию вектора Бюргерса nb 


, где 

nn 
n

e
n b

b
  )


 arcsin nbsin(  – величина этого вектора,  ,  

)22
en bb  cos( nenbB  

h

2
nB . 

На один период  дефектной системы приходятся две испущенные 

решеточные eb


-дислокации. Вклад от ядер этих дислокаций определяется 

формулой: 

b
c

e .2
eDb

E

                                                         (1.76) E

Собственная упругая энергия  бесконечного ряда диполей 

решеточных 

eb
self

eb


 -дислокаций (в расчете на один период ) вычисляется 

аналогично собственной энергии (1.54) бесконечного ряда диполей разностных 

дислокаций. Для  получаем формулу: 

h

eb
selfE
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 (1.77) 

где ,cos
1

ec br
e
   ,sin

2
ec br

e
   ,cos2 10 pxxe   .sin2 10 pyhye   

Энергии взаимодействия ne bbE 
int ,  и  рассчитываются 

аналогично формулам (1.57) и (1.58), что дает 
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           (1.80) 

где ,cos10 px    ,cos111 pxx   ,cos122 pxx   ,sin10 py   

,sin111 p 2yy   .sin12 pyy  

Работа  внешнего сдвигового напряжения E   по перемещению 

зернограничных и решеточных дислокаций, которые приходятся на один 

период , записывается следующим образом: h

.2cos2cos)(

)2cos()(

10)1(22

01)1(1)1(1


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pblb

lbE

en

nnn








                                 (1.81) 

Здесь  – расстояние, которое проходит испущенная 1p eb


-дислокация. 
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 С помощью формул (1.50) и (1.71) составим разность 1 nnn WWW  

полных энергий дефектной системы после и до испускания ряда диполей 

решеточных eb


 -дислокаций. Построим зависимости  от расстояния , 

пройденного испущенными решеточными 

nW 

e

1p

b


-дислокациями, для 

нанокристаллического алюминиевого сплава (Al-5Mg-2Li). Модуль сдвига G  и 

коэффициент Пуассона   равны соответственно 28.5 GPa и 0.34 [113]. За 

величины  и  векторов Бюргерса зернограничных дислокаций примем 

характерное значение 0.1nm . Величины векторов Бюргерса полной решеточной 

дислокации и краевой компоненты частичной дислокации следуют из 

кристаллографии ГЦК решетки алюминиевого сплава 

)(n1b 2b

287.0eb nm 

nm [113]. Для размера зерна примем следующую оценку: 144.0eb

100 ld nm. Пусть плечо   диполей зернограничных дислокаций будет 

равно 5nm, а угол   испускания решеточной дислокации –  В случае 

испускания частичной дислокации в формулу (1.71) следует добавить 

слагаемое 

5 .

E 1p , связанное с энергией дефекта упаковки, который 

возникает за частичной eb 


-дислокацией. Для величины энергии дефекта 

упаковки используем оценку 120  mJ/m2, которая соответствует верхней 

границе расчетной   (от 104 до 122 mJ/m2) и нижней границе измеренной 

экспериментально   (от 120 до 142 mJ/m2) в алюминии [80-82]. 

На Рис. 1.13 представлены результаты расчета зависимостей )( 1pWn  для 

полных (сплошные линии) и частичных (штриховые линии) дислокаций при 

различных значениях начального угла раствора тройного стыка 0 120 (1), 

140 (2) и 160 (3). Эти кривые строились на -ом шаге зернограничной 

деформации, когда мощность вектора Бюргерса разностной дислокации  

достигала некоторого критического значения . Для всех кривых 

nm. Как видно из Рис. 1.13, в указанном диапазоне параметров 

модельной системы (главным образом – при выбранном размере зерна 

n

n

nB

crit
nBB 

3.0crit
nB
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100d nm) испускание полных решеточных дислокаций энергетически более 

выгодно, чем испускание частичных. При 3.0nB nm испускание как 

частичных, так и полных дислокаций оказывается энергетически невыгодным. 
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 Как уже отмечалось, после испускания полная решеточная дислокация 

пересекает зерно и захватывается его противоположной границей. В рамках 

модели, процесс пересечения зерна полной решеточной дислокацией 

рассматривается как элементарный акт решеточного скольжения, которое 

вместе с межзеренным скольжением дает вклад в общую пластическую 

деформацию образца. 

После первого испускания полной решеточной дислокации происходит 

повторное накопление мощности разностной дислокации. При достижении ее 

вектором Бюргерса некоторого нового критического значения процесс 

испускания решеточной дислокации повторяется. В предлагаемой модели 

вторая испущенная -дислокация скользит внутри зерна вдоль плоскости 

скольжения под углом 

eb


 , но не достигает противоположной межзеренной 

границы из-за упругого взаимодействия с первой решеточной eb


-дислокацией. 

Вторая eb


-дислокация отталкивается первой и занимает некоторое равновесное 

положение  в теле зерна. 2p
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nW Рис. 1.13 Зависимости разности полных энергий  от расстояния для полных 

(сплошные линии) и частичных (пунктирные линии) решеточных дислокаций при 

1p

различных значениях угла 120 (1), 140 (2) и 160 (3). 0
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Затем процесс испускания полных решеточных -дислокаций из 

тройных стыков зерен многократно повторяется. Каждая последующая 

eb


eb


-

дислокация проходит все меньшее расстояние  внутри зерна, встречая 

сильное противодействие со стороны ранее испущенных дислокаций. При 

каждом испускании -дислокации ранее испущенные дислокации несколько 

продвигаются вперед, перемещаясь в новые равновесные положения. 

ip

eb


В результате в материале формируется новая дефектная структура, 

представляющая собой зерна, пересеченными скоплениями решеточных eb


-

дислокаций (Рис. 1.14a).   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Со временем наступает момент, когда испускание очередной решеточной 

дислокации становится невозможным из-за высокого энергетического барьера, 

созданного уже накопленными eb


-дислокациями. В модели предполагается, что 

к этому моменту отталкивающие действие на первую испущенную eb


-

(b)

bm 

m 

O

A B
-bm   -bm

be 

(a) 

Bm-1 

O

-Bm-1 

A B

-Bm-1 

be 

Рис. 1.14 Образование  скопления решеточных дислокаций (a) и испускание решеточной 

дислокации из границы зерна (b). 
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дислокацию со стороны остальных eb


-дислокаций достигает критического 

значения и первая -дислокация проходит сквозь границу зерна в тело 

следующего зерна (Рис. 1.14b). Считается, что эта дислокация целиком 

испускается из границы и двигается внутри зерна до следующей межзеренной 

границы. 

eb


Уход первой -дислокации позволяет испустить очередную решеточную 

дислокацию. При этом вторая 

eb


eb


-дислокация доходит до границы зерна. 

Испускание следующей решеточной дислокации опять оказывается 

энергетически невыгодным. Предполагается, что снова происходит испускание 

второй -дислокации в тело следующего зерна. eb


Таким образом, с этого момента каждое последующие испускание полной 

решеточной дислокации из тройного стыка границ зерен сопровождается 

испусканием решеточной дислокации, которая достигла границы, в 

прилегающее зерно. В результате в следующем зерне также образуется 

скопление -дислокаций. eb


 Рассмотрим энергетические характеристики -ого испускания полной 

решеточной дислокации. Испускание -ой дислокации из тройного стыка 

границ зерен сопровождается переходом дефектной системы из состояния с 

полной энергией  в состояние с полной энергией , где . Такой 

переход является энергетически выгодным при выполнении условия 

k

k

1mW

0

mW  nm 

1 mmm WWW . 

Полная энергия дефектной системы 1mW  в ) -ом состоянии 

представляется следующим набором слагаемых: 
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   (1.82) 

где  – суммарная собственная упругая энергия )  бесконечных рядов 

диполей решеточных -дислокаций;  – суммарная энергия 

eb
selfE  1( k

eb


 eb
cE  )1(2 k  



 70

дислокационных ядер испущенных решеточных eb


-дислокаций; , 

 и  – соответственно суммарные энергии упругого 

взаимодействия )  бесконечных рядов диполей испущенных решеточных 

-дислокаций с бесконечным рядом диполей разностных -дислокаций и 

двумя бесконечными рядами диполей скользящих зернограничных 

1
int



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- и 

-дислокаций;  – суммарная энергия упругого взаимодействия между 

 бесконечными рядами диполей испущенных решеточных 

2b




)1( k

ebE int


 -

дислокаций. 

Все энергии в формуле (1.82) без значка суммы  совпадают с 

формулами, которые были рассчитаны выше. 



 После испускания )1( k -ого ряда диполей -дислокаций на один 

период  дефектной системы приходится )

eb




h 1(2 k  решеточных дислокаций, 

энергия ядер которых определяется формулой: 

                                              (1.83) .)1(2 2
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b
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  Формулы для собственной энергии  и энергий взаимодействия 
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где ,cos20 iiei pxx   sin20 iiei pyhy  ,  и – геометрические 

характеристики тройного стыка границ зерен, из которого была испущена -ая 

решеточная дислокация; 
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а –  номер элементарного акта зернограничного скольжения, на котором 

произошло испускание -ой решеточной дислокации.  
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 Энергия взаимодействия  вычисляется как сумма всех парных 

взаимодействий  бесконечных рядов диполей решеточных -дислокаций: 
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Полная энергия дефектной системы mW   после испускания -ой 

решеточной дислокации имеет следующий вид: 
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где  – суммарная собственная упругая энергия  бесконечных рядов 

диполей решеточных 
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 и  – соответственно суммарные энергии упругого 

взаимодействия  бесконечных рядов диполей испущенных решеточных 
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 Все энергии в формулах (1.82) и (1.89) без значка суммы  совпадают с 

формулами, которые были рассчитаны выше. 
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легко получить соответственно из формул (1.83)-(1.88), сделав следующие 
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Работа  внешнего сдвигового напряжения E    по перемещению 

зернограничных и -ых испущенных решеточных дислокаций, которые 

приходятся на один период , записывается следующим образом: 
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 С помощью формул (1.82) и (1.89) составим разность 1 mmm WWW  

полных энергий дефектной системы. Условие 0 mW  позволяет найти 

критическое напряжение , определяющие переход системы из )crit
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-ое состояние, который характеризуется испусканием -ой решеточной 
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m

crit
m

,
2cos2cos)()2cos()(

~

0)1(2201)1(1)1(1

1




kemmmm

mmcrit
m pblblb
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
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(1.97)  

где .
~

EWW mm   

 

1.3.3 Зависимость напряжения течения от общей пластической 

деформации 

 

Исследуем зависимость критического сдвигового напряжения  от 

полной пластической деформации образца 

crit
n

 . В представленной модели 
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действуют два механизма пластичности – межзеренное и решеточное 

дислокационное скольжение. Элементарным актом межзеренного скольжения 

считается прохождение пары скользящих зернограничных дислокаций через 

тройной стык границ зерен. За элементарный акт решеточного скольжения в 

масштабе зерна принимается пересечение зерна полной решеточной 

дислокацией, испущенной этим тройным стыком. Оценим вклады в полную 

деформацию от межзеренного скольжения, как dnbGB /2  и от решеточного 

скольжения – как .  Полную деформацию образца оценим как  /
1

2



k

i
ielatt dpb

)latt)(1( GB   , где   – поправочный параметр, который выбирается из 

условия согласия с экспериментом. Предполагается, что   учитывает действие 

тех возможных деформационных механизмов (диффузионных, ротационных и 

т. д.), которые не были напрямую учтены в модели. Поскольку предполагается, 

что механизмы межзеренного и решеточного скольжения дают основные 

вклады в  , величина   должна быть существенно (в разы) меньше единицы. 

Рассмотрим зависимость , которое в рамках модели определяет 

напряжение течения 

crit
n

f , от степени пластической деформации   на примере 

нанокристаллического алюминия. Начальный угол 0  раствора тройных 

стыков положим равным . Для параметра 160   выберем значение 0.25. 

Остальные параметры дефектной системы выбираются такими же, как при 

построении зависимостей )( 1pWn  для испускания первой решеточной 

дислокации (Рис. 1.13). 

Результаты численных расчетов зависимости )( f  представлены на Рис. 

1.15 в виде кривой )( f , где . Штриховой линией дана 

экспериментальная кривая [42]. Очевидно, что теоретическая кривая лежит в 

том же диапазоне значений, что и экспериментальная. Зубчатость 

теоретической кривой связана с вкладом в сверхпластическую деформацию 

решеточного скольжения. Каждый элементарный акт решеточного скольжения 

crit
nf  2
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вызывает заметное падение величины критического напряжения, приводя к 

локальному разупрочнению. 

Величина вклада решеточного скольжения в сверхпластическую 

деформацию полностью определяться частотой испускания решеточных 

дислокаций, которая, в свою очередь, задается скоростью накопления 

мощности разностной дислокации в тройном стыке зерен. Очевидно, что 

скорость роста вектора Бюргерса разностной дислокации в стыках с 

относительно малыми углами раствора (порядка 80120) выше, чем в стыках 

с большими углами раствора (порядка 140170). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Следовательно, вклад от решеточного скольжения в деформацию будет 

выше в зернах, имеющих тройные стыки с малыми углами раствора. Однако, 

как было показано в разделе 1.1, межзеренное скольжение на стыках с малыми 

углами раствора затруднено. Из этого факта следует, что межзеренное 

скольжение в первую очередь будет развиваться на тройных стыках с 

большими углами раствора, объемная доля которых достаточно высока из-за 

неравновесности структуры НКМ, обусловленной технологией их получения. 

Все  сказанное указывает на то, что в НКМ при сверхпластической деформации 

0.2 0.6 1 1.4 

0.1 

f, GPa 

0.2 

 0.0 

Рис. 1.15 Теоретическая (сплошная линия) и экспериментальная (пунктирная линия) 

кривые деформирования нанокристаллического алюминиевого сплава Al-5Mg-2Li со 

средним размером зерна 100 nm.  
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доминирующим механизмом деформации является межзеренное скольжение. 

Вклад от решеточного скольжения также имеет место, но он значительно 

меньше. В основном, решеточное скольжение служит механизмом релаксации 

зернограничной структуры и сглаживает эффект упрочнения, связанный с 

ростом мощности разностной дислокации. 

В рассмотренной модели вклад в полную деформацию ( 5.1 ) от 

зернограничного скольжения составлял  7.0GB , а от решеточного 

скольжения –  2.0latt  при начальном угле раствора тройного стыка 

 1600 . 

Как уже отмечалось, трансформация зернограничных дислокаций на 

тройных стыках зерен приводит к смещению этих стыков, что сопровождаются 

локальной миграцией границ зерен. Такой аккомодационный процесс ведет к 

увеличению угла раствора тройного стыка n , который характеризует этот 

стык как геометрическое препятствие для зернограничного скольжения. В 

результате эффект упрочнения уменьшается. С ростом числа  элементарных 

актов межзеренного скольжения тройные стыки образуют периодическую 

структуру, состоящую из сближающихся друг с другом пар (например, стыки O 

и B на Рис. 1.12). В пределе тройные стыки, входящие в эти пары, 

объединяются с образованием четверного стыка. При этом разностные 

дислокации, находящиеся в этих стыках аннигилируют. В итоге можно 

получить периодическую конфигурацию четверных стыков, лежащих в одной 

плоскости и соединенных прямыми границами. Вдоль этой плоскости 

скольжение зернограничных дислокаций осуществляется практически 

беспрепятственно. Таким образом, смещение тройных стыков, инициированное 

межзеренным скольжением, и сопутствующая миграция границ зерен приводят 

к разупрочнению НКМ. 

n

Механизм упрочнения, связанный с накоплением и ростом мощности 

разностных дислокаций в тройных стыках зерен, конкурирует с механизмом 

разупрочнения, связанным с миграцией тройных стыков и испусканием 
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решеточных дислокаций. Именно эта конкуренция и определяет характер 

деформационных кривых в НКМ при сверхпластической деформации. 

 

1.3.4 Резюме 

 

 В этой главе были рассмотрены теоретические модели, описывающие  

особенности сверхпластического поведения нанокристаллических материалов. 

Было показано, что эффективным механизмом упрочнения и разупрочнения в 

нанокристаллических материалах при сверхпластической деформации может 

служить межзеренное скольжение, осуществляемое путем трансформаций  

скользящих зернограничных дислокаций на тройных стыках границ зерен.  

 Стадия упрочнения объясняется упругим взаимодействием скользящих 

зернограничных дислокаций с разностной дислокацией в тройном стыке границ 

зерен, которая является результатом прохождения пар зернограничных 

дислокаций через тройной стык. В то же время, прохождение зернограничных 

дислокаций через тройной стык вызывает его смещение, сопровождающееся 

локальной миграцией границ зерен. Границы зерен,  вдоль которых 

осуществляется межзеренное скольжение, постепенно разворачиваются, 

становясь более параллельными друг другу, что облегчает межзеренное 

скольжение – роль тройного стыка, как геометрического препятствия для 

скольжения дислокаций, уменьшается. В результате при некоторой степени 

пластической деформации происходит переход от упрочнения к 

разупрочнению, которое заканчивается разрушением нанокристаллического 

образца. 

 Численные расчеты зависимостей критического напряжения  от 

пластической деформации 

crit
n

  и их сравнение с экспериментальными данными 

[37,42] (Рис. 1.15) показали хорошее численное совпадение максимальных 

значений критического напряжения  с максимальными 

экспериментальными значениями напряжения течения. С помощью этих 

crit
n
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расчетов был оценен вклад межзеренного скольжения GB  в общую 

пластическую деформацию  , который составил:  7.0GB . Это указывает на 

то, что, кроме межзеренного скольжения, которое определяет характер 

сверхпластической деформации нанокристаллических материалов, должны 

действовать сопутствующие механизмы пластичности. Предполагается, что 

скольжение решеточных дислокаций может выступать в роли такого механизма 

аккомодации зернограничной структуры.  

 В рамках нашей модели, решеточные дислокации зарождались на 

разностных дислокациях, которые накапливались в тройных стыках границ 

зерен в результате трансформации зернограничных дислокаций. Испускание 

тройными стыками границ зерен решеточных дислокаций в тело зерна является 

механизмом релаксации зернограничной структуры, одновременно 

инициирующие решеточное скольжение, которое дает определенный вклад latt  

в общую пластическую деформацию  . Оценка этого вклада дала следующую 

величину:  2.0latt , что указывает на то, что решеточное скольжение в 

основном выступает в роли механизма релаксации, сглаживающего эффект 

упрочнения при сверхпластической деформации нанокристаллических 

материалов, одновременно давая определенный вклад в общую пластическую 

деформацию. 

 Таким образом, конкуренция между механизмом упрочнения, 

характеризуемого ростом мощности разностных дислокаций в тройных стыках 

границ зерен вследствие трансформации зернограничных дислокаций – 

носителей зернограничного скольжения и механизмом разупрочнения, 

связанным с миграцией границ зерен и их тройных стыков и испусканием ими 

решеточных дислокаций – носителей решеточного скольжения, определяет 

уникальное поведение нанокристаллических металлов и сплавов, проявляющих 

свойство сверхпластичности, которое открывает обширные перспективы их 

прикладного использования. 
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ГЛАВА 2 

ЗАРОЖДЕНИЕ ДЕФОРМАЦИОННЫХ ДВОЙНИКОВ НА ГРАНИЦАХ 

ЗЕРЕН И ВБЛИЗИ ВЕРШИН ТРЕЩИН В 

НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ ТВЕРДЫХ ТЕЛАХ 

 

Эта глава посвящена рассмотрению теоретических моделей зарождения 

деформационных двойников в НКМ. Как уже отмечалось выше, в НКМ 

действуют специфические механизмы пластичности, которые либо вообще 

не работают в обычных материалах, либо проявляются при некоторых 

особых условиях (при низких или высоких температурах, повышенной 

концентрации примесей, высоких скоростях деформации и т. д.).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Рис. 2.1 Микроснимки деформационных двойников в нанокристаллическом никеле 

(Ni) [130,135].  

Согласно многочисленным экспериментальным данным, 

компьютерному моделированию и теоретическим моделям одним из таких 

специфических механизмов пластичности является деформация 

нанодвойникованием, которая эффективно действует в наноматериалах с 

различным химическим составом и структурой (см., например, 

исследовательские работы [126-137] и обзор [138]). На Рис. 2.1 представлены 

микроснимки деформационных двойников, зародившихся на границах зерен 

в нанокристаллическом никеле [130,135]. Следуя этим данным, 
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деформационные двойники в наноматериалах под механической нагрузкой 

часто зарождаются на границах зерен в противоположность 

крупнозернистым поликристаллам, где деформационные двойники обычно 

зарождаются внутри зерен (см. обзор [138] и связанные с ним ссылки).  

Таким образом, основной целью настоящей главы является построение 

теоретических моделей новых микромеханизмов образования двойников на 

границах зерен и вблизи вершин трещин в деформируемых НКМ, а также 

изучение влияния зарождения нанодвойников на трещиностойкость 

наноматериалов. При написании Главы 2 использовались материалы из работ 

автора в соавторстве [2a,3a,5a,7a,16a,17a,21a,23a]. 

 

2.1 Механизм зарождения деформационного нанодвойника вблизи 

диполя зернограничных дисклинаций или трещины в 

нанокристаллических твердых телах 

 

Давно установлено [91], что деформационные двойники в ГЦК 

кристаллах образуются в результате кооперативного скольжения частичных 

дислокаций Шокли по ряду соседних параллельных плоскостей {111}. 

Естественно возникает вопрос об источниках таких дислокаций, способных 

испустить большое их количество в условиях, когда движение испущенных 

дислокаций ограничено наноскопическим размером зерна. Источники 

должны быть достаточно протяженными, чтобы обеспечить значительную 

толщину образуемой двойниковой прослойки, и достаточно мощными, чтобы 

не закрыться под действием поля напряжения первых испущенных и 

заторможенных границей зерна дислокаций. В роли таких источников 

высоких локальных напряжений в НКМ могут, в частности, выступать 

зернограничные дисклинации, которые часто зарождаются на границах зерен 

в НКМ в процессе их получения, и трещины. 

В работе [139] было показано, каким образом может происходить 

испускание отдельных частичных дислокаций из границ зерен и их тройных 
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стыков, содержащих соответственно зернограничные и стыковые дислокации 

и дисклинации. В этих моделях предполагалось, что эмиссия частичных 

дислокаций происходит непосредственно из ядра дефекта (дислокации или 

дисклинации). Это плохо подходит для описания кооперативной эмиссии 

большой группы двойникующих дислокаций, поскольку такого рода 

источники истощаются сразу после испускания одной или нескольких 

первых дислокаций. 

В этом разделе предлагаются значительно более общие и «гибкие» 

модели гетерогенного зарождения двойникующих дислокаций на границе 

зерна в поле упругих напряжений двухосного диполя клиновых 

зернограничных дисклинаций или вблизи вершины трещины. 

 

2.1.1 Образование нанодвойника за счет эмиссии частичных дислокаций 

из границы зерна вблизи дисклинационного диполя 

 

Рассмотрим последовательную эмиссию двойникующих дислокаций в 

тело зерна из некоторого участка его границы (Рис. 2.2). Считается, что в 

прилегающих областях НКМ  действует постоянное внешнее сдвиговое 

напряжение  . Кроме того, предполагается, что этот участок границы 

находится в зоне действия максимального сдвигового напряжения 

двухосного диполя стыковых клиновых дисклинаций мощностью  . Из 

теории прямолинейных клиновых дисклинаций [102] известно, что эта зона 

расположена на равном удалении от дисклинаций на расстоянии порядка 

половины плеча диполя от линии, соединяющей дисклинации. Далее 

исследуются два предельных варианта взаимной ориентации плеча диполя и 

испускающего дислокации участка границы: в первом случае они 

параллельны друг другу (Рис. 2.2a), во втором – перпендикулярны (Рис. 

2.2b). В рамках используемого ниже континуального подхода процесс 

эмиссии двойникующей дислокации из границы зерна состоит в появлении 

диполя частичных дислокаций Шокли с векторами Бюргерса , одна из b
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которых (b-дислокация) скользит в тело зерна, а вторая (b-дислокация) 

остается в границе. 
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Рис. 2.2 Модель зарождения деформационного двойника на границе зерна в 

нанокристаллическом материале под действием внешнего приложенного 

напряжения  и поля напряжений двухосного диполя стыковых клиновых 

дисклинаций мощностью  . Плечо диполя ориентировано вдоль (a) или поперек 

(b) границы зерна. 
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Эти дислокации имеют краевые (с векторами Бюргерса ) и винтовые (с 

векторами Бюргерса ) компоненты. Двигаясь вдоль параллельных 

плоскостей скольжения, испущенные b-дислокации формируют позади себя 

полосы дефекта упаковки шириной  (здесь i – номер испущенной b-

дислокации) с удельной поверхностной энергией 

1b

2b

ip

  (Рис. 2.2). Ориентация 

плоскостей скольжения задается углом   (Рис. 2.2), а расстояние между 

ними определяется кристаллографией конкретного материала. 

 Используемый в модели отдельный диполь клиновых дисклинаций, 

расположенных в соседних тройных стыках границ зерен, служит 

источником дополнительных локальных напряжений, которые инициируют 

зарождение частичных дислокаций. Рассмотрение отдельного диполя 

стыковых дисклинаций основано на предположение, что среднее расстояние 

между диполями в данном НКМ существенно (в несколько раз) больше, чем 

среднее плечо диполя L . При этом эффективным радиусом R  экранировки 

упругих полей диполей в самом грубом приближении может служить 

половина среднего расстояния между диполями. 

В рамках предложенной модели эмиссия первой -дислокации 

становится возможным при достижении внешним сдвиговым напряжением 

b

  

некоторой критической величины . При  первая -дислокация 

испускается границей зерна и, в зависимости от выбранных значений 

параметров модели, либо доходит до противоположной границы зерна, либо 

занимает внутри зерна некоторое равновесное положение. В любом случае, 

первая испущенная b -дислокация затрудняет эмиссию следующей частичной 

-дислокации. Это приводит к необходимости повышения величины 

внешнего сдвигового напряжения 

)1(
c

)1(
c  b

b

  до некоторого нового критического 

значения , при котором оказывается возможным испускание второй 

-дислокации. После испускания вторая -дислокация занимает в теле зерна 

некоторое положение устойчивого равновесия, так как между первой и 

второй -дислокациями действуют отталкивающие силы, которые, с одной 

)1()2(
cc  

b b

b
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стороны, не позволяют второй -дислокации пройти дальше первой, а с 

другой стороны, смещают первую -дислокацию вперед в новое положение 

устойчивого равновесия. При испускании последующих -дислокаций все 

повторяется. Каждое новое испускание -дислокации требует очередного 

повышения критического напряжения  и смещает испущенные 

ранее -дислокации в новые положения устойчивого равновесия. По мере 

развития этого процесса часть -дислокаций достигает противоположной 

границы зерна. Результатом такой последовательной эмиссии -дислокаций 

и перекрытия тянущихся за ними полос дефекта упаковки становится 

образование достаточно толстой двойниковой пластины (см. врезки на Рис. 

2.2). 

b

b

b

b

b

)(n
c

)1(  n
c

b

b

Рассмотрим зарождение первого диполя частичных дислокаций с 

векторами Бюргерса b (диполя b -дислокаций) на примере дефектной 

конфигурации, показанной на Рис. 2.2a. Зарождение диполя энергетически 

выгодно, если разность между полными энергиями (в расчете на единицу 

длины дислокаций) после ( ) и до ( ) зарождения диполя  станет 

отрицательной: 

2W

0

1W

12  WWW . 

 Исходная дефектная конфигурация представляет собой двухосный 

диполь клиновых дисклинаций мощностью   (диполь стыковых  -

дисклинаций) с плечом L . Полную энергию такой конфигурации можно 

записать в виде [102]: 

,
2

12

1 





  

L

RD
EW


ln

2

2L
self                               (2.1) 

где )]1(2/[   GD , G  – модуль сдвига,   – коэффициент Пуассона. 

 Конечная конфигурация состоит из того же самого диполя стыковых 

 -дисклинаций и диполя частичных b -дислокаций. Полная энергия 

такой конфигурации определяется суммой: 

,2  EEEW b
self  

intE E b
self                              (2.2) 
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где  – полная собственная энергия диполя частичных -дислокаций, 

 – энергия упругого взаимодействия диполя стыковых 

b
selfE

b

b

E 
int  -дисклинаций 

с диполем частичных -дислокаций,  – энергия дефекта упаковки и  – 

энергия взаимодействия приложенного касательного напряжения 

b E E

  с краевой 

компонентой b -дислокаций. 

 Полная собственная энергия диполя частичных b -дислокаций дается 

известным выражением [108]: 

,1ln)1(1ln
2

2

1

1 2
2

2
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



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
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



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c

c

cb
self r

rp
bD

r

rp
DbE                    (2.3) 

где p  – расстояние, пройденное в зерне -дислокацией,  и b 11
brc  22

brc   – 

соответственно радиусы обрезания полей напряжений краевой и винтовой 

составляющих b-дислокации. 

Расчет энергии упругого взаимодействия диполя стыковых  -

дисклинаций с диполем частичных b -дислокаций проводился стандартным 

образом, путем зарождения дислокационного диполя в поле сдвиговых 

напряжений дисклинационного (для примера см. [102,108]). Окончательное 

выражение для энергии  имеет следующий вид: bE 
int

,
2

1ln

sin2cos2

sin22
1ln)cos(
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E b
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




    (2.4) 

где  и  – координаты точки зарождения первого диполя -дислокаций 

в системе координат, показанной на Рис. 2.2.  

0x 0y b

Энергия дефекта упаковки  определяется очевидным выражением: E

,pE                                                      (2.5) 

где   – удельная поверхностная энергия дефекта упаковки. 
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Энергия  равна работе, которая совершается при перемещении 

частичной b-дислокации на расстояние 

E

p  под действием внешнего 

касательного напряжения  : 

.2cos1  pbE                                          (2.6) 

С помощью формул (2.1)-(2.6) можно получить изменение полной 

энергии системы 12 WWW   в результате зарождения диполя частичных 

-дислокаций: b
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 Рассмотрим, как меняются разность энергий W  по мере продвижения 

частичной -дислокации в глубь зерна на расстояние b p . Расчеты 

проводились на примере нанокристаллических Cu и Al для следующих 

значений параметров модели [91,140]. Для Cu: 44G GPa, 38.0 ,  45 

mJ m–2 ,  nm и 128.1b 0 02.02 b  nm; для Al: 27G GPa, 3.0 1 , 120  

mJ m–2,  nm и 143.1b 0 0.02 22b  nm. Мощность   дисклинационного 

диполя и длина его плеча были взяты соответственно равными  = 0.5 и 

 nm. В качестве места зарождения первого диполя частичных 30L b -

дислокаций была выбрана точка с координатами 2/L00x y   при  0 . 

Именно в этой точке на частичную b-дислокацию действует максимальное 

отталкивающие сдвиговое напряжение со стороны дисклинационного 

диполя, а в плоскости скольжения, ориентированной под углом  0 , 

внешнее сдвиговое напряжение   достигает наибольшей величины. 

 Результаты численного расчета зависимости )( pW  для первой (Рис. 

2.2a) и второй (Рис. 2.2b) дефектных конфигураций при различных значениях 
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 показаны соответственно на Рис. 2.3a,b и 2.3c,d. Видно, что как для Cu (Рис. 

2.3a,c), так и для Al (Рис. 2.3b,d) существует некоторое критическое значение 

напряжения c , при котором зарождение диполя частичных -дислокаций 

становится возможным (что соответствует неравенству .  

b

)0W

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Величину этого критического напряжения можно определить из 

условия 0*) (  ppW , где 1* p  nm – такое наименьшее расстояние, 

пройденное первой -дислокацией от границы зерна, при котором данная 

континуальная модель уже оказывается достаточно корректной. Кроме того, 

это расстояние соответствует обычной толщине неравновесных границ зерен 

b
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Рис. 2.3 Зависимость изменения энергии системы W при эмиссии двойникующей 

дислокации от расстояния p, пройденного этой дислокацией в нанокристаллических Cu

(a,c) и Al (b,d). Плечо дисклинационного диполя ориентировано вдоль (a,b) или поперек 

(c,d) границы зерна. Числами у кривых указаны значения внешнего сдвигового 

напряжения   в единицах GPa. 
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в НКМ, полученных интенсивной пластической деформацией, так что 

рассмотрение зависимости )( pW  при *pp   просто лишено всякого 

смысла.  Как видно из Рис. 2.3, при *pp   функция )( pW

(

 достигает 

наибольших значений, так что выполнение равенства 0*)  ppW  

гарантирует, что  при *0W pp  . В случае нанокристаллических Cu и Al 

это уравнение соответственно дает 100c  и 300 MPa. 

 Рассмотрим, как влияет ориентация дисклинационного диполя на вид 

кривых )( pW . Во-первых, обе выбранные для анализа ориентации диполя 

(Рис. 2.2a и 2.2b) дают одинаковые критические напряжения c , поскольку в 

обоих случаях первая -дислокация испускается из точки, где сдвиговое 

напряжение дисклинационного диполя максимально и одинаково для обеих 

его ориентаций. Поэтому начальные участки кривых )

b

( pW  на Рис. 2.3a,b и 

2.3c,d практически совпадают. Во-вторых, последующие участки этих 

кривых существенно отличаются: при первой ориентации диполя (Рис. 2.2a) 

функция )( pW  монотонно убывает (Рис. 2.3a,b), при второй (Рис. 2.2b) – 

сначала убывает, достигает минимума и затем возрастает (Рис. 2.3c,d). Это 

означает, что в первом случае частичной -дислокации энергетически 

выгодно беспрепятственно пересечь зерно и дойти до противоположной 

границы, а во втором – перейти в положение устойчивого равновесия внутри 

зерна. Это отличие объясняется особенностями распределения поля 

сдвиговых напряжений дисклинационного диполя. В первом случае (Рис. 

2.2a) испущенная -дислокация на протяжении всего своего пути (при 

b

b

 0 ) остается в зоне действия медленно убывающего положительного 

сдвигового напряжения диполя, во втором (Рис. 2.2b) – в зоне действия 

быстро убывающего знакопеременного (сначала положительного, а затем 

отрицательного) сдвигового напряжения диполя. В последнем случае 

положение устойчивого равновесия оказывается вблизи от линии нулевого 

уровня этого напряжения (точное положение равновесия определяется 

балансом действующих на дислокацию сил, обусловленных внешним 
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напряжением , напряжением дисклинационного диполя и уширением 

полосы дефекта упаковки; с ростом  положение равновесия смещается к 

противоположной границе зерна). 

 В рамках принятой модели образование деформационного двойника 

происходит путем последовательной эмиссии двойникующих дислокаций из 

границы зерна (Рис. 2.2). Обобщая подход, рассмотренный в предыдущем 

разделе, на случай многих двойникующих дислокаций, определим условия, 

необходимые для эмиссии любой из этих дислокаций. Для этого исследуем 

переход дефектной системы из )1( n

1

-ого состояния с полной энергией , 

соответствующего наличию )

1nW

( n  диполя частичных -дислокаций, в -

ое состояние с полной энергией , соответствующее зарождению -ого 

дислокационного диполя. Такая трансформация дефектной системы 

энергетически выгодна при выполнении условия 

b n

n

01

nW

 nnn WW

)(n
c

W  . 

Выражение 0  позволяет найти критическое напряжение  перехода 

дефектной системы из (

 nW

1n )-ого состояния в -ое. Расчет энергетических 

характеристик системы проведем на примере дефектной конфигурации, 

показанной на Рис. 2.2a. В случае дефектной конфигурации, изображенной 

на Рис. 2.2b, расчеты выполняются аналогично, с учетом иной ориентации 

дисклинационного диполя.  

n

 В -ом состоянии полная энергия дефектной системы определяется 

выражением: 
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где  – суммарная собственная энергия 1)1( 


nb
selfE n  диполей частичных b -

дислокаций,  – суммарная энергия упругого взаимодействия между 

диполем стыковых 
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между всеми (
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энергия всех ( 1) дефектов упаковки,  – суммарная  энергия 

взаимодействия внешнего сдвигового напряжения 

n )1( 

nE

  со всеми ( 1n ) 

частичными -дислокациями. b

 Полная собственная энергия всех ( 1) диполей частичных n b -

дислокаций представляет собой сумму их собственных энергий, 

определяемых формулой (2.3): 
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где  – расстояние, пройденное -ой частичной b -дислокацией. ip i

 Энергия упругого взаимодействия между диполем стыковых  -

дисклинаций и всеми ( 1) диполями частичных n b -дислокаций дается 

аналогичной суммой: 
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где  – ордината точки зарождения -ого диполя частичных -дислокаций 

в системе координат, показанной на Рис. 2.2a. 

iy i b

 Энергия упругого взаимодействия между -ым и i j -ым диполями 

частичных -дислокаций рассчитывается путем зарождения -ого диполя в 

поле сдвиговых напряжений 

b i

j -ого диполя. Энергия  представляет 

собой суммарную энергию всех таких парных взаимодействий между 

дислокационными диполями и может быть записана в виде двойной суммы 

по индексам  и 
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где ,sin)( ijij yyx   .cos)( ijij yyy   
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 Суммарная энергия взаимодействия внешнего сдвигового напряжения 

  со всеми ( 1) частичными -дислокациями определяется формулой: n b
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Полная энергия системы в -ом состоянии состоит из следующих 

слагаемых: 
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Расчет энергий, входящих в формулу (2.14), полностью аналогичен расчету 

соответствующих энергий в формуле (2.8), с учетом замены  на n 1n  и 

определением новых положений устойчивого равновесия  ранее 

испущенных частичных -дислокаций.  

ip

b

 Таким образом, определены все слагаемые выражений для энергий 

 и , составляющих разность 1nW nW 1 nnn WWW . 

 Положения  устойчивого равновесия испущенных частичных -

дислокаций соответствуют точкам минимума на зависимостях  и 

могут быть найдены из уравнений: 

ip~ b

)( in pW

.0/  in pW

b

W

 Для определения  

использовался следующий алгоритм численных расчетов. Положение  

устойчивого равновесия первой испущенной -дислокации находили из 

уравнения , где 

ip~

1
~p

0/1  W 1p W  1  определяется выражением (2.7). 

Фиксируя это значение 1
~p , рассчитывали положение 2

~p  устойчивого 
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равновесия второй испущенной -дислокации как решение уравнения  b

0/
11

~22 
 pp

pW , где 122 WWW  . Энергии  и  определяются 

соответственно выражениями (2.7) и (2.14) при 2

1W 2W

n . Используя найденное 

таким образом значение , из уравнения 2
~p 0/2

22
~1 

 pp
pW

1

 находили 

новое, скорректированное значение для . В свою очередь, это 

скорректированное значение для  использовалось для коррекции значения 

, которое определялось как решение уравнения 

~p

1
~p

2
~p 0/

11
~22 

 pp
pW . Затем 

новое, скорректированное значение для 2
~p  использовалось для новой 

коррекции значения  на следующей итерации и т. д. Такая итерационная 

процедура коррекции выполнялась до тех пор, пока значения  и  не 

сходились к некоторым постоянным величинам. Эти величины считались 

установленными положениями устойчивого равновесия первой и второй 

двойникующих дислокаций (для 2

1
~p

1
~p 2

~p

n ). Аналогичные численные процедуры 

выполнялись и в общем случае для произвольного числа n. По этому 

алгоритму были рассчитаны положения ip~  (где n,,1i  ) устойчивого 

равновесия для n двойникующих дислокаций. 

Уравнение  позволяет определить критическое сдвиговое 

напряжение  зарождения -ого диполя частичных -дислокаций. Из 

этого уравнения с помощью описанного алгоритма определения положений 

устойчивого равновесия испущенных частичных -дислокаций были 

найдены зависимости критического сдвигового напряжения 

0 nW

)(n
c n b

b

c  от числа 

частичных дислокаций  при различных значениях мощности  диполя 

стыковых 

n

 -дисклинаций. Расчеты проводились на примере 

нанокристаллических Cu и Al при тех же значениях параметров модели, 

которые использовались при построении кривых на Рис. 2.3. Результаты 

показаны на Рис. 2.4a (первая дефектная конфигурация) и 2.4b (вторая 

дефектная конфигурация) для Cu (кривые 1-3) и Al (кривые 1-3) при 5.0  

(кривые 1, 1), 0.4 (кривые 2, 2) и 0.3 (кривые 3, 3). Видно, что во всех 
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случаях на начальной стадии образования двойника наблюдается рост 

критического напряжения c  (первая стадия локального упрочнения). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Достигнув некоторого уровня sat , кривая )(nc  выходит на насыщение 

и до определенного момента не зависит от числа  испущенных частичных 

-дислокаций (стадия локального течения за счет утолщения двойниковой 

пластины). Наконец, для испускания частичной дислокации с номером, 

превышающим некоторое критическое число , снова требуется повышение 

критического напряжения (вторая стадия локального упрочнения). Из 

представленных на Рис. 2.4 зависимостей также видно, что как для Cu, так и 

для Al незначительное снижение мощности 

n

b

cn

  дисклинационного диполя 

ведет к очень существенному росту критического напряжения. 
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Рис. 2.4 Зависимость критического напряжения с эмиссии двойникующей 

дислокации от ее порядкового номера n в нанокристаллических Cu (кривые 1-3) и 

Al (кривые 1-3) при различных значениях мощности дисклинационного 

диполя: 5.0  (кривые 1, 1), 0.4 (кривые 2, 2) и 0.3 (кривые 3, 3). Плечо диполя 

ориентировано вдоль (a) или поперек (b) границы зерна. 
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 На Рис. 2.5 приведены результаты численного расчета зависимостей 

положений устойчивого равновесия  от номера  испущенных частичных 

-дислокаций для первой  (Рис. 2.5a,b) и второй (рис. 2.5c,d) дефектных 

конфигураций при различных значениях мощности 

eqp n

b

  дисклинационного 

диполя.  
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По сути дела, эти зависимости показывают конфигурацию фронта 

деформационного двойника. В обоих случаях двойниковая пластина у своего 

основания (у той границы зерна, на которой зарождается двойник) имеет 

конечную толщину, определяемую критическим числом . При этом, в 

первом случае (Рис. 2.5a,b) большинство частичных дислокаций, 
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Рис. 2.5 Зависимость равновесного положения двойникующей дислокации от ее 

порядкового номера n в нанокристаллических Al (a,c) и Cu (b,d) при различных 

значениях мощности дисклинационного диполя:

eqp

3.0 , 0.4 и 0.5. Плечо диполя 

ориентировано вдоль (a,b) или поперек (c,d) границы зерна. 
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образующих двойник, пересекает зерно, что придает продольному сечению 

двойниковой пластины приблизительно прямоугольную форму. 

Во втором случае частичные дислокации более равномерно 

распределяются в зерне, что приводит к явной трапециевидной и даже к 

клиновидной форме двойника (Рис. 2.5c,d). Тот факт, что уменьшение 

мощности   дисклинационного диполя приводит к утолщению двойниковой 

пластины, объясняется просто: при этом резко растет критическое 

напряжение satc    (Рис. 2.4), которое нужно приложить, чтобы обеспечить 

устойчивое утолщение двойниковой пластины за счет эмиссии 

двойникующих дислокаций. Естественно, что при таком высоком 

постоянном напряжении эти дислокации проходят по зерну дальше, чем при 

низких напряжениях, соответствующих бóльшим  . Соответственно, и 

двойниковая пластина становится при этом относительно толще. Этот 

эффект сильнее выражен (Рис. 2.5c,d) в случае второй ориентации 

дисклинационного диполя (Рис. 2.2b), когда его упругое поле быстро убывает 

и меняет знак вдоль линий скольжения двойникующих дислокаций.  

Таким образом, в случае зарождения деформационного двойника 

вблизи дисклинационного диполя относительно малой мощности нужно 

приложить достаточно высокое внешнее напряжение, чтобы обеспечить 

формирование двойниковой пластины, причем эта пластина будет 

относительно более толстой и по форме ближе к прямоугольной. Если же 

зарождение двойника происходит вблизи дисклинационного диполя 

относительно большой мощности, то оно будет развиваться при 

относительно малых внешних напряжениях, и двойниковая пластина будет 

относительно тонкой и по форме ближе к клиновидной. Влияние мощности 

дисклинационного диполя на толщину и форму двойниковой пластины слабо 

проявляется в случае первой ориентации диполя (Рис. 2.2a) и сильно – в 

случае второй (Рис. 2.2b). 

 Сделаем численные оценки толщины двойниковой пластины для 

первой ориентации дисклинационного диполя, когда его мощность слабо 
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влияет на геометрию пластины. В этом случае в нанокристаллических Al и 

Cu толщина двойниковой пластины определяется приблизительно равными 

критическими числами испущенных двойникующих дислокаций  2430 

(рис. 2.5a,b). Взяв расстояние 

cn

  между соседними атомными плоскостями 

{111} как 234.0Al nm и 207.0Cu nm, получаем оценки толщины 

двойниковой пластины:   5.67 nm  для Al и   56 nm для Cu. Нижние 

пределы соответствуют наибольшим значениям мощности 

дисклинационного диполя   и наименьшим значениям критического 

внешнего напряжения c , и наоборот, верхние пределы – наименьшим   и 

наибольшим c . Полученные оценки толщины двойниковой пластины 

хорошо согласуются с изображениями деформационных двойников, 

наблюдавшимися в нанокристаллических Al и Cu с помощью 

просвечивающей электронной микроскопии прямого разрешения (HRTEM) 

[126-128]. 

 

2.1.2 Образование нанодвойника за счет эмиссии частичных дислокаций 

из границы зерна вблизи вершины трещины 

 

 В этом разделе будут рассмотрены условия реализации механизма 

зарождения деформационных двойников на границах зерен (предложенного в 

разделе 2.1.1) вблизи вершины трещины смешанного типа. В рамках модели, 

зарождение деформационного двойника происходит в результате испускания 

частичных дислокаций из границы зерна под действием суперпозиции 

внешнего напряжения с учетом его концентрации вблизи вершины трещины 

и поля напряжений зернограничной дислокации, находящейся вблизи 

вершины трещины. 

 Рассмотрим двумерную модель нанокристаллического материала, 

находящегося под действием внешнего растягивающего напряжения   (Рис. 

2.6). Предполагается, что под действием этого напряжения в наноматериале 
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развивается плоская трещина длинной L  (Рис. 2.6), как трещина 

одновременно плоского сдвига и нормального разрыва. В рамках модели 

трещина распространяется вдоль направления действия максимальных 

касательных напряжений   (Рис. 2.6). Далее в совместном поле внешнего 

сдвигового напряжения   и напряжений, создаваемых трещиной, вблизи 

вершины трещины зарождается скользящая решеточная дислокация  с 

вектором Бюргерса  (B B -дислокация), которая под действием этого поля 

перемещается в направление перпендикулярном направлению 

распространения трещины (Рис. 2.6). В модели предполагается, что эта 

дислокация, достигнув границы зерна, оседает на ней и становится 

источником, на котором происходит зарождения первой частичной 

дислокации Шокли с вектором Бюргерса  (b -дислокации) с последующей 

эмиссией этой дислокации из границы зерна. 

b

  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

В рамках предложенной модели эмиссия первой -дислокации 

становится возможным при достижении внешним сдвиговым напряжением 

b

  

некоторой критической величины . При  первая -дислокация 

испускается границей зерна и, в зависимости от выбранных значений 

параметров модели, либо доходит до противоположной границы зерна, либо 

занимает внутри зерна некоторое равновесное положение. В любом случае, 

)1(
c

)1(
c b
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Рис. 2.6 Модель зарождения деформационного двойника на границе зерна в 

нанокристаллическом материале под действием внешнего приложенного 

напряжения   и поля напряжений плоской трещины длиной L. 
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первая испущенная b -дислокация затрудняет эмиссию следующей частичной 

-дислокации. Это приводит к необходимости повышения величины 

внешнего сдвигового напряжения 

b

  до некоторого нового критического 

значения , при котором оказывается возможным испускание второй 

-дислокации. После испускания вторая -дислокация занимает в теле зерна 

некоторое положение устойчивого равновесия, так как между первой и 

второй -дислокациями действуют отталкивающие силы, которые, с одной 

стороны, не позволяют второй -дислокации пройти дальше первой, а с 

другой стороны, смещают первую -дислокацию вперед в новое положение 

устойчивого равновесия. При испускании последующих -дислокаций все 

повторяется. Каждое новое испускание -дислокации требует очередного 

повышения критического напряжения  и смещает испущенные 

ранее -дислокации в новые положения устойчивого равновесия. По мере 

развития этого процесса часть -дислокаций достигает противоположной 

границы зерна. Результатом такой последовательной эмиссии -дислокаций 

и перекрытия тянущихся за ними полос дефекта упаковки становится 

образование достаточно толстой двойниковой пластины (см. врезки на Рис. 

2.6). 

)1()2(
cc  

b b

b

(n
c

b

b

b

b

b

)1(  n
c

)

b

b

Определим условия, необходимые для эмиссии любой из этих 

дислокаций. Для этого исследуем переход дефектной системы из )1( n

1

-ого 

состояния с полной энергией , соответствующего наличию )  диполя 

частичных -дислокаций, в -ое состояние с полной энергией , 

соответствующее зарождению -ого дислокационного диполя. Такая 

трансформация дефектной системы энергетически выгодна при выполнении 

условия 0 . Расчет энергетических характеристик системы 

проведем на примере дефектной конфигурации, показанной на Рис. 2.6.  

1

n

n

nW (n

b

 nn WW

nW

1 nW

 В ) -ом состоянии полная энергия дефектной системы 

определяется выражением: 

1( n

,)1()1()1(
int

)1(
int

)1(
intint

)1(
1

















  nnnbbnbBnbCBCnb

self
B
selfn EEEEEEEEW   
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 (2.15) 

где  – собственная энергия B
selfE B -дислокации,  – суммарная 

собственная энергия 1 диполей частичных 

)1( 


nb
selfE

n b -дислокаций,  – 

энергия упругого взаимодействия трещины с 

BCE 
int

B -дислокацией,  – 

суммарная энергия упругого взаимодействия между трещиной и всеми (

)1(
int




nbCE

1n ) 

диполями частичных -дислокаций,  – суммарная энергия 

упругого взаимодействия между 

b )1(
int



nbBE

B -дислокацией и всеми ( 1) диполями 

частичных -дислокаций,  – суммарная энергия упругого 

взаимодействия между всеми ( 1

n

b )1(
int


bb nE

n ) диполями частичных -дислокаций, 

 – суммарная энергия всех сохранившихся дефектов упаковки,  – 

суммарная  энергия взаимодействия внешнего сдвигового напряжения 

b
)1( 


nE

)1( 

nE

  со 

всеми ( 1) частичными -дислокациями. n b

 Полная собственная энергия B -дислокации дается известным 

выражением [91]: 

,1ln
2

2







 

B

RDB
E B

self                                     (2.16) 

где )]1(2/[   GD , G  – модуль сдвига,   – коэффициент Пуассона, R  – 

радиус экранирования поля напряжений B -дислокации. 

 Полная собственная энергия всех ( 1n ) диполей частичных b -

дислокаций представляет собой сумму их собственных энергий и 

определяется формулой (2.3): 

,1ln)1(1ln
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2
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







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n

i c

ci

c

cinb
self r

rp
b

r

rp
bDE                    (2.17) 

где  – расстояние, пройденное -ой частичной -дислокацией, ip i b 11
brc   и 

 – соответственно радиусы обрезания полей напряжений краевой и 

винтовой составляющих b-дислокации. 

2b
2

rc
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 Энергия упругого взаимодействия трещины с B -дислокацией 

определяется как работа по зарождению B -дислокации в поле сдвиговых 

напряжений трещины и определяется формулой: 

 
R

r

s
xy

n
xy

BC

c

dxyxBE ,)0,)((int                                 (2.18) 

где  и  – сдвиговые компоненты поля напряжений, созданного 

внешней нагрузкой 

n
xy s

xy

  в теле с трещиной одновременно плоского сдвига и 

нормального разрыва в системе координат Oxy  (см. Приложение A). 

 Аналогичным образом рассчитывается суммарная энергия упругого 

взаимодействия между трещиной и всеми ( 1n ) диполями частичных b -

дислокаций: 

 







 
1

1
1

)1(
int

1

1

),)((
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i
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r
i

s
xy

n
xy

nbC
ci

c

dxyyxbE  .                      (2.19) 

 Энергия упругого взаимодействия между B -дислокацией и всеми 

( 1) диполями частичных n b -дислокаций дается аналогичной суммой: 

,1ln
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1
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22
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где  – ордината точки зарождения -ого диполя частичных -дислокаций 

в системе координат, показанной на Pис. 2.6. 

iy i b

 Энергия  представляет собой суммарную энергию всех таких 

парных взаимодействий между дислокационными диполями и может быть 

записана в виде двойной суммы по индексам  и 

)1(
int




nbbE

i j  (см. формулу (2.11)): 
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 (2.21) 

где  .ijij yyy 
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Суммарная энергия всех 1 ( n ) полос дефекта упаковки очевидно 

равна 

                                (2.22) 

 рная ния 

  .21),( 21 npp

Сумма  энергия взаимодействия внешнего сдвигового напряже


 




;11,1)1( np
E n 

  со всеми ) частичными -дислокациями 

                                         (2.23) 

я энергия системы в ом состоянии состоит из следующих 

слагаемых: 

ч асчет

е на

 ( 1n  b определяется формулой: 





 

1
)1( .

n
n pbE 

1
1

i
i

Полна n -

,)()()(
int

)(
int

)(
intint

)( nnnbbnbBnbCBCnb
self

B
selfn EEEEEEEEW 











          (2.24) 

Расчет энергий, входящих в формулу (2.24), полностью аналоги ен р у 

соответствующих энергий в формул  (2.15), с учетом замены n  1 n  и 

определением новых п ложений устойчивого равновесия ip  ран  

испущенных частичных b -дислокаций. Расчет равновесных положений 

о ее

двойн ,

ние

а

ip  

икующих дислокаций аналогичен  представленному в разделе 2.1.1. 

Уравне  0 nW  позволяет определить критическое сдвиговое 

напряжение )(n
c  зарождения n -ого диполя частичных b -дислокаций. Из 

этого уравнения с помощью описанного лгоритма определения положений 

устойчивого равновесия испущенных частичных b -дислокаций были 

найдены зависимости критического сдвигового напряжения c  от числа 

частичных дислокаций n  при различных значениях длины L  трещины. 

Расчеты проводились на примере нанокристаллич Al и  для 

дующих значений па  модели 27

еск C-SiC

сле мет в . Для Al: 

их  3

ра ро G GPa, 31.0  [91], 

 120 [ mJ ], 1m–2 140 143.0b nm и 02.02 2b 0]; дл

217G GPa, 23.0

 nm [14 я 3C-SiC: 

  [109], 1.0  mJ m–2 [110], 154.01 b  nm и 024.02 b  

nm [110]. Резуль оказаны на Р 2.7a для Al и Р 2.7b для 3C-SiC п и 

длине трещины d

таты п ис. ис. р

L 3  (кривые 1), d10  (кривые 2) и d20  (кривые 3), где d  –

размер зерна, который брался равным 30 nm. Видно, что во всех случаях на 
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начальной стадии образования двойника наблюдается рост критического 

напряжения c   (п я стадия л ного уп очнения). Достигнув 

некоторого уровня sat

ерва лока ь р

 , кривая )(nc  выходит на насыщение и о 

определенного момента не зависит от числа n  испущенных частичных b -

дислокаций (стадия локального течения за счет утолщения двойниковой 

пластины). Наконец, для испускания части ой дислокации с номером, 

превышающим некоторое критическое число c , снова требуется повышение 

критического напряжения (вторая стадия локального упрочнения). Из 

представленных на Рис. 2.7 зависимостей также видно, что как для Al, так и 

для 3C-SiC увеличение дли

д

ны трещины

чн

n

 

 L  ведет к значительному снижению 

рити ско ряж . 

п

к че го нап ения

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 На Рис. 2.8 приведены результаты численного расчета зависимостей 

оложений устойчивого равновесия eqp  от номера n  испущенных частичных 

b -дислокаций для Al  (Рис. 2.8a) и 3C-SiC (Рис. 2.8b) при различных 

значениях при различных значениях длины L  трещины. По сути дела, эти 

зависимости показывают конфигурацию фронт  деформационного двойника. 

В обоих случаях двойниковая а

а  

н им  конечную толщину, пл сти а еет

определяемую критическим числом cn . 

Рис. 2.7 Зависимость критического напряжения с  эмиссии двойникующей 

дислокации от ее порядкового номера n в l (a) и 3C-SiC (b) 

при различн

нанокристаллических A

ы значениях длины трещины d3х  : L   (кривые 1), d10  (кривые 2) и d20

(кривые
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 видно из Рис. 2.8, можно ыделить две конфигурации фронта 

деформационного двойника. При больших значениях длины трещины 

( d

Как в  

L 20 ) большинство частичных дислокаций, образующих двойник, 

пересекает зерно, что продольному сечению двойниковой пластины 

приблизительно прямоугольную форму (Рис. 2.8). При малых значениях 

длины трещины ( dd

 придает 

L 10,3 )частичные дислокации более равномерно 

а яются в зерне что привод ной трапециевидной и даже к 

л овидной форме двойника (Рис. 2.8

ение дл

р спредел , ит к яв

к ин ). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Тот факт, что уменьш ины трещины L  приводит к утолщению 

двойниковой пластины, объясняется просто: при этом резко растет 

критическое напряжение satc    (Рис. 2.7), которое нужно приложить, 

чтобы обеспечить устойчивое утолщение двойниковой пластины за счет 

эмиссии двойникующих дислокаций. Естественно, ч  ри таком высоком 

постоянном напряжении эти дислокации проходят по зерну дальше, чем при 

низких напряжениях, соответствующих бóльшим 

то п

L . Соответственно, и 

двойниковая пластина становится при этом относительно толще. Оценки 

толщины двойниковой пластины дают примерно 3-10nm для Al и 3-6nm для 

C-SiC, что хорошо согласуется с данными просвечивающей электронной 

 

3

микроскопии.
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Рис. 2.8 Зависимость равновесного ож я пол ени eqp  двойникующей дислокации от ее 

пор и 

L

ядкового номера n в нанокристаллических Al (a) 3C-SiC (b) при различных 

значениях длины трещины: d3 , d10  и 20 . d
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2.1.3 Р

,  п и а я

езюме 

 

Разработаны теоретические модели, описывающие зарождение 

деформационных двойников на границах зерен в НКМ под действием 

внешнего напряжения и поля напряжений диполя зернограничных клиновых 

дисклинаций и внешнего р ложенного н пряжени  сконцентрированного 

трещиной. Показано, что если мощность   зернограничных дисклинаций 

или длина трещины L  достаточно велики, то для зарождения 

деформационного двойника не требуетс  преодолени  энергетического 

барьера. При этом значения 

я я

  и L  остаются в рамках величин, типич я 

НКМ. Например, критическое внешнее напряжение, необходимое для 

зарождения первой двойникующей дислокации, составляет (при 5.0

ных дл

 ) 

примерно 0.1 GPa для Cu и 0.3 GPa для Al. По мере роста толщины 

двойниковой пластины критическое напряжение эмиссии новых 

двойникующ дислокаций сначала растет, зате остигает насыщения, а 

потом снова растет. Таким образом, наблюдаются две стадии локального 

упрочнения и промежуточная стадия локального течения 

нанокристаллического металла в масштабе одного нанозерна. Уровень 

ити кого напряжения c

их м д

кр чес   на всех этих стади  очень сильно зависит от 

мощности дисклинационного диполя 

ях

  или длины трещины L : уменьшение 

  и L  приводит к резкому росту уровня c . Изучение зависимости 

равновесного положения двойникующей дислокации от ее порядкового 

номера позволило получить форму фронта двойниковой пластины. В 

зависимости от ориентации плеча дисклинационного диполя и длины 

трещины, продольное сечение этой пластины близко по форме к 

прямоугольнику или к затупленному клину, что хорошо согласуется с 

известными из литературы р

 

 

 

езультатами экспериментальных наблюдений. 

Сделанные теоретические оценки толщины двойниковой пластины так же 

соответствуют эксперименту. 
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2.2 Зарождения деформационных нанодвойников за счет идеальных 

сдвигов вблизи вершин трещин в нанокристаллических твердых телах 

 

Традиционным микромеханизмом зарождения деформационных 

двойников в нанокристаллических металлах является множественное 

испускание частичных дислокаций из границ зерен в тело зерна. Однако, в 

этом случае, для образования двойника требуется, чтобы частичные 

дислокации уже существовали на достаточно протяженном участке границы 

зерна на каждой плоскости скольжения, что маловероятно реализуется на 

практике. 

Принимая во внимание недостатки традиционного микромеханизма 

зарождения двойников, в теоретических работах [141,142] был предложен 

новый микромеханизм зарождения деформационных нанодвойников, 

который позволяет избежать необходимости существования частичных 

дислокаций на каждой плоскости скольжения. Этот микромеханизм 

осуществляется за счет множественных наноскопических сдвигов, 

определяемых как идеальный сдвиг внутри наноразмерной области. Однако в 

работах [141,142] было показано, что действие этого микромеханизма 

возможно только при очень высоких внутренних напряжениях. Хорошо 

известно, что основными концентраторами напряжений в твердых телах 

являются микротрещины, вблизи вершин которых уровень локальных 

напряжений превышает уровень напряжений в остальном материале в 3-4 

раза. Таким образом, целью настоящей работы является исследование 

зарождения деформационного нанодвойника, за счет идеальных сдвигов в 

наноскопической области вблизи вершины микротрещины, на 

трещиностойкость нанокристаллических материалов. 

 

2.2.1 Модель образования нанодвойника за счет идеальных сдвигов 

вблизи вершины трещины 
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Рассмотрим 2-мерную модель нанокристаллического образца, 

представляющего собой упругоизотропное тело (характеризуемое модулем 

сдвига G  и коэффициентом Пуассона  ), которое состоит из разделенных 

границами наноскопических зерен со средним размером . Пусть в этом 

материале под действием внешнего растягивающего напряжения 

d

0  

развивается плоская трещина нормального отрыва (перпендикулярная 

направлению действия растягивающей нагрузки) длиной l .  

 0 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Схематическое изображение 2-мерного сечения такого 

нанокристаллического образца представлено на Рис. 2.9. Для простоты мы 

Рис. 2.9 Рост нанодвойника в деформируемом нанокристаллическом материале вблизи 

вершины трещины (2-мерная модель). (a) Модель нанокристаллического материала с 

плоской трещиной и прямоугольным нанодвойником ABCD, поле напряжений 

которого моделируется квадруполем клиновых  -дисклинаций. (b) Атомная 

структура зерна с нанодвойником ABCD в его исходном состоянии. (c) Зарождение 

диполя частичных -дислокаций EF вдоль кристаллографической плоскости, 

примыкающей к границе CD нанодвойника ABCD. (d) Рост векторов Бюргерса 

частичных -дислокаций диполя EF до величины векторов Бюргерса -дислокаций 

Шокли. (e) Увеличение длины нанодвойника ABCD и образование нового 

нанодвойника ABEF. 
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предполагаем, что структура материала не меняется вдоль оси , которая 

перпендикулярна плоскости рисунка, сводя задачу к рассмотрению 2-мерной 

структуры. В рамках нашей модели 2-мерный случай позволяет описать все 

ключевые моменты зарождения деформационного нанодвойника. 

z

Предполагается, что трещина нормального отрыва типа длиной  

концентрирует внешнее напряжение, создавая вблизи своей вершины область 

высоких локальных напряжений, которые способствуют зарождению 

деформационного нанодвойника ABCD (Рис. 2.9a,b). Согласно подходу, 

разработанному в статье [141], деформационный нанодвойник ABCD 

зарождается и развивается вблизи вершины трещины за счет 

последовательной реализации идеальных наноскопических сдвигов на 

параллельных плоскостях скольжения, что схематично показано на Рис. 2.9. 

В терминах дислокаций процесс образования нанодвойника можно 

представить как последовательное зарождение  диполей частичных 

дислокаций, соединенных между собой дефектом упаковки. На каждом акте 

зарождения диполя частичных дислокаций вектора Бюргерса 

l

n

s  этих 

дислокаций растут от 0 до величины  вектора Бюргерса дислокации Шокли, 

что сопровождается соответствующей эволюцией обобщенного дефекта 

упаковки, который соединяет неподвижные дислокации, составляющие 

диполь. Такие дислокационные диполи с постепенно увеличивающимся 

модулем вектора Бюргерса называются нановозмущениями [143,144]. Их 3-

мерные аналоги экспериментально наблюдались в деформируемых Гам-

металлах (Gum metals) [145], микроколоннах [146] и нанопроволоках [147] 

(см. также теоретические работы [141,148,149]). Поле напряжений, 

создаваемых нанодвойником ABCD (Рис. 2.9a), сформировавшимся в 

результате  идеальных наноскопических сдвигов, согласно работе [141], 

может быть эффективно описано полем напряжения дисклинационного 

квадруполя с мощностью дисклинаций 

b

n

  (  -дисклинациями) (Рис. 

2.9b). Согласно теории дисклинаций [102], мощность  связана с модулем 

вектора Бюргерса b  дислокации Шокли отношением 



))/(arctan(2 2 pb , где 



 108

p  расстояние между соседними диполями b -дислокаций Шокли. 

Предполагается, что нанодвойник ABCD имеет форму прямоугольника со 

сторонами  и  (Рис. 2.9a,b), которые также являются плечами квадруполя 

-дисклинаций. Расстояние 

d 0h

 p  между соседними диполями s -

дислокаций равно расстоянию между плоскостями скольжения {111} и 

связано с параметром решетки  следующим отношением: a 3/ap  . В 

рамках модели дислокации Шокли представляют собой чисто краевые 

дислокации типа  211)6/(a , с модулем вектора Бюргерса  равным b

6/ab  .  

В настоящей работе мы исследуем условия зарождения ( 1n )-ого 

диполя дислокаций Шокли EF (путем зарождения и развития 

нановозмущения), который примыкает к нанодвойнику ABCD, ранее 

образовавшемуся вблизи вершины трещины в деформируемом 

нанокристаллическом материале (Рис. 2.9c). Как и ранее, в рамках нашей 

модели вначале зарождается диполь частичных дислокаций с бесконечно 

малыми векторами Бюргерса s , величина которых s  затем растет до 

величины  вектора Бюргерса дислокаций Шокли (Рис. 2.9c,d). Этот процесс 

сопровождается соответствующим изменением обобщенного дефекта 

упаковки, который соединяет дислокации диполя. В результате этого 

процесса толщина  нанодвойника ABCD увеличивается на расстояние 

b

0h p  

(между ближайшими плоскостями скольжения {111}), что приводит к 

образованию нового нанодвойника ABEF, характеризуемого толщиной 

 (Рис. 2.9e). Будем полагать, что рассмотренный выше процесс 

роста нанодвойника по механизму нановозмущений может повторяться до 

тех пор, пока это будет энергетически выгодно, то есть пока этот процесс 

будет сопровождаться понижением полной энергии системы. В следующем 

разделе для оценки условий энергетически выгодного роста нанодвойника 

рассмотрим энергетические характеристики зарождения и развития (

p0hh

1n )-
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ого нановозмущения (диполя EF частичных s -дислокаций), примыкающего 

к ранее образовавшемуся нанодвойнику ABCD (Рис. 2.9с-e). 

Зарождение ( 1)-ого диполя EF частичных n s -дислокаций (Рис. 2.9c-

e) в наноматериале (исходно содержащем только трещину и нанодвойник 

ABCD) сопровождается изменением энергии системы на величину W  (на 

единицу длины дислокации) и энергетически выгодно при выполнении 

условия 0 . Изменение энергии W W  представимо в виде 

EEEEW sqss   ,                                       (2.25) 

где sE  – собственная энергия диполя частичных s -дислокаций; qsE   – 

энергия взаимодействия между диполем EF частичных s -дислокаций и 

квадруполем ABCD  -дисклинаций;  sE  – энергия взаимодействия 

диполя EF частичных s -дислокаций с полем напряжений , созданным в 

теле с трещиной внешней нагрузкой 

c
ij

0 ,  – энергия обобщенного дефекта 

упаковки, который соединяет между собой противоположные дислокации в 

( +1)-ом диполе EF частичных 

E

n s -дислокаций. 

  В первом приближении мы пренебрежем влиянием трещины на 

энергию sE  и для расчета этой энергии воспользуемся выражением [91] для 

энергии дислокационного диполя в бесконечном изотропном теле: 









 1ln2

c
s r

d
DsE ,                                                (2.26) 

где )]1(2/[   GD ,  – модуль сдвига, G   – коэффициент Пуассона, src   

– радиус обрезания поля напряжений ядра частичных s -дислокаций. 

Расчет энергии упругого взаимодействия квадруполя стыковых  -

дисклинаций с диполем частичных s -дислокаций проводился стандартным 

образом, путем зарождения дислокационного диполя в поле сдвиговых 

напряжений дисклинационного квадруполя (для примера см. [102,108]). Как 

и при расчете энергии sE  дислокационного диполя, пренебрежем влиянием 
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трещины на энергию qsE  . Окончательное выражение для энергии qsE   

имеет следующий вид: 

 

.lnln
2

22

2

22









 hb







p

pd
p

h

hd
DE qs                                (2.27) 

 

Энергия sE  записывается в виде [102]: 

dxb
d

c
xy

0

E s ,                                                  (2.28) 

где  – компонента поля напряжений  (см. Приложение А), созданного в 

теле с плоской трещиной конечной длины 

c
xy c

ij

l  приложенной нагрузкой 0 . 

  Энергия  обобщенного дефекта упаковки, соединяющего 

противоположные дислокации в  диполях 

E

n s -дислокаций [151,152], 

определяется выражением 

dsn )(E  ,                                                         (2.29) 
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                          (2.30) 
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s
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


                              (2.32) 

где ustsfut  ,,  и isf  – параметры материала.  

  Формулы (2.25)–(2.32) позволяют рассчитать разности энергий W . 

Для случая нанокристаллического Ni построим зависимость разности 

энергий  от безразмерной величины вектора Бюргерса дислокаций W bs / . 

Для Ni будем использовать следующие значения параметров: 73G  ГПа, 
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34.0 ,  нм [91], 352a 324.0ut Дж/м2, 055.0tsf  Дж/м2, 273.0us  

Дж/м2 и 1.0isf 10  Дж/м2 [151]. Зависимости )/( bsW  представлены на 

Рис. 2.10 для случая  нм, 30 1d 50l  нм,  70,15 n  при различных 

значениях внешнего сдвигового напряжения  . Следует отметить, что в 

рамках модели внешнее сдвиговое напряжение   определяется как сдвиговое 

напряжение, создаваемое внешним растягивающим напряжением 0  в 

плоскости трещины при отсутствии трещины, и дается выражением 

 cossin0 .  

40  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  Как следует из Рис. 2.10, при  =0.5, 1 или 1.3 ГПа разность энергий 

 не является монотонно убывающей функцией W bs /  при 1/0  bs . Это 

означает, что при этих значениях внешнего сдвигового напряжения   для 

зарождения диполя -дислокаций Шокли требуется преодоление 

энергетического барьера. При сдвиговых напряжениях 4

b

.1  ГПа (см. 

кривые, соответствующие 6.1  или 2 GPa на Рис. 2.10) разность энергий 

 отрицательна и монотонно убывает с ростом отношения W bs /  в 

интервале 1/0  b s . Это говорит о возможности безбарьерного зарождения 

диполя частичных -дислокаций Шокли при 4b .1  ГПа. 
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Рис. 2.10 Зависимость разности энергий W , характеризующей зарождение диполя 

частичных -дислокаций, от отношения модулей векторов Бюргерса при b/s s

6.различных значениях приложенного сдвигового напряжения 1,3.1,1,5.0  и 2 GPa. 
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2.2.2. Влияние образования нанодвойника вблизи вершины трещины на 

трещиностойкость нанокристаллического материала 

 

 Изучим влияние квадруполя  -дисклинаций, который появился в 

результате зарождения деформационного нанодвойника вблизи вершины 

трещины, на трещиностойкость нанокристаллического материала. Для этого 

рассмотрим отдельный нанодвойник ABEF (Рис. 2.9e), который образовался 

вблизи вершины плоской трещины нормального отрыва в деформируемом 

нанокристаллическом материале. Зарождение нанодвойника ABEF 

сопровождается образованием квадруполя  -дисклинаций, поля 

напряжений которых оказывают влияние на рост трещины. Для анализа 

влияния дисклинационного квадруполя на развитие трещины воспользуемся 

энергетическим критерием роста трещины. В рассматриваемом нами случае 

плоского напряженного состояния этот критерий имеет вид [153]: 

eIII KK
G


2)(

2

1 22 


,                                           (2.33) 

где  и  – коэффициенты интенсивности нормальных и сдвиговых 

напряжений соответственно; 

IK IIK

 e  (где   – удельная поверхностная 

энергия) для трещины, которая распространяется внутри зерна, и 

2/be    (где b  – удельная энергия границы зерна) для трещины, 

которая растет вдоль границы зерна. В рассматриваемом нами случае (Рис. 

2.9), внешняя нагрузка 0  действует в направлении, перпендикулярном 

направлению роста трещины. В этом случае коэффициенты интенсивности 

 и  выражаются следующими формулами: IK IIK

q
III kKK   ,    ,                                       (2.34) q

IIII kK 

где  – коэффициент интенсивности напряжений, созданных внешней 

нагрузкой 


IK

0 , а  и  – коэффициенты интенсивности напряжений, 

созданных квадруполем -дисклинаций (Рис. 2.9e).  

q
Ik q

IIk


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  Локальная пластическая деформация, связанная с образованием 

нанодвойника, влияет на дальнейший рост трещины. Это влияние можно 

учесть путем введения критического значения коэффициента интенсивности 

напряжений , на который оказывает влияние квадруполь ICK  -

дисклинаций, возникший в результате зарождения нанодвойника. В 

результате критическое условие роста трещины имеет следующий вид [150]:  

ICI KK  .                                                      (2.35) 

 Подставляя (2.34) в (2.33) и учитывая равенство (2.35) получаем 

выражение для расчета  [154]: ICK

,)()( 22 q
IC

q
IICICIC kkKK                                      (2.36) 

где 
ICI KK

q
I

q
IC kk


  , 

ICI KK

q
II

q
IIC kk


   и )1/(4   eIC GK  – критическое 

значение коэффициента интенсивности напряжений в случае хрупкого 

разрушения, то есть в случае отсутствия квадруполя  -дисклинаций.  

 Для анализа влияния зарождения нанодвойника ABEF вблизи вершины 

трещины на дальнейший рост этой трещины необходимо сравнить значения 

критических коэффициентов интенсивности напряжений  и . 

Условие  означает, что вязкость разрушения растет, и, 

следовательно, образование нанодвойника ABEF повышает 

трещиностойкость материала. При  трещиностойкость материала 

снижается. 

ICK 
ICK


ICIC KK 


ICIC KK 

  Рассчитаем величину  в случае, представленном на Рис. 2.9e, когда 

у вершины трещины зарождается квадруполь 

ICK

 -дисклинаций. При расчете 

будем считать, что плечи  и  квадруполя дисклинаций малы по 

сравнению с длиной трещины 

h d

l  ),( ldh  , что позволяет нам при расчете 

коэффициентов  и  воспользоваться приближением полубесконечной 

трещины. В случае полубесконечной трещины дисклинация, находящаяся в 

вершине трещины в точке A, выходит на свободную поверхность и исчезает, 

q
Ik q

IIk
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что превращает дисклинационный квадруполь в три отдельные дисклинации. 

Для конфигурации (Рис. 2.9e) коэффициенты интенсивности напряжений  

и  рассчитываются с помощью выражений [154]:  

q
Ik

q
IIk

],)2/3sin()2/[sin(~)1(),(

],)2/3cos()2/cos(3[~)1(),(

)),1(22/(),(

)),1(22/(),(

3

1
2

3

1
1

2

1

















k
kkk

k

k
kkk

k

q
II

q
I

rtf

rtf

tfdGk

tfdGk









                 (2.37) 

где ,/ dh  ,,~,1~,1~
13

2
21   trtrr  t

),cot2/(2cot2/ tarctarc 2   

),2/(2cot2/3   tarc  )(x  – функция Хэвисайда, которая 

равна 1 при 0x  и нулю при 0x . 

  50 

 40 

 

 

 

 

 

 

 

  С помощью формул (2.36) и (2.37) рассчитаем отношение  

критических значений коэффициентов интенсивности напряжений. 

Зарождение нанодвойника ABEF (приводящее к образованию квадруполя 

-дисклинаций) повышает трещиностойкость материала, если  

и снижает, если . 


ICK



ICK /

/ 
ICK 1

1

ICK

/ 
ICIC KK

1 2 3 4 5 6

10 

20 

30 

d,
 n

m
 

1.5

2

2.5

3
3.5

h, nm 
Рис. 2.11 Карта безразмерного критического значения  коэффициента 

интенсивности напряжений в координатах ( , ). 


ICIC KK /

eqhd
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  Карта уровней отношений критических значений 

коэффициентов интенсивности напряжений в координатах ( d , ) 

представлен на Рис. 2.11 для случая внутризеренной трещины в 

нанокристаллическом Ni при 


ICIC KK /  

h

1725  Дж/м2 [91] и  70 . Пунктирная 

линия на Рис. 2.11 описывает формоизменение нанодвойника ABEF, которое 

соответствует наибольшему возможному значению отношения  

Другими словами, такое формоизменение нанодвойника локально 

максимально повышает трещиностойкость материала.  


ICIC KK / .

 

2.2.3 Резюме 

 

Таким образом, зарождение и эволюция деформационных 

нанодвойников вблизи вершин трещин в деформируемых 

нанокристаллических материалах может эффективно реализовываться за счет 

идеальных наноскопических сдвигов (Рис. 2.9). В настоящей работе 

показано, что рост нанодвойника за счет идеальных наноскопических 

сдвигов является энергетически выгодным процессом вблизи вершин трещин 

в деформируемом нанокристаллическом Ni в широком диапазоне параметров 

внутренней структуры материала при значениях локального сдвигового 

напряжения  , превышающих 1.4 ГПа. Зарождение таких нанодвойников и 

связанной с ними дисклинационной структуры вблизи вершин трещин 

снижает высокие локальные напряжения, действующие около этих вершин. 

Наши вычисления показали, что трещиностойкость нанокристаллического 

материала увеличивается с уменьшением размера зерна  и/или увеличением 

толщины нанодвойника  (Рис. 2.11). Таким образом, зарождение и 

эволюция нанодвойников увеличивает вязкость разрушения хрупких 

нанокристаллических материалов и, как следствие, может служить 

эффективным механизмом повышения трещиностойкости таких 

наноматериалов. 

d

h
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Приложение A 

 

Рассмотрим нанокристаллический материал, находящийся под 

действием внешней растягивающей нагрузки   (Рис. 2.6). Пусть под 

действием этого напряжения образуется трещина одновременно плоского 

сдвига и нормального разрыва длины  (Рис. 2.6).  L

 0  

  y
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рассмотрим отдельно случаи образования трещины разрыва и 

сдвиговой трещины. Сначала исследуем случай образования трещины 

разрыва, дислокационная модель которой представлена на Рис. A1a в системе 

координат yxO   [91]. При заданной на Рис. 2.6 ориентации трещины, 

трещина разрыва образуется под действием внешнего напряжения 

. В модели принимается  2
0 sin 4/  , тогда 2/0   . В этом случае 

суммарное напряжение, действующие в материале с трещиной разрыва в 

системе координат , представимо в виде [91]: yxO 

 (a)

 x
L/2-L/2 O

 0 

 0 

 y

 (b)

 x
L/2-L/2 O

 0

Рис. A1 Дислокационная модель плоской трещины нормального отрыва (a) и трещины 

плоского сдвига (b). 
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,),()(),( 0

2/

2/
jyiy

L

L

b
ij

n
ij xdyxxxyx y   



                           (1a) 

где  - поле напряжений дислокации с вектором Бюргерса , 

расположенной на линии (

),( yxxyb
ij  yb e

)0,  yxx , )(x   - линейная плотность таких 

дислокаций, ij  - символ Кронекера. 

 Выражение для )(x   имеет вид [89]: 

,
4/)(

4/

1
)(

2/

2/

22
0

222 
















 



Cxd
xx

xLx

xLDb
x

L

L




                   (2a) 

где . В нашем случае 



2/

2/

)(

L

L

xdxC  00 )(    constx  формула (2a) принимает 

вид 

22

0

)2/(4/

)2/(
)(

LxLDb

Lx
x








 .                                             (3a) 

 Величины  рассчитываются по формулам [91] ),( yxyb
ij 

,
])2/[(

])2/)[(2/(
222

22

yLx

yLxLx
Dbyb

xx 


    ,
])2/[(

]3)2/)[(2/(
222

22

yLx

yLxLx
Dbyb

yy 


  

,
]~)2/~[(

])2/[(
222

22

yLx

yLxy
Dbyb

yx 


                                                   (4a) ).( yyy b
yy

b
xx

b
zz   

 Используя формулы (1a-4a) запишем в системе координат yxO   (Рис. 

A1a) выражения для компонент суммарного поля напряжений, действующего 

в материале с трещиной разрыва. После ряда вычислений получаем 

следующие формулы: 



 ,])4/(5)4/(6[

])4/(3)4/(2[

))(1(
22

2222224

2222224

222
6

0

LxyLxyQy

LxyLxyQx

QxQyyxP
P

n
xx












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

 ,])4/()4/(23[

])4/()4/(65[

))(1(
22

2222224

2222224
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6
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LxyLxyQy

LxyLxyQx

QyQxyxP
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n
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










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                                 (5a) 
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

 ,])4/(3)4/(2[

])4/()4/(23[

))(1(
22

)sign(

2222224

2222224
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LxyLxyQx

QyQxyxP
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yxn
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
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где  и  2/12222222 ]4)4/[( yxLyxP  .)]4/([ 2/12222 LyxPQ 

 Полученные компоненты  поля напряжений удовлетворяют 

уравнениям равновесия и граничным условиям на берегах разреза трещины. 

n
ij

 Компоненты  в системе координат  (Рис. 2.6) имеют следующий 

вид: 

n
ij Oxy

).,2/( dxyLyxn
yy

n
xx    

).,2/( dxyLyxn
xx

n
yy     

).,2/( dxyLyxn
yx

n
xy                                 (6a) 

 Аналогичным образом можно рассмотреть случай образования 

сдвиговой трещины, дислокационная модель которой представлена на Рис. 

A1b. При заданной на Рис. 2.6 ориентации трещины, трещина плоского 

сдвига образуется под действием внешнего напряжения  2sin)2/(0   (при 

4/   2/0  

s
ij

). В этом случае, используя схему расчета аналогичную 

приведенной для трещины разрыва, получаем следующие выражения для 

компонент  суммарного поля напряжений, действующего в материале с 

трещиной плоского сдвига:  
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 Компоненты  поля напряжений также удовлетворяют уравнениям 

равновесия и граничным условиям на берегах разреза трещины. 

s
ij

 В системе координат Oxy  (Рис. 2.6) поля напряжений  представимы в 

виде 

s
ij
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s
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ГЛАВА 3 

ЗЕРНОГРАНИЧНЫЕ МОДЫ НАНОМАСШТАБНОЙ 

ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ И ИХ ВЗАИМОДЕЙСТВИЕ В 

НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ ПЛЕНКАХ 

 

Твердотельные пленки и покрытия представляют собой предмет 

интенсивных экспериментальных и теоретических исследований 

фундаментального характера (например, [155-172]), что мотивируется их 

широким применением в современных высоких технологиях. Стабильность 

физических свойств пленок и покрытий, имеющая первостепенную важность 

для их технологического использования, существенно зависит от 

присутствия в них дефектов и полей напряжений. Так, возникающее в силу 

структурных и других факторов различие между параметрами 

кристаллических решеток в кристаллической структуре материалов 

подложек и пленок (покрытий) обусловливает возникновение в пленках 

(покрытиях) внутренних напряжений – напряжений несоответствия, которые 

существенно влияют на эволюцию структуры и функциональных свойства 

пленок (покрытий) [170-172]. Основным механизмом релаксации 

напряжений несоответствия в монокристаллических и поликристаллических 

пленках является образование ансамблей дислокаций несоответствия на 

границе раздела пленки с подложкой [170-172]. В последние годы особое 

внимание уделяется изучению структуры и свойств нанокристаллических 

пленок и покрытий [160-164]. При этом отмечается, что уровень напряжений 

несоответствия в нанокристаллических пленках (покрытиях) существенно 

ниже по сравнению с таковым в обычных монокристаллических и 

поликристаллических пленках (покрытиях) [163,164]. Данный 

экспериментально установленный факт может быть связан с наличием 

большого числа границ зерен в нанокристаллических пленках, поскольку 

такие границы имеют свойства, которые существенно отличаются от свойств 

объемной кристаллической фазы, и способны задавать специфические для 



 121

нанокристаллического состояния микромеханизмы релаксации напряжений 

несоответствия. 

Основной целью этой главы является построение теоретических 

моделей, которые описывают новые микромеханизмы релаксации 

напряжений несоответствия в нанокристаллических пленках и покрытиях. 

При написании Главы 3 использовались материалы, опубликованные 

автором в соавторстве в работах [1a,14a,15a,19a,22a,31a]. 

 

3.1 Диполи дисклинаций несоответствия в нанокристаллических 

пленках и покрытиях 

 

В этом разделе будет предложена теоретическая модель, описывающая 

особый микромеханизм релаксации напряжений несоответствия в 

нанокристаллических пленках и покрытиях. Согласно представлениям 

предлагаемой модели, в нанокристаллических пленках и покрытиях при 

определенных условиях реализуется межзеренное скольжение, которое 

сопровождается образованием ансамбля диполей дисклинаций (ротационных 

дефектов). Такие диполи создают поля упругих напряжений, которые 

частично компенсируют напряжения несоответствия в нанокристаллических 

пленках и покрытиях. 

 

3.1.1 Модель образования дисклинационных диполей в системе 

пленка/подложка 

Рассмотрим систему пленка–подложка, которая состоит из 

нанокристаллической пленки толщиной H  и полубесконечной 

кристаллической подложки. Вследствие различия между параметрами 

кристаллических решеток подложки и пленки в пленке присутствуют 

напряжения несоответствия. В рамках предлагаемой модели в пленке 

происходит межзеренное скольжение, что, согласно [165,166], приводит к 

образованию диполей клиновых дисклинаций (Рис. 3.1). Мощности   
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дисклинаций равны по модулю углам разориентировки границ наклона, 

перемещающихся при межзеренном скольжении, а плечи  диполей 

(расстояния между дисклинациями одного диполя) равны по модулю 

перемещениям соответствующих границ [165,166] (Рис. 3.1). Поля упругих 

напряжений диполей дисклинаций частично компенсируют напряжения 

несоответствия в нанокристаллических пленках и покрытиях. 

L
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Для теоретической оценки условий, при которых образование диполей 

клиновых дисклинаций в нанокристаллической пленке является 

энергетически выгодным, ниже мы рассмотрим модельную систему пленка–

подложка (Рис. 3.2). В такой модельной системе в пленке зарождается 

бесконечный ряд одинаковых двуосных диполей клиновых дисклинаций, 

обладающих мощностью   и образующих периодическую структуру с 

периодом p  (рис. 3.2).  

 

 

 

 

 

 

 

Substrate 

Coating

A B

Рис. 3.1 Нанокристаллическая пленка на подложке. Межзеренное скольжение 

приводит к образованию диполей дисклинаций (треугольники). 

Substrate 

Coating 
h

t 
        

+  

H 
 

 p

+  +  +  

Рис. 3.2 Модель системы пленка–подложка с периодически распределенными 

диполями клиновых  -дисклинаций.
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Расстояние от свободной поверхности до всех дисклинаций одного 

знака зафиксировано и равно  (в случае на Рис. 3.2 это отрицательные 

дисклинации

h

 ). Положение дисклинаций противоположного знака 

определяется величиной плеча  дисклинационных диполей и углом L  , 

который отсчитывается относительно нормали к поверхности подложки (см. 

Рис. 3.2). Предполагается, что пленка и подложка являются 

упругоизотропными и имеют одинаковые значения упругих модулей: модуля 

сдвига G  и коэффициента Пуассона  . Граница между пленкой и подложкой 

характеризуется дилатационным параметром несоответствия 

, где  и   параметры кристаллической решетки пленки 

и подложки, соответственно. В общем случае поля внутренних напряжений в 

нанокристаллической пленке задаются многими факторами, в частности, 

ориентацией зерен относительно кристаллической решетки подложки, 

дилатационным параметром несоответствия 

fa/)saaf ( f  fa sa

f , различием коэффициентов 

термического расширения материалов пленки и подложки и др. Учет всех 

таких факторов представляется весьма трудоемкой отдельной задачей, 

которая выходит за рамки настоящей работы, посвященной теоретическому 

исследованию особого микромеханизма релаксации внутренних напряжений 

в нанокристаллических пленках и покрытиях (а не детальному описанию 

этих напряжений). Для целей настоящей работы мы воспользуемся 

приближенным описанием внутренних напряжений как напряжений 

несоответствия, задаваемых дилатационным параметром несоответствия f .  

Отметим некоторое сходство предлагаемой модели с моделью [166]. 

Обе модели рассматривают конфигурации клиновых дисклинаций в качестве 

дефектных конфигураций, обеспечивающих частичную релаксацию 

напряжений несоответствия в нанокристаллических пленках и покрытиях. 

Диполи и квадруполи дисклинаций зарождаются на тройных стыках границ 

зерен при межзеренном скольжении [165] и миграции границ зерен [166], 

соответственно. Поэтому именно нанокристаллическое состояние пленки 
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(покрытия), характеризующееся очень высокой плотностью тройных стыков 

границ зерен, обусловливает эффективное зарождение дисклинаций и 

действие их дипольных и квадрупольных конфигураций в качестве дефектов, 

обеспечивающих частичную релаксацию напряжений несоответствия. В 

обычных поликристаллических пленках плотность тройных стыков мала, что 

задает малую плотность дисклинационных конфигураций и их 

неэффективность при релаксации напряжений несоответствия. В 

монокристаллических пленках границы зерен и их тройные стыки 

отсутствуют вообще. Как следствие, дисклинационные конфигурации 

способны вносит существенный вклад в релаксацию напряжений 

несоответствия только в нанокристаллических пленках и покрытиях. 

 

3.1.2 Энергетические характеристики зарождения дисклинационных 

диполей в системе пленка/подложка 

 

 Рассмотрим процесс образования отдельного диполя дисклинаций 

несоответствия в системе пленка/подложка. Зарождение такого 

дисклинационного диполя в исходно бездефектной пленке характеризуется 

следующей разностью энергий W  (на единицу длины дисклинации): 

f
self EEW   int                                                   (3.1) 

где   собственная энергия дисклинационного диполя, а   энергия 

взаимодействия дисклинационного диполя с полем несоответствия. 


selfE fE 

int

Собственная энергия  дисклинационного диполя (на единицу 

длины дисклинации) задается известной формулой [102]: 


selfE

,
4sin

ln
2

1
cos

2 2

222
2

22








 


L

tLLD
Eself


                       (3.2) 

где )],1(2/[   GD  cos)2/(Lht    расстояние от свободной 

поверхности до центра дисклинационного диполя (Рис. 3.2). Энергия 
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взаимодействия дисклинационного диполя с полем напряжений 

несоответствия определяется формулой [166]: 

 cos)1(4int LtfDE f                                        (3.3) 

 Из (3.1)–(3.3) получаем следующее выражение для изменения энергии 

:  W








 





L

ft

L

tLLD
W


 cos)1(84sin

ln
2

1
cos

2 2

222
2

22

          (3.4) 

Зарождение отдельного дисклинационного диполя в пленке 

энергетически выгодно при 0W . Как следует из формулы (3.4), 

необходимым (но не достаточным) условием энергетической выгодности 

зарождения дисклинационного диполя является условие 0cos f . 

Последнее условие означает, что при 0f  дисклинационный диполь 

образуется только в случае, когда угол   находится в интервале: 

2/2/   . Для 0f  дисклинационный диполь образуется только в 

случае, когда угол   находится в интервале: 2/32/   . 

  Используя формулу (3.4), построим зависимости изменения энергии 

 от плеча L дисклинационного диполя (которое равно величине 

перемещения тройного стыка при межзеренном скольжении [165,166]). Для 

расчетов положим, что 

W

,0  30H  nm и 2/Hh  . Также будем 

использовать следующие значения параметров, которые характерны для 

систем пленка/подложка AlN/6H-SiC: 131G GPa, 287.0  [167], 009.0f  

[168] и систем пленка/подложка GaN/6H-SiC: 67G GPa, 352.0  [167], 

0357.0f  [168]. Указанные выше значения модулей упругости и 

коэффициента Пуассона относятся к материалам пленки. В модели не 

учитывается различие в упругих модулях пленки и подложки, поскольку 

рассматриваемая дефектная конфигурация формируется в пленке достаточно 

далеко от границы раздела между пленкой и подложкой. 

На рис. 3.3 представлены зависимости )(LW  для различных значений 

мощности   дисклинационного диполя. Как следует из Рис. 3.3, для системы 
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AlN/6H-SiC (рис. 3.3a) при  20  и  существует положение 

устойчивого равновесия дисклинаций, соответствующее минимуму

30

W , в то 

время как при  5  дисклинационному диполю энергетически выгодно 

неограниченно расширяться (увеличивать плечо диполя). Вместе с тем, в 

системе GaN/6H-SiC (рис. 3.3b) дисклинационному диполю энергетически 

выгодно расширяться (для 5L  nm) как в случае  5 , так и при  20  

или . 30

 ba
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Используя формулу (3.4), рассчитаем условия, при которых у 

дисклинаций диполя существует положение устойчивого равновесия, а также 

соответствующее равновесное плечо диполя. Равновесное плечо eLL   

рассчитывается из условия 0)/( 
 eLL

LW . Подстановка последнего 

соотношения в формулу (3.4) дает следующее уравнение для определения : eL

q
te

 cos
2L

LtL

t

L

e

eee

e





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sin
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


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
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,          (3.5) 

где cos)2/( eLh et  , а  /)1(8 fq  . Наряду с уравнением (3.5), 

равновесное плечо  также должно удовлетворять 

условию

eL

0)/( 22 
LL

LW 
e

, при котором положение равновесия 

дисклинаций диполя является устойчивым. 
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1 2 3 4 5
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Рис. 3.3 Зависимости энергии W, характеризующей образование отдельного 

дисклинационного диполя в пленке, от его плеча при различных значениях 

мощности 

L

  дисклинационного диполя в системах пленка–подложка AlN/6H-SiC

(a) и GaN/6H-SiC (b). 
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 Зависимости безразмерного равновесного плеча диполя  от 

параметра 

hLe /

q  при различных значениях угла   приведены на рис. 3.4a и b 

для случаев 0f  и 0f  соответственно. Как следует из Рис. 3.4, 

равновесное плечо диполя  увеличивается с ростом eL q . Это означает, что 

 растет при увеличении абсолютной величины несоответствия |f| и/или 

уменьшении абсолютной величины 

eL

  мощности дисклинаций. 

 ba
 

 

 

 

 

 

 

 

 

Равновесное плечо  существует, если величина параметра eL q  меньше 

некоторого критического значения )(cq , которое соответствует крайней 

правой точке на каждой из кривых на Рис. 3.4a и b. При )(cqq   уравнение 

(3.5) не имеет решений, и энергия W  уменьшается с ростом плеча L диполя 

при любом значении L. В этом случае дисклинационный диполь может 

расширяться неограниченно, по крайней мере, пока движущаяся при 

межзеренном скольжении дисклинация не приблизится к соседнему 

тройному стыку или не достигнет межфазной границы между пленкой и 

подложкой (или свободной поверхности пленки). Увеличение L также 

повышает вероятность зарождения трещины в окрестности 

дисклинационного диполя [165,166]. 
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Рис. 3.4 Зависимости безразмерной равновесной длины плеча 

дисклинационного диполя от параметра 

hLe /

0f  (a) и 0  (b).  для fq
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 Используя определение параметра q , соотношение )(cqq  , 

описывающее случай неограниченного расширения дисклинационного 

диполя, можно переписать в виде c  , где )(/)1(8  сс qf . В 

частности, при 0  и 3.0  с учетом 43.2)0( cq , получаем: fc 4.13 . 

Для системы AlN/6H-SiC (характеризующейся несоответствием 009.0f ) 

последнее соотношение дает:  9.612.0c , а для системы GaN/6H-SiC (с 

0357.0f ) из этого соотношения получаем: 4.27c . Существенное 

отличие значений параметра c  для AlN/6H-SiC и GaN/6H-SiC объясняет 

различие в поведении зависимостей )(LW  для этих двух систем (см. рис. 

3.3a и 3.3b). В частности, вследствие относительно малого значения c  для 

AlN/6H-SiC на зависимостях )(LW  для этой системы при 20  и  

появляются минимумы, в то время как минимумы на зависимостях 

30

( )LW  

для системы GaN/6H-SiC (характеризуемой большим значением c ) 

отсутствуют (при 5L  nm) даже при  30 . 

 

Рассмотрим зарождение бесконечного модельного ряда 

дисклинационных диполей в системе пленка/подложка (Рис. 3.2). Зарождение 

такого ряда диполей дисклинаций несоответствия, характеризуется 

разностью W   энергий (на единицу площади сечения пленки, 

параллельного ее свободной поверхности) системы пленка–подложка в 

состоянии с периодическим рядом дисклинационных диполей и в исходном 

бездефектном состоянии. Зарождение ряда диполей является энергетически 

выгодным в случае 0W . Разность полных энергий системы 

пленка/подложка определяется следующей формулой: 

   intint
1

EEE
p

W f
self  ,                                 (3.6) 

где энергии  и задаются формулами (3.2) и (3.3) соответственно, а 

  энергия взаимодействия между диполями дисклинаций (на один 


selfE fE 

int


intE
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диполь и на единицу длины дисклинации). Энергия  рассчитывается с 

помощью известной формулы [102] парного взаимодействия между 

дисклинациями. В результате получаем: 


intE





















(

(
ln

i

i

h

h 


4

1 1
22

2222
12

int
)()

)()

4

)()(
)1(

i j ii

iiiii
ii

i

pjph

pjphpjphh
hhDE  ,  

(3.7) 

где ;4121 hhhhh   cosL3243 hhhhh  ; 031  pp ; 

sinL4,2p  . Формулы (3.2), (3.3), (3.6) и (3.7) позволяют рассчитать 

разность W   полных энергий дефектной системы. 

 

 Проведем численный расчет зависимостей разности энергий W   от 

основных параметров дефектной структуры на примере систем 

пленка/подложка типа AlN/6H-SiC и GaN/6H-SiC. Значения упругих модулей 

(  и G  ) и несоответствия f  для AlN/6H-SiC и GaN/6H-SiC приведены выше 

при построении зависимостей на Рис. 3.3 и Рис. 3.4. 

 
a b W, eV/nm2 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

На Рис. 3.5 представлены результаты численного расчета зависимостей 

W   от угла   для систем AlN/6H-SiC (рис. 3.5a) и GaN/6H-SiC (рис. 3.5b) 

при значениях плеча  дисклинационных диполей: L 1L

0

 nm, 1.5 nm и 2 nm. 

-1

-15

-5

GaN/6H-SiC

-30 30 -60 60 -90 90

W, eV/nm2 

 L = 2 nm 

 1.5 

 1 

, deg. AlN/6H-SiC 0.5 

-90 90

 L = 2 nm
 1.5

 1

, deg.
-60 -30 30 60

-0.5 

-1.5 

Рис. 3.5 Зависимости изменения энергии системы W от угла   (который задает 

направление межзеренного скольжения) при различных значениях плеча 

дисклинационных диполей в системах пленка–подложка AlN/6H-SiC (a) и GaN/6H-SiC (b).

L
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В расчетах использовались следующие параметры дефектной структуры: 

30p  nm, 30H  nm, 2/Hh  ; 10  и  20  для AlN/6H-SiC и GaN/6H-

SiC. Из Рис. 3.5 видно, что для всех систем пленка/подложка наиболее 

выгодными (с энергетической точки зрения) для зарождения 

дисклинационных диполей являются границы зерен, плоскости которых 

ориентированы перпендикулярно свободной поверхности пленки (  0 ). 

При этом увеличение плеча  дисклинационных диполей увеличивает 

выигрыш в полной энергии системы. 

L

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Далее рассмотрим зависимости разности энергий W   от плеча  

дисклинационных диполей при значениях мощности 

L

  и значениях  0 , 

30p  nm, 30H  nm, 2/Hh  . Эти зависимости )(W  L  представлены на 

Рис. 3.6a и b для систем AlN/6H-SiC и GaN/6H-SiC соответственно. Из Рис. 

3.6a видно, что, в случае системы AlN/6H-SiC на всех представленных 

зависимостях )(LW  имеются точки минимума, соответствующие 

положению устойчивого равновесия дисклинаций, а именно положению, 

которое характеризуется некоторым равновесным значением плеча  

дисклинационных диполей. В случае системы GaN/6H-SiC на кривых 

 при 

eL

)(LW   5  точки минимума отсутствуют, что свидетельствует о 
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Рис. 3.6 Зависимости изменения энергии системы W от плеча  дисклинационных 

диполей при различных значениях мощности 

L

  дисклинационных диполей в 

системах пленка–подложка AlN/6H-SiC (a) и GaN/6H-SiC (b). 
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возможности неограниченного расширения (увеличения L) дисклинационных 

диполей. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 На Рис. 3.7 представлены оценки равновесной длины  плеча 

дисклинационных диполей в зависимости от величины угла 

ar
eL

  при 

различных значениях мощности   дисклинационных диполей для систем 

AlN/6H-SiC (Рис. 3.7a) и GaN/6H-SiC (Рис. 3.7b) при 30p  nm, 30H  nm и 

2/Hh  . Поскольку дефектная конфигурация симметрична относительно 

плоскости с  0 , то на Рис. 3.7 рассматривается интервал углов 

900  . Из зависимостей  (Рис. 3.7) следует, что уменьшение 

мощности 

)L (ar
e

  дисклинационных диполей увеличивает значение равновесного 

плеча  дисклинационных диполей. При определенных значениях углов ar
eL   

(  45 ) и мощности   (при  5  для AlN/6H-SiC (Рис. 3.7a), и  10  и 

 для GaN/6H-SiC (Рис. 3.7b)) на кривых  имеются разрывы, 

которые соответствуют режиму неограниченного роста плеч 

дисклинационных диполей. 

 20 )(ar
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Рис. 3.7 Равновесное плечо дисклинационных диполей как функция угла ar
eL    при 

различных значениях  мощности   дисклинационных диполей для систем пленка–

подложка AlN/6H-SiC (a) и GaN/6H-SiC (b). 
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3.2 Релаксация напряжений несоответствия путем зернограничной 

диффузии в нанокристаллических пленках 

 

В этом разделе будет разработана теоретическая модель, которая 

описывает новый, специфический для нанокристаллического состояния 

микромеханизм релаксации напряжений несоответствия в 

нанокристаллических пленках, а именно релаксацию напряжений 

несоответствия посредством ускоренного диффузионного массопереноса по 

границам зерен. 

Рассмотрим систему «пленка–подложка», которая состоит из 

нанокристаллической пленки толщиной H  и полубесконечной 

монокристаллической подложки (Рис. 3.8а). Вследствие различия между 

параметрами кристаллических решеток подложки и пленки в пленке 

присутствуют напряжения несоответствия. Предполагается, что пленка и 

подложка являются упругоизотропными твердыми телами. Граница между 

пленкой и подложкой характеризуется дилатационным 

несоответствием , где  и   параметры кристаллической 

решетки пленки и подложки соответственно. В общем случае поля 

внутренних напряжений в нанокристаллической пленке задаются многими 

факторами, в частности, ориентацией зерен относительно кристаллической 

решетки подложки, дилатационным несоответствием f, различием 

коэффициентов термического расширения материалов пленки и подложки 

(например, [170-172]). Учет всех таких факторов представляется весьма 

трудоемкой отдельной задачей, которая выходит за рамки настоящей работы. 

В рамках предлагаемой модели мы воспользуемся приближенным описанием 

внутренних напряжений в нанокристаллической пленке. Будем предполагать, 

что внутренние растягивающие или сжимающие напряжения 

ffs aaaf /)(  fa sa

f  в пленке 

действуют в плоскости, параллельной ее свободной поверхности, и 

складываются из напряжений несоответствия и дополнительных 

напряжений, возникающих в пленке в результате пластической деформации. 
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В первом приближении напряжения f  можно представить в виде 

[170,171]: 

)(
)1(

)1(2
cf f

G 

 




                                           (3.8) 

В формуле (3.8) G  и   – модуль сдвига и коэффициент Пуассона материала 

пленки соответственно, а c  – усредненная пластическая деформация 

растяжения или сжатия в плоскости, параллельной свободной поверхности 

пленки.  

 В монокристаллических и поликристаллических пленках пластическая 

деформация, обеспечивающая релаксацию напряжений несоответствия, 

обычно осуществляется посредством зарождения решеточных дислокаций на 

свободной поверхности пленки и их перемещения на межфазную границу 

«пленка/подложка» [170-172]. Это соответствует доминирующей моде 

пластической деформации в монокристаллических и поликристаллических 

материалах – решеточному дислокационному скольжению. В 

нанокристаллических материалах моды деформации, реализуемые в 

границах зерен, вносят существенный (нередко определяющий) вклад в 

пластическую деформацию. В частности, пластическая деформация 

посредством диффузионного массопереноса по границам зерен (называемая 

деформацией Кобла) вносит значимый вклад в пластическую деформацию 

массивных нанокристаллических образцов, особенно при низких скоростях 

пластического деформирования и повышенных температурах [173–175]. 

Будем предполагать, что пластическая деформация посредством 

диффузионного массопереноса по границам зерен происходит также и в 

нанокристаллических пленках и покрытиях под действием напряжений 

несоответствия (Рис. 3.8). В случае 0f , изображенном на Рис. 3.8, 

рассматриваемая деформация (деформация Кобла) приводит к удлинению 

зерен в вертикальном направлении (перпендикулярном межфазной границе 

«пленка–подложка») за счет типичного для деформации Кобла 

массопереноса с боковых вертикальных граней зерен на горизонтальные 
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грани (параллельные межфазной границе «пленка–подложка»). Такой 

массоперенос фактически приводит к зарождению зернограничных 

дислокаций несоответствия, которые вызывают, по меньшей мере, 

частичную релаксацию напряжений несоответствия в нанокристаллических 

пленках и покрытиях. Оставляя за рамками настоящей работы аспекты, 

связанные с детализацией геометрии зернограничных дислокаций 

несоответствия и их энергетическими характеристиками, мы рассмотрим 

далее кинетику релаксации напряжений несоответствия посредством 

деформации Кобла в нанокристаллических пленках. (В частности, мы 

предполагаем, что толщина H пленки или покрытия достаточно велика, 

чтобы обеспечить энергетическую выгодность зарождения большого числа 

зернограничных дислокаций несоответствия, а именно числа, достаточного 

для практически полной релаксации напряжений несоответствия.) 

 

 
Рис. 3.8. Релаксация напряжений несоответствия в нанокристаллической пленке 

посредством ускоренного диффузионного массопереноса по границам зерен (схематично). 

(a) Исходная конфигурация модельной системы «нанокристаллическая пленка/подложка». 

Нанокристаллическая пленка состоит из зерен с прямоугольным сечением. (b) 

Пластическая деформация посредством диффузионного массопереноса по границам зерен 

приводит к удлинению зерен в вертикальном направлении (перпендикулярном межфазной 

границе «пленка/подложка») за счет массопереноса с боковых вертикальных граней зерен 

нанокристаллической пленки на горизонтальные грани (параллельные межфазной границе 

«пленка/подложка»).  
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В рассматриваемом случае в соответствии с теорией деформации Кобла 

в нанокристаллических материалах [174,176] выражение для скорости 

деформации Кобла с  имеет следующий вид: 

fgb
B

с dD
Tk

 3
                                          (3.9) 

где  – постоянная Больцмана,  – коэффициент зернограничной 

диффузии в нанокристаллической пленке, 

Bk gbD

  – объем атома пленки,   – 

толщина границы зерен в пленке, T  – температура,  – размер зерна, d   – 

коэффициент, который в общем случае зависит от типа напряженного 

состояния в образце. В первом приближении  для оценки   мы используем 

характерное значение [176] этого коэффициента для случая одноосного 

растяжения или сжатия массивного поликристаллического образца и 

положим 14 . Подставляя выражение (3.8) в формулу (3.9), получаем 

дифференциальное уравнение относительно c : 

)( c
c fA

dt

d 
                                               (3.10) 

где gb
B

D
VTk

G
A

)1(

)1(28






 , 3dV   – объем зерна, t  – время. Разделив 

переменные и проинтегрировав уравнение (3.10) с учетом начального 

условия 0)0( tc , получаем формулу для деформации, вызванной 

диффузией по границам зерен (диффузией по Коблу):  

)]exp(1[)( AtfVc  .                                    (3.11) 

В нанокристаллических материалах распределение по размерам зерен 

носит статистический характер. Следуя работе [174], полагаем, что объем 

зерен V  подчиняется логнормальному распределению: 








 
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exp
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sV
Vf V


                           (3.12) 
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где  и Vmln s  – соответственно среднее значение и среднеквадратичное 

отклонение Vln . Среднее значение объема зерна  определяется 

выражением [174] 

vm





0

2

ln ]
2

exp[)(
s

mdVVVfm VV                                  (3.13) 

Среднее значение объема зерна  также может быть представлено в 

виде [174] 

vm

3dkmV  , где d – средний размер зерна, – геометрический 

фактор, который в нашем случае полагается равным 1. Подставляя формулу 

(3.13) и выражение 

k

3dmV   в формулу (3.12), получаем: 


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                         (3.14) 

 Применим теперь процедуру усреднения к выражению (3.11) для 

деформации по Коблу. Средняя деформация c  в нанокристаллической 

пленке определяется деформацией )(Vc  в каждом отдельном зерне и 

распределением )(Vf  зерен по размерам и рассчитывается по формуле 





0

)()(
1

dVVVfV
m c

V
c                                    (3.15) 

 В рамках нашей модели диффузионный массоперенос по границам 

зерен приводит к релаксации напряжений несоответствия. Количественно это 

выражается в уменьшении абсолютного значения эффективного 

несоответствия ceff ff  . С помощью формул (3.11), (3.14) и (3.15) 

построим зависимость модуля efff  эффективного несоответствия  от 

времени  для металлических систем Ni/Cu и Cu/Ag при различных 

значениях среднего размера 

t

d  зерен. На Рис. 3.9 представлены зависимости 

)(tfeff  для систем «нанокристаллическая пленка/подложка» Ni/Cu (Рис. 3.9a) 

и Cu/Ag (Рис. 3.9b) при значениях среднего размера зерен 20,10d  и 30 nm 

(кривые 1,2 и 3 соответственно). Зависимости )(tfeff  были построены при 
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следующих значениях параметров. Для системы Ni/Cu: 73G GPa, 31.0 , 

m-3 [177], 2910094.1  5.0 nm, m2/sec [178], 21102.9 gbD 290T K, 

026.0f  [140]. Для системы Cu/Ag: 46G GPa, 38.0 , 

m-3 [177], 2910181.1  5.0 nm, m2/sec [178], 20102 gbD 290T K, 

290T K, 14.0f  [179]. Исходя из результатов работы [174], величина 

среднеквадратичного отклонения s  была взята равной 1.  

 

Рис. 3.9 Зависимости абсолютной величины | |efff  эффективного несоответствия от 

времени  для нанокристаллических систем Ni/Cu (a) и Cu/Ag (b) при различных 

значениях среднего размера зерна 

t

10d  , 20 и 30 nm (кривые 1, 2 и 3 соответственно). 

 

 Как следует из Рис. 3.9, в системе Ni/Cu со средними размерами зерен 

нанокристаллической пленки Ni, равными 10–30 nm, зернограничная 
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диффузия в никелевой пленке при комнатной температуре может 

практически полностью снять напряжения несоответствия уже в течение 

нескольких минут или даже секунд. В частности при d=10 nm исходное 

эффективное несоответствие уменьшается в 5 раз уже через 20 секунд, а при 

d=30 nm – через 10 минут после начала диффузии. Аналогичная ситуация 

имеет место и в системе Cu/Ag, где при d=10 nm исходное эффективное 

несоответствие уменьшается в 5 раз через 15 секунд, а при d=30 nm – через 

6.5 минут после начала диффузии. 

 

3.3 Резюме 

 

Таким образом, согласно результатам представленным в разделе 3.1, 

процесс зарождения дисклинационных диполей при межзеренном 

скольжении в нанокристаллической пленке в определенных условиях 

способен существенно уменьшить упругую энергию композита пленка–

подложка. В частности, в рамках предложенной теоретической модели 

показано, что зарождение дисклинационных диполей в пленке (покрытии) 

энергетически выгодно в композитах пленка–подложка для систем AlN/6H-

SiC и GaN/6H-SiC в широком интервале их структурных параметров. Как 

следствие, образование диполей дисклинаций (ротационных дефектов) при 

межзеренном скольжении служит эффективным механизмом релаксации 

напряжений несоответствия в нанокристаллических пленках и покрытиях. 

Аналогично процессу зарождения дисклинационных диполей, согласно 

результатам полученным в разделе 3.2, ускоренный диффузионный 

массоперенос по границам зерен является эффективным микромеханизмом 

релаксации напряжений несоответствия в нанокристаллических пленках и 

покрытиях. Действие такого микромеханизма эффективно именно в 

нанокристаллических пленках, в которых высока объемная доля, занимаемая 

границами зерен, и малоэффективно в поликристаллических пленках.  



 139

ГЛАВА 4 

ВЛИЯНИЕ НАНОМАСШТАБНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ 

НА ЗАРОЖДЕНИЕ И РОСТ ТРЕЩИН В НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ 

ТВЕРДЫХ ТЕЛАХ 

 

Нанокристаллические твердые тела обычно имеют высокую твердость, 

прочность и износостойкость. Вместе с тем, нанокристаллические керамики 

и металлы в подавляющем числе случаев характеризуются низкими 

показателями пластичности и трещиностойкости [160,175,180-184], которые 

крайне нежелательны для их практических приложений. В частности, низкая 

трещиностойкость нанокристаллических керамик представляет собой 

основной фактор, препятствующий широкому технологическому 

применению таких керамик [181,183]. Низкая трещиностойкость 

нанокристаллических керамик и металлов связывается с подавлением 

обычных микромеханизмов торможения трещин (прежде всего, торможения 

трещин за счет их затупления при испускании дислокаций из вершин трещин 

[180,185,186]), вследствие особенностей нанокристаллической структуры. 

Вместе с тем, известны несколько примеров получения высокопрочных 

нанокристаллических керамик с достаточно высокими показателями 

трещиностойкости [181,187-190]. Природа сочетания высокой прочности и 

функциональной трещиностойкости таких нанокристаллических керамик 

экспериментально не идентифицирована и является предметом интенсивных 

дискуссий [180-182,191]. Доминируют представления о том, что, несмотря на 

подавление обычных микромеханизмов торможения трещин, в некоторых 

нанокристаллических материалах эффективно действуют специфические 

(для наноструктур) микромеханизмы торможения трещин. Таковыми 

микромеханизмами, в частности, являются торможение трещин за счет 

эффектов локальной миграции границ зерен [192,193], ротационной 

деформации [194], зернограничного скольжения [195], а также 

комбинированного действия  зернограничного скольжения и поворотов зерен 
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[196,197]. В этой главе мы рассмотрим новый специфический 

микромеханизм торможения трещин в нанокристаллических материалах, а 

именно торможение за счет зарождения наноскопических зерен вблизи 

вершин трещин. На данный момент существуют экспериментальные данные 

[198-200] подтверждающие образование нанозерен и их агломератов в 

нанокристаллических и мелкозернистых материалах. На Рис. 4.1 

представлены микроснимки структуры нанокристаллического кобальта, на 

которых стрелками отмечены новые нанозерна, зародившиеся на границах и 

тройных стыках границ относительно больших зерен [198]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Рис. 4.1 Образование нанокристаллических зерен на границах зерен и их тройных 

стыках в нанокристаллическом кобальте (Co) [198]. 
 

 

Основной целью настоящей главы является разработка теоретических 

моделей зарождения отдельных наноскопических зерен и цепочек 

наноскопических зерен вблизи вершин трещин в деформируемых 

наноматериалах, и исследование влияния процесса зарождения таких зерен 

на рост трещин в НКМ. Также в этой главе будет рассмотрено влияние 

включений другой фазы на распространение ранее зародившихся 

микротрещин. При написании Главы 4 использовались материалы, 

опубликованные автором в соавторстве в работах 

[4a,6a,9a,11a,13a,18a,20a,25a]. 
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4.1 Зарождения новых наноскопических зерен вблизи вершин трещин в 

деформируемых нанокристаллических твердых телах 

 

В этом разделе будет разработана теоретическая модель, в рамках 

которой происходит зарождение новых наноскопических зерен, имеющих 

форму параллелограмма, вблизи вершин трещин. Затем будет проведен 

анализ влияния процесса зарождения новых нанозерен, вблизи вершин 

трещит на дальнейший рост этих трещин в нанокристаллических материалах.  

 

4.1.1 Условия образования нанозерна вблизи вершины трещины в 

нанокристаллических твердых телах 

 

Рассмотрим нанокристаллический образец со средним размером зерна 

, содержащий трещину I типа и находящийся под действием внешней 

одноосной растягивающей нагрузки 

d

0 .  
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Рис. 4.2 Зарождение нового нанозерна, имеющего форму параллелограмма и, 

связанной с ним, дефектной структуры вблизи вершины трещины в деформируемом 

нанокристаллическом твердом теле (схематично). 
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2-мерное сечение нанокристаллического образца с плоской трещиной 

длиной l  схематически представлено на Рис. 4.2. Для простоты, мы 

предполагаем, что структура материала не меняется вдоль оси , которая 

перпендикулярна плоскости 

z

xy , изображенной на Рис. 4.2. 

Это предположение позволяет нам значительно упростить 

математический анализ поставленной задачи (теоретического описания 

зарождения нанозерен и их влияния на рост трещин в нанокристаллических 

материалах), сводя задачу к рассмотрению 2-мерной структуры. В тоже 

время, 2-мерный случай определенно отражает все основные аспекты задачи. 

Также предполагается, что трещина ориентирована перпендикулярно 

направлению действию внешней нагрузки 0 , то есть является трещиной 

нормального отрыва (Рис. 4.2). Такая геометрия трещины наиболее опасна 

для целостности деформируемого образца. В системе координат, 

изображенной на Рис. 4.2, трещина распространяется вдоль оси x и 

расположена в области lx 0 . Также, в рамках модели 

нанокристаллический образец представляет собой упруго-изотропное 

твердое тело, которое характеризуется модулем сдвига G и коэффициентом 

Пуассона  .  

 Пусть  - есть поле напряжений, создаваемое внешней нагрузкой c
ij 0  

в материале с трещиной. Предполагается, что действие компоненты  

сдвигового напряжения может привести к зарождению нового зерна 

наноскопического размера вблизи вершины трещины (Рис. 4.2). В рамках 

подхода, предложенного в работах [201,202], зарождение нанозерен может 

служить специфическим микромеханизмом деформации, который 

реализуется в три этапа: (i) расщепление фрагмента AC границы зерна (этот 

фрагмент не показан на Рис. 4.2) на неподвижную границу AC 

(расположенную в том же месте, что и фрагмент AC) и подвижную границу 

BD; (ii) миграция границы зерна BD; (iii) образование двух новых границ 

зерен AB и CD (Рис. 4.2). Рост зерен, осуществляемый за счет миграции 

c
xy
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границ зерен, связан с пластическим сдвигом в нанокристаллических 

материалах [201,202] таким же образом, как и индуцируемая напряжением 

миграция границы зерна [192,193] (границы зерна BD в рассматриваемом 

случае). При этом пластическому сдвигу в наноскопической области, 

окруженной пластически недеформированным материалом, препятствует 

этот окружающий материал. В результате пластический сдвиг является 

незавершенным и приводит к образованию пластической несовместности и 

соответствующих упругих полей. Последние в духе подхода [201,202] 

эффективно моделируется как упругие поля двух диполей клиновых 

дисклинаций с мощностями   (Рис. 4.2). Новое зерно ABCD может иметь 

форму прямоугольника или параллелограмма в зависимости от формы 

области, «заметаемой» границей BD при ее миграции.  

В настоящей работе предполагается, что зарождающиеся нанозерно, 

имеет форму параллелограмма (Рис. 4.2) вблизи вершины трещины в 

нанокристаллическом образце. Зерно (параллелограмм) имеет 

наноскопические размеры s  и p , которые также являются расстояниями 

между дисклинациями (Рис. 4.2). Ориентация зерна ABCD относительно 

плоскости трещины задается углами   и   (Рис. 4.2).  

 В рамках предлагаемой модели границы зерен AC и BD  являются 

асимметричными границами наклона, а границы зерен AB и CD являются 

симметричными границами наклона и характеризуются углом 

разориентировки  (который является параметром исследуемой дефектной 

структуры). 

Каждая из асимметричных границ наклона AC и BD и симметричных 

границ наклона AB и CD может быть представлена в виде стенок непрерывно 

распределенных дислокаций с бесконечно малым вектором Бюргерса Bd


 и 

Bd 


, соответственно (Рис. 4.3a). При этом Вектор Бюргерса Bd


 образует угол 

   с плоскостью соответствующей границы (Рис. 4.3a). Дислокация Bd


, 
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моделирующие асимметричные границы наклона AC или BD представимы в 

виде суперпозиции двух дислокаций. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
         
 
 
 
 
 
 

Этими дислокациями являются дислокации с вектором Бюргерса bd


 ( -

дислокации), который параллелен плоскости соответствующей границы 
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Рис. 4.3 Дислокационно-дисклинационное представление границ нового нанозерна. 

(a) Дислокационные модели асимметричных границ наклона AC и BD и симметричных

границ наклона AB и CD. Асимметричные границы наклона AC и BD представимы в 

виде стенок -дислокаций. Симметричные границы наклона AB и CD представимы в 

виде стенок -дислокаций. (b) Разложение стенок 

Bd


Bd 


bd


Bd


-дислокаций на два ряда -

дислокаций и две стенки -дислокаций. (с) Представление стенок -дислокаций и 

-дислокаций в виде дисклинационных диполей с мощностями 

bd 


Bd 


bd 


  и   , 

соответственно. (d) Дефектная структура, образовавшаяся в результате частичной 

компенсации разориентировок ассиметричных границ наклона AC и BD за счет 

симметричных границ наклона AB и CD в стыках A, B, C и D этих границ. 
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зерен (AC или BD), и дислокации с вектором Бюргерса bd 


( -дислокации), 

который перпендикулярен плоскости соответствующей границы зерен (AC 

или BD) (Рис. 4.3b). Таким образом, границы зерен AC и BD представляются 

в виде двух рядов -дислокаций и двух стенок 

bd 

db bd -дислокаций (Рис. 4.3b), 

модули векторов Бюргерса которых связаны с вектором Бюргерса Bd


 

следующими выражениями: )sin(   dBdb  и )cos(   dBbd .  

Стенки -дислокаций имеют конечную длину, т.е. являются 

оборванными дислокационными стенками. Согласно теории дефектов в 

твердых телах [102], каждая оборванная дислокационная стенка создает поля 

напряжений, эквивалентные полям напряжений диполя клиновых 

дисклинаций. Таким образом, стенки 

bd 

bd  -дислокаций могут быть 

представлены в виде двух диполей клиновых дисклинаций мощностью 

   (Рис. 4.3с). Аналогично стенки Bd  -дислокаций, моделирующие 

симметричные границы наклона AB и CD, эквивалентны двум диполям 

клиновых дисклинаций мощностью   (Рис. 4.3с). В этом случае вектор 

Бюргерса Bd


-дислокаций связан с мощностью    дисклинаций 

следующим выражением dpdB )(   , а вектор Бюргерса рядов -

дислокаций - выражением 

db

dp)db sin()(   . Дисклинации в стыках 

границ зерен A, B, C и D с мощностью   (моделирующие симметричные 

границы наклона AB и CD) имеют знак противоположный знаку дисклинаций 

с мощностью    (моделирующих ассиметричные границы наклона AC и 

BD) (Рис. 4.3c). В результате происходит частичная компенсация 

разориентировки    ассиметричных границ наклона AC и BD за счет 

симметричных границ наклона AB и CD с разориентировкой  , что 

эквивалентно образованию дефектной структуры, состоящей из двух 

дисклинационных диполей с мощностью   и двух рядов -дислокаций 

(Рис. 4.3d). 

db

Зарождение нанозерна (Рис. 4.2) характеризуется разностью энергий 

, где  – энергия системы в начальном состоянии, 12 WWW  1W
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содержащем только трещину, – энергия системы в конечном состоянии, 

содержащем трещину и новое наноскопическое зерно (нанозерно). 

Зарождение нанозерна энергетически выгодно при выполнении условия 

. Разность энергий 

2W

0W W  (на единицу длины вдоль оси ) может быть 

записана в виде суммы трех слагаемых: 

z

gb
bbb EEEEW  E 2  2 ,                          (4.1) 

bEгде  – собственная энергия дисклинационных диполей, E  – собственная 

энергия рядов -дислокаций, db E  – энергия взаимодействия между 

дисклинационными диполями, bbE   – энергия взаимодействия между рядами 

-дислокаций, db qE  – суммарная энергия взаимодействия 

дисклинационных диполей и рядов -дислокаций с полем сдвиговых 

напряжений , созданных в теле с трещиной внешней нагрузкой

db

c
ij 0 , gbE  – 

разность энергий границ зерен в конечном и начальном состояниях. 

 В первом приближении мы пренебрежем влиянием трещины на 

энергию дисклинационных диполей E  и для расчета этой энергии 

воспользуемся известным выражением [102] для энергии дисклинационного 

диполя в бесконечном изотропном теле: 











DE
2

1
ln

2

22

p

Rp
,                                       (4.2) 

Здесь ),1(2/   G  D R  - радиус экранирования полей напряжений, 

который принимается равным ds , где  - размер зерна наноматериала. dR  
bE Собственная энергия  дислокационного ряда -дислокаций 

задается следующим образом [90,91]: 

db







 b 1ln

2

2

r

RDb
E ,                                         (4.3) 

где p)sin()b (  

b

  - суммарный вектор Бюргерса всех дислокаций 

ряда,  - суммарный  радиус экранирования ядер всех -дислокаций.  dbr 
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 Энергия взаимодействия E  между дисклинационными диполями AC 

и BD рассчитывается как работа по зарождению одного диполя в поле 

напряжений другого: 

 


 

 
py

y

R

x
xy dxdyE  ,                                       (4.4) 

где  – сдвиговая компонента поля напряжений дисклинационного диполя 

AC, 


xy

)cos(  x s , )sin(   sy . 

 Энергия взаимодействия bbE   между рядами -дислокаций AC и BD 

рассчитывается аналогичным образом как работа по зарождению одного ряда 

в поле напряжений другого. Для расчета этой энергии вычислим сдвиговую 

компоненту поля напряжений дислокационного ряда AC, используя 

известное выражение для поля напряжения краевой дислокации [90,91]: 

db

 





p

o

bb
xy pd

pyx

pyxx
D

222

22

))((

))((
)sin()(                         (4.5) 

 С помощью формулы (4.5) получим выражение для энергии 

взаимодействия bbE  : 

,)()sin()(  


 

 
py

y

R

py

bb
xy

bb pdydxxE               (4.6) 

Энергия qE  рассчитывается как работа по зарождению 

дисклинационных диполей и дислокационных рядов в поле внешнего 

напряжения вблизи вершины трещины (являющейся концентратором 

внешнего напряжения): 

,)()0()sin()(
0

0 0
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

          (4.7) 



 148

где  – компонента поля напряжений  (см. Приложение А), созданного 

приложенной нагрузкой 

c
xy c

ij

0  в твердом теле с трещиной в системе координат 

( x , y ) (Рис. 4.2).  

 Разность энергий gbE  границ зерен задается формулой: 

CACDACABgb pspsE BDp   , где AB , AC , CD  и BD  – 

удельная энергия (на единицу площади плоскости границы зерна) новых 

границ зерен AB, AC, CD и BD, тогда как CA   представляет собой удельную 

энергию границы AC в исходном состоянии (до зарождения нанозерна). В 

исследуемом случае мы предполагаем, что все рассматриваемые границы 

зерен являются высокоугловыми границами наклона. Для таких (широко 

распространенных) границ зерен, во многих материалах удельная энергия   

границ зерен является слабо возрастающей или примерно постоянной 

функцией параметра разориентировки   [203]. Как следствие, для простоты 

будем считать, что энергии всех границ зерен одинаковы: 

bCABDCDACAB    . В рамках данного предположения 

получаем: 

)2( psE bgb                                                   (4.8) 

  Формулы (4.1)-(4.8) позволяют рассчитать разность энергий W . На 

примере нанокристаллической керамики -Al2O3, с помощью формул (4.1)-

(4.8) построим зависимость разности энергий W  от угла   при различных 

значениях мощности  дисклинационных диполей. В расчетах, будем 

использовать следующие значения параметров для -Al2O3 [204]: G =169 GPa, 

23.0 , 5,1  J/m2 [205], 5,0b  J/m2 [206]. Внешнее напряжение 0  

положим равным 1 GPa, что характерно для большинства 

нанокристаллических керамик, а в качестве длины трещины L  выберем 

значение 800L  nm, которое близко (но немного меньше) к значению 

длины трещины Гриффитса в -Al2O3 при заданном уровне напряжений. 

Угол  , для простоты, положим равным  0 . В качестве размера зерна 
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выберем значение nm, тогда радиус экранирования равен 50d 50 dR nm. 

Также, в качестве разориентировки   границ AB и CD выберем значение 

 20 . Из зависимостей на Рис. 4.4 видно, что зарождение нового 

нанозерна ABCD является наиболее энергетически выгодным вдоль 

направления задаваемого углом  70 . Данный угол соответствует 

направлению действия максимального сдвигового напряжения вблизи 

вершины трещины нормального отрыва в твердом теле под действием 

растягивающей нагрузки.  

 W, eV/nm2

 
3 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  При этом увеличение мощности   дисклинационных диполей 

приводит к снижению энергетической выгодности образования нанозерна 

(Рис. 4.4). 

  Далее построим зависимость разности энергий W  от длин сторон s  и 

p  нового нанозерна при тех же параметрах системы и наиболее выгодном 

значении угла 70 (как было показано выше). На Рис. 4.5 представлены 

расчеты зависимости ),( psW , проведенные с помощью формул (1)-(8), для 

указанных параметров нанокристаллического -Al2O3. Стрелки на Рис. 4.5 

показывают направление в пространстве ),( ps , вдоль которого 

образование/рост нового нанозерна сопровождается наибольшим выигрышем 

в энергии. Анализ зависимостей на Рис. 4.5 показывает, что рост нового 

10 30 50 70 90 

-2 

-1 

1 

2 

3
, deg. 0 

2

1

Рис. 4.4 Зависимость характеристической разности энергий  от угла W  при 

различных значениях мощности  дисклинаций  5 (кривая 1), 10(кривая 2) и 

15(кривая 3). 
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нанозерна наиболее энергетически выгоден при одновременном увеличении 

сторон s  и p  нанозерна. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Более точно, при каждом значении размера s  равновесная форма 

нанозерна (параллелограмма) определяется некоторым равновесным 

значением размера , который рассчитан из условия минимума eqp

),( psW при данном s . 

 На Рис. 4.6 представлены зависимости )  при различных значениях 

мощности 

(speq

  дисклинаций. Из зависимостей на Рис. 4.6 следует, что 

равновесная форма нового нанозерна стремится к форме сильно вытянутого 

параллелограмма с отношением сторон 1 . Следует отметить, что 

образование нового нанозерна и соответствующей дисклинационной 

конфигурации энергетически выгодно, если мощность дисклинаций 

/s eqp

  

находится внутри интервала 21 cc   . 
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Рис. 4.5 Зависимость характеристической разности энергий W  от размеров  и ps  

нанозерна. 
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Кривые 1 и 4 на Рис. 4.6 задают нижний и верхний критические уровни 

мощности дисклинаций:  21c  и 142c , соответственно. 

 

4.1.2 Влияние процесса образования новых нанозерен на 

трещиностойкость нанокристаллических твердых тел 

 

Рассмотрим, какое влияние оказывает зарождение нового нанозерна 

вблизи вершины трещины на дальнейшие развитие этой трещины в 

нанокристаллическом материале. Трещина в твердом теле характеризуется 

критической длиной (длиной Гриффитса), определяемой как минимальная 

длина, при которой начинается катастрофический рост трещины при 

заданном уровне напряжений [150]. Чем больше критическая длина 

трещины, тем меньше вероятность ее перехода в режим катастрофического 

роста. Рассчитаем критическую длину  внутризеренной трещины I типа, 

которая развивается под действием суперпозиции внешней нагрузки 

cl

0  и 

поля напряжений конфигурации дефектов (которая представляет собой 

s, nm 
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Рис. 4.6 Зависимость равновесного значения размера  от размера  нанозерна при eqp s

различных значениях мощности   дисклинаций   = 2,7,11 и 14 (кривые 1, 2, 3 и 4, 

соответственно). 
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дисклинационные диполи и дислокационные ряды AC и BD (Рис. 4.2)). Для 

расчета воспользуемся силовым критерием (например, [150]): 

ICcI KllK  )( ,                                              (4.9) 

где  – коэффициент интенсивности напряжений, рассчитываемый по 

формуле: 

IK

,)0,(
2

)( dx
xl

x
yx

l
lK

l

o
yyI  

 


                            (4.10) 

Здесь yy – компонента тензора напряжений, создаваемых внешней 

нагрузкой и дефектной конфигурацией в отсутствие трещины, а  – 

критическое значение коэффициента интенсивности напряжений. Для случая 

трещины нормального отрыва в изотропной среде имеем:  

ICK

,
1

4






G

K IC                                               (4.11) 

где   – удельная энергия (на единицу площади) свободной поверхности 

трещины. Напряжение yy , входящее в формулу (10), представимо в виде 

, где  – компонента тензора напряжений, создаваемых 

дисклинационными диполями и дислокационными рядами AC и BD (Рис. 

4.2). Выражение для компоненты  может быть получено из формул [102]. 

0 d
yyyy 

d
yy

d
yy

 Формулы (4.9)-(4.11) позволяют численно рассчитать критическую 

длину  трещины, которая развивается в совместном поле внешнего 

растягивающего напряжения 

cl

0  и напряжений, создаваемых конфигурацией 

дефектов. В частном случае 0  (когда отсутствуют дисклинационные 

диполи и дислокационные ряды (Рис. 4.2)) и 0),(  yxyy , из формул (4.9)–

(4.11), мы получаем известное выражение для критической длины 

)0( cc ll  трещины нормального отрыва, раскрывающейся только под 

действием внешней растягивающей нагрузки: 

.
)1(

8
2
0





G

lc                                               (4.12) 
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Отношение  численно описывает влияние зарождения нового 

нанозерна (Рис. 4.2) на рост трещины. Формирование нового нанозерна 

повышает трещиностойкость материала, если отношение 1 и снижает 

трещиностойкость, если отношение 

cc ll /

/ cc ll

1/ cc ll .  

 
lc/lc 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Построим зависимость cc ll /  от мощности   дисклинаций, 

составляющих диполи (Рис. 4.2), которая варьируется в интервале 

21 cс    (интервал, задающий мощности, при которых зарождение 

нанозерен энергетически выгодно), для различных значений размера s  

нанозерна.  

Расчет проведем на примере нанокристаллической керамики -Al2O3, 

используя значения параметров, приведенных в предыдущем разделе. Из 

зависимостей )(/ cc ll  , приведенных на Рис. 4.7, видно, что критическая 

длина трещины растет или, другими словами, трещиностойкость 

нанокристаллической керамики -Al2O3 повышается с увеличением 

мощности   дисклинаций и/или уменьшением размера s  нанозерна. 

 

2 5 8 11 14 
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1.2 
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, deg. 
1 

cc l/Рис. 4.7 Зависимости отношения l  критических длин трещины от мощности 

дисклинаций, составляющих дипольные конфигурации, при различных значениях 

размера нанозерна , 20 и 30 nm (кривые 1, 2 и 3 соответственно). 10s
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4.1.3 Резюме 

 

Таким образом, стимулируемое механическим напряжением 

зарождение новых нанозерен и связанных с ними дисклинационных 

конфигураций вблизи вершин трещин (Рис. 4.2 и 4.3) является энергетически 

выгодным процессом в нанокристаллических материалах в широких 

интервалах параметров их структуры. Зарождение новых нанозерен включает 

расщепление границ зерен (Рис. 4.2). Следовательно, вероятность протекания 

таких процессов при росте трещины велика именно в нанокристаллических 

материалах, в которых плотность ансамбля границ зерен чрезвычайно высока. 

Рассматриваемый процесс приводит к частичной релаксации высоких 

локальных напряжений вблизи вершин трещин, что обусловливает 

повышение трещиностойкости нанокристаллических материалов. Как 

следствие, зарождение новых нанозерен вблизи вершин трещин представляет 

собой особый (в частности, специфический для нанокристаллических 

структур) микромеханизм повышения трещиностойкости 

нанокристаллических материалов. Отметим, что в нанокристаллических 

керамиках зарождение новых нанозерен, вызванное действием механических 

напряжений, осуществляется более эффективно, чем стимулируемый 

напряжением рост зерен, поскольку миграция ранее образовавшихся границ 

зерен в нанокерамиках часто затруднена (вследствие различия химического 

состава внутри зерен и в границах зерен [203]). 
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4.2 Зарождение цепочек наноскопических зерен в деформируемых 

нанокристаллических твердых телах 

 

В недавних экспериментальных работах [199,200] был выявлен новый 

микромеханизм пластической деформации, а именно зарождение цепочек 

вытянутых нанозерен с малоугловыми и/или специальными границами зерен 

внутри относительно больших зерен, имеющих высокоугловые границы. 

Основываясь на этих экспериментальных данных, в этом разделе 

предлагается теоретическая модель, которая детально описывает 

микромеханизм зарождения цепочек вытянутых нанозерен внутри 

относительно больших зерен под действием внешней механической 

нагрузки. В рамках этой модели будет показано, что зарождение таких 

цепочек нанозерен энергетически выгодно вблизи сильных концентраторов 

напряжений (например вершин трещин) в нанокристаллических металлах и 

керамиках. Таким образом, основной целью настоящего раздела является 

рассмотрение характеристик зарождения цепочки наноскопических зерен и 

исследование влияния цепочек наноскопических зерен, зародившихся вблизи 

вершины трещины, на дальнейший рост этой трещины в 

нанокристаллических материалах.  

 

4.2.1 Условия образования цепочек нанозерен в нанокристаллических 

твердых телах 

 

Рассмотрим 2-мерное сечение нанокристаллического образца, который 

находится под действием внешней одноосной растягивающей нагрузки 0 . 

Схематическое изображение такого нанокристаллического образца дано на 

Рис. 4.8a. Для простоты, мы предполагаем, что структура материала не 

меняется вдоль оси , которая перпендикулярна плоскости рисунка. Это 

предположение позволяет нам значительно упростить математический 

z
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анализ поставленной задачи, сводя задачу к рассмотрению 2-мерной 

структуры.  
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Рис. 4.8 (a) Образец с мелкозернистой структурой, содержащий трещину I типа и 

находящийся под действием механической нагрузки. (b) Исходное состояние с 

ранее образовавшемся наноскопическим зерном ABCD, содержащем квадруполь 

клиновых 0 -дисклинаций. (с-d) Зарождение цепочки наноскопических зерен, 

состоящей из двух нанозерен ABCD и CDEF, под действием внешней 

механической нагрузки. (e) Конгломерат наноскопических зерен.  
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В тоже время, 2-мерный случай определенно отражает все основные 

аспекты задачи. Также, в рамках модели нанокристаллический образец 

представляет собой упруго-изотропное твердое тело, которое 

характеризуется модулем сдвига G и коэффициентом Пуассона  . 

Предполагается, что действие внешнего сдвигового напряжения   

может привести к зарождению нового зерна ABCD наноскопического 

размера, моделируемого прямоугольником со сторонами L  и s , которые 

также являются плечами квадруполя клиновых дисклинаций мощностью 

0  ( 0 -дисклинаций) (Рис. 4.8a,b). Процесс зарождения такого нанозерна 

вблизи вершины трещины детально исследован в разделе 4.1. 

В рамках подхода, предложенного в разделе 4.1, зарождение второго 

нанозерна CDEF вблизи ранее зародившегося нанозерна ABCD происходит в 

результате расщепление границы зерна CD на неподвижную границу CD 

(расположенную в том же месте) и подвижную границу EF, которая 

мигрирует на расстояние p  (Рис. 4.8c). Миграция границы EF, 

сопровождается образованием двух новых границ зерен CE и DF (Рис. 4.8c). 

Точки E и F подвижной границы EF содержат клиновые дисклинации с 

мощностью   (  -дисклинаций), которые образуются в результате 

расщепления исходных 0 -дисклинаций (рис. 4.8c). В результате 

расщепления границы CD и дисклинаций исходного квадруполя ABCD 

образуется новое нанозерно CDEF (рис. 4.8c). 

  В дальнейшем, под действием внешнего сдвигового напряжения   

может начаться миграция границы зерна AC (Рис. 4.8). В этом случае 

геометрия, рассматриваемой нами, цепочки нанозерен будет определяться 

изменяться изменением не только расстояния p , го и изменением расстояния 

s  (Рис. 4.8b-d). В итоге, серия структурных трансформаций, представленных 

на Рис. 4.8b-d, может превести к образованию новых нанозерен, которые 

схематично изображены на Рис. 4.8e. Таким образом, цепочка нанозерен 

выступает в роли зародыша для образования конгломератов 

наноскопических зерен (групп зерен с малоугловыми и/или специальными 
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границами зерен внутри относительно больших зерен, имеющих 

высокоугловые границы), которые часто образуется в нанокристаллических и 

ультрамелкозернистых материалов, получаемых методами интенсивной 

пластической деформации [199,200]. 

Рассмотрим, энергетические характеристики трансформации 

дефектной конфигурации, представленной на Рис. 4.8b-d. Эта трансформация 

(Рис. 4.8b-d) характеризуется разностью энергий 12 WWW  , где  - 

энергия системы в исходном состоянии с диполем 

1W

0 -дисклинаций (Рис. 

4.8b), а - энергия дефектной системы в конечном состоянии (Рис. 4.8d). 

Предложенная трансформация энергетически выгодна при выполнении 

условия . В терминах теории дефектов разность энергий  может 

быть записана следующим образом: 

2W

W 0 W

q
ssss EEEEEEEEEW  


 )(

int
)(

intint
000000 ,  (4.13) 

где  и  - собственные упругие энергии диполя AB  00 ,, sss EEE q
sE 0 -

дисклинаций, диполя EF  -дисклинаций, диполя CD )( 0   -

дисклтнаций и исходного квадруполя ABCD 0 -дисклинаций, 

соответственно;  - энергия упругого взаимодействия между диполем 

AB 


intE

0

0

 -дисклинаций и диполем EF  -дисклинаций;  - энергия 

упругого взаимодействия между диполем AB 

)(
int

0  E 0

0 -дисклинаций и диполем 

CD )( 0   -дисклинаций;  энергия упругого взаимодействия 

между диполем EF 

)( 0 
int
E

 -дисклинаций и диполем CD )( 0   -дисклинаций; 

 - удельная энергия новых границ зерен CE, DF и EF; - работа внешнего 

сдвигового напряжения 

E E

  по перемещению дисклинационных диполей CD 

and EF (Рис. 4.8d). 

Собственные энергии  и  даются следующими 

формулами [102]: 

 00 ,, sss EEE q
sE
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где )]1(2/[   GD , и R  - радиусэкранирования дальнодействующих полей 

дисклинаций. 

Используя результаты работы [201], выражения для энергий 

взаимодействия ,  и  записываются в следующем 

виде: 
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Удельная энергия  границ зерен CE, DF и EF очевидно дается 

формулой: 

E

gbLspE  ))(2(  ,                                 (4.21) 

где . 0sss 

Работа  внешнего сдвигового напряжения E   по перемещению 

дисклинационных диполей CD и EF на расстояния s  и sp  , 

соответственно (см. Рис. 4.8d) дается выражением: 

 LpsE )( 0  .                                       (4.22) 
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С помощью формул (4.13)-(4.22) составим выражение для полной 

разности энергий : W
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(4.23) 

Проведем анализ, полученного для разности энергий  выражения. 

Построим карту уровней разности энергий 

W

W  в зависимости от размера s  

исходного квадруполя 0 -дисклинаций и мощности   подвижного диполя 

 -дисклинаций на примере нанокристаллической керамики -Al2O3 

(сапфир) и нанокристаллического Al (алюминий). В наших вычислениях 

используем следующие параметры [91,207]: G =169 GPa и 23.0  для -

Al2O3; и G =26.5 GPa и 34.0  для Al. Величину gb  удельной энергии 

специальных границ в -Al2O3 и Al возьмем следующей: J/m2 

[206] и 1J/m2 [208,209]. Плечо и мощность исходного диполя 

05.03 2OAl
gb

.0Al
gb 0 -

дисклинаций AB (Рис. 4.8b) выберем равной 10L nm и  300 , 

соответственно. Расчет зависимостей ),( sW   (в единицах [eV/nm2]) 

представлен на Рис. 4.9 при значениях внешнего сдвигового напряжения 

1 GPa и расстояния 1p nm, соответствующего началу процесса 

расщепления границы зерна СD (Рис. 4.8 b и c). 

Из зависимостей на Рис. 4.9 следует, что процесс расщепления границы 

зерна CD энергетически выгоден, когда расстояние  между границами зерен 

AB и CD nm при мощности 

s

370  ss   отщепившегося диполя  -

дисклинаций  5  для -Al2O3 (Рис. 4.9a); и 310  ss nm при  14 , 

для Al (Рис. 4.9b). 
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В обоих случаях, когда расстояние s (при условии, что ) 

увеличивается, это приводит к расширению интервала значений 

дисклинационной мощности 

0ss 

 , при которых процесс зарождения нового 

нанозерна CDEF энергетически выгоден (Рис. 4.9).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Далее, построим карту уровней разности энергий ),( spW  в 

зависимости от расстояний p  и s  при  5  и 370  ss nm в случае -
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Рис. 4.9 Карта уровней разности энергий W  в координатном пространстве  и s 

при значении 1 GPa  для (a) нанокристаллической керамики -Al2O3 (сапфир) и (b)

нанокристаллического Al (алюминий). 
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Рис. 4.10 Карта уровней разности энергий W  в координатном пространстве  и s p

для случая (a) нанокристаллической керамики -Al2O3 (сапфир) при  5  и (b)

нанокристаллического Al при 14  (алюминий). 
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Al2O3 (Рис. 4.10a), и при 14  и 310  ss nm в случае Al (Рис. 4.10b). 

Другие параметры дефектной системы брались такими же, как в предыдущем 

случае (Рис. 4.9). Пунктирная кривая на Рис. 4.10 a и b показывает 

направление эволюции рассматриваемой нами структуры (Рис. 4.8b-d), 

которое характеризуется наибольшим энергетическим выигрышем. Как 

следует из зависимостей на Рис. 4.10 рост размера s  исходного нанозерна 

ABCD инициирует увеличение размера p  нового нанозерна CDEF.  

 

4.2.2 Влияние процесса образования цепочек нанозерен на 

трещиностойкость нанокристаллических твердых тел 

 

Рассмотрим, какое влияние оказывает зарождение простейшей цепочки 

наноскопических зерен, состоящей из двух нанозерен ABCD и CDEF (Рис. 

4.11), вблизи вершины трещины на дальнейшие развитие этой трещины в 

нанокристаллическом материале.  
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Трещина в твердом теле характеризуется критической длиной (длиной 

Гриффитса), определяемой как минимальная длина, при которой начинается 
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Рис. 4.11 Образец с мелкозернистой структурой, находящийся под действием 

механической нагрузки,  содержащий трещину I типа и цепочку наноскопических 

зерен, которая состоит из двух нанозерен ABCD и CDEF, зародившихся вблизи 

вершины трещины. 
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катастрофический рост трещины при заданном уровне напряжений [150]. 

Чем больше критическая длина трещины, тем меньше вероятность ее 

перехода в режим катастрофического роста. Рассчитаем критическую длину 

 внутризеренной трещины I типа, которая развивается под действием 

суперпозиции внешней нагрузки 

cl

0  и поля напряжений конфигурации 

дефектов (которая представляет собой три диполя клиновых дисклинаций 

AB, CD и EF (Рис. 4.11)), сформировавшейся в результате зарождения 

цепочки из нанозерен ABCD и CDEF. Для расчета воспользуемся силовым 

критерием (например, [150]): 

ICcI KllK  )( ,                                           (4.24) 

где  – коэффициент интенсивности напряжений, рассчитываемый по 

формуле: 

IK

,)0,(
2

)( dx
xl

x
yx

l
lK

l

o
yyI  

 


                         (4.25) 

Здесь yy – компонента тензора напряжений, создаваемых внешней 

нагрузкой и дефектной конфигурацией в отсутствие трещины, а  – 

критическое значение коэффициента интенсивности напряжений. Для случая 

трещины нормального отрыва в изотропной среде имеем:  

ICK

,
1

4






G

K IC                                                  (4.26) 

где   – удельная энергия (на единицу площади) свободной поверхности 

трещины. Напряжение yy , входящее в формулу (4.25), представимо в виде 

, где  – компонента тензора напряжений, создаваемых 

дисклинационными диполями AB, CD и EF (Рис. 4.11). Выражение для 

компоненты  может быть получено из формул [102]. 

0 d
yyyy



 d
yy

d
yy

Формулы (4.24)-(4.26) позволяют численно рассчитать критическую 

длину  трещины, которая развивается в совместном поле внешнего 

растягивающего напряжения 

cl

0  и напряжений, создаваемых конфигурацией 
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дефектов. В частном случае 00   (то есть, когда отсутствуют 

дисклинационные диполи AB, CD и EF) и 0),(  yxyy , из формул (4.24)-

(4.26), мы получаем известное выражение для критической длины 

)0(  cc ll

1/ cc ll

 трещины нормального отрыва, раскрывающейся только под 

действием внешней растягивающей нагрузки, которое дается формулой 

(4.12) из предыдущего раздела. 

Отношение  численно описывает влияние зарождения цепочки из 

двух нанозерен ABCD и CDEF (Рис. 4.11) на рост трещины. Формирование 

новых нанозерен повышает трещиностойкость материала, если отношение 

 и снижает трещиностойкость, если отношение 1. Построим 

зависимость  от мощности 

cc ll /

cl

/ cc ll

cl /   дисклинаций, составляющих подвижный 

дисклинационный диполь EF, для различных значений расстояния p  (Рис. 

4.10). 

Расчет проведем на примере нанокристаллической керамики -Al2O3. В 

расчетах, будем использовать следующие значения параметров для -Al2O3 

[204,206]: G =169 GPa, 23.0 , 5,  J/m2, 5,1 0b  J/m2. Внешнее 

напряжение 0  положим равным 1 GPa, что характерно для большинства 

нанокристаллических керамик. Параметры дефектной структуры: размер s  

зерна ABCD, мощность 0  и плечо L  диполя AB, угол  , задающий 

направление зарождения цепочки нанозерен относительно плоскости 

трещины (Рис. 4.11), выберем такими же, как в модели, зарождения цепочки 

нанозерен (см. раздел 4.2.1). Таким образом, эти параметры имеют 

следующие значения: 30s nm,  300 , 10L nm  70 . 

(/ ),Расчет зависимостей pll cc   представлен на Рис. 4.12. Из 

зависимостей ),(/ pll cc   видно, что критическая длина трещины растет с 

уменьшением размера p  нанозерна CDEF и с увеличением мощности   

дисклинаций, которые задают разориентировку границы зерна EF.  



 165

Например, в случае нанокристаллической керамики -Al2O3 и мощности 

дисклинаций 10  отношение 05.1,07.1),(/  pll cc  и  при 04.1  p =10, 20 

и 30nm соответственно. Тогда, как при мощности дисклинаций   20  

отношение 1.1,16.1)  1,(/  pll cc  и  при 08.1 p =10, 20 и 30nm 

соответственно. 

 

 
1.2 

 

 

 

 

 

 

 

 

Из приведенных оценок следует, что зарождение цепочки вытянутых 

нанозерен вблизи вершины трещины способно повысить трещиностойкость 

нанокристаллической керамики -Al2O3 на 515%. 

 

4.2.3 Резюме 

 

Из полученных результатов следует, что зарождение цепочки из двух 

наноскопических зерен вблизи вершины трещины приводит к торможению 

роста трещины в нанокристаллической керамике -Al2O3. Этот результат 

может быть обобщен на более длинные цепочки нанозерен. Таким образом, 

рассмотренный в данной работе микромеханизм зарождения цепочек 

нанозерен вблизи вершин трещин  является новым особым (реализующимся 

только в некоторых наноматериалах) механизмом повышения 

трещиностойкости нанокристаллических материалов. 

10 20 30 40

1.1 

1 
0 

lc/lc

 р, nm 
1
2
3

cc ll /Рис. 4.12 Зависимости отношения  критических длин трещины от размера p

нанозерна CDEF при различных значениях мощности дисклинаций  15,10  и 

(кривые 1, 2 и 3 соответственно). 

20
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 
 

В работе получены следующие основные результаты: 

 

1. Впервые построена модель механизма совместного действия межзеренного 

скольжения и ротационной деформации, инициирующего вращение 

кристаллической решетки в нанозернах с размером ниже 20 нанометров. 

Определены условия перехода от межзеренного скольжения к ротационной 

деформации. 

 

2. Разработана модель нового механизма аккомодации межзеренного 

скольжения за счет эмиссии частичных дислокаций из границ зерен, 

препятствующего зарождению нанотрещин в нанокристаллических твердых 

телах. Проведен анализ конкуренции между зарождением нанотрещин и 

испусканием частичных дислокаций из границ зерен. 

 

3. Впервые дано теоретическое объяснение необычных эффектов упрочнения 

и разупрочнения в нанокристаллических твердых телах при 

сверхпластической деформации, а также построена теоретическая 

зависимость напряжения течения от степени пластической деформации, 

подтверждаемая экспериментальными данными. 

 

4. Построены модели новых механизмов зарождения деформационных 

нанодвойников на границах зерен и вблизи вершин трещин в 

нанокристаллических твердых телах за счет последовательного испускания 

частичных дислокаций из границ зерен и осуществления идеальных 

наноскопических сдвигов. Показано, что зарождение таких нанодвойниковых 

прослоек вблизи вершин трещин способно в несколько раз повышать 

трещиностойкость хрупких нанокристаллических материалов. 
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5. Впервые построены модели новых специфических механизмов релаксации 

напряжений в нанокристаллических пленках и подложках за счет действия 

межзеренного скольжения и диффузии по границам зерен, действие которых 

эффективно снижает внутренние напряжения, возникающие в системах 

пленка-подложка. 

 

6. Впервые разработаны модели специфических механизмов зарождения 

новых наноскопических зерен и их цепочек вблизи вершин трещин за счет 

расщепления и миграции границ зерен, а также исследовано влияние 

образования и эволюции таких нанозерен на трещиностойкость хрупких 

нанокристаллических твердых тел. Показано, что реализация этих 

специфических механизмов пластичности способствует частичной 

релаксации высоких локальных напряжений вблизи вершин трещин в 

хрупких нанокристаллических материалах. 

 

Полученные результаты достоверно описывают существующие 

экспериментальные данные, являются новыми и важными для физико-

математической отрасли науки, как с точки зрения понимания 

фундаментальных основ пластического и сверхпластического поведения 

нанокристаллических металлов и сплавов, так и практических задач 

получения и контроля высоких механических характеристик 

нанокристаллических материалов, демонстрирующих пластичность и 

сверхпластичность. 

 

     На сновании полученных результатов сформулированы следующие 

основные выводы: 

 

1. Межзеренное скольжение эффективно переходит в ротационную 

деформацию на тройных стыках границ зерен с большими углами раствора в 
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нанокристаллических твердых телах. Переход от межзеренного скольжения к 

вращению зерен возможен только для нанозерен с размером ниже 20nm; 

 

2. Эффективным механизмом упрочнения в нанокристаллических твердых 

телах при сверхпластической деформации является накопление разностных 

дислокаций в тройных стыках границ зерен, происходящее за счет 

зернограничного скольжения. Эффективными механизмами разупрочнения в 

нанокристаллических твердых телах при сверхпластической деформации 

являются локальная миграция тройных стыков и испускание решеточных 

дислокаций из тройных стыков в прилегающие нанозерна; 

 

3. Испускание частичных дислокаций из границ зерен может служить 

эффективным механизмом релаксации упругих напряжений, создаваемых 

зернограничными дисклинациями при межзеренном скольжении, 

препятствуя зарождению нанотрещин и, следовательно, повышает 

пластические свойства деформируемых нанокристаллических твердых тел; 

 

4. Последовательное испускание частичных дислокаций из границ зерен в 

поле сдвиговых напряжений дисклинационных диполей и вблизи вершин 

трещин обеспечивает зарождение достаточно толстых нанодвойниковых 

прослоек в нанокристаллических твердых телах. Зарождение нанодвойников 

за счет наноскопических идеальных сдвигов эффективно реализуется вблизи 

вершин трещин в нанокристаллических материалах. Зарождение и эволюция 

нанодвойников вблизи вершин трещин является эффективным механизмом 

повышения трещиностойкости нанокристаллических твердых тел; 

 

5. Образование диполей зернограничных дисклинаций (ротационных 

дефектов) при межзеренном скольжении служит эффективным механизмом 

релаксации внутренних напряжений в нанокристаллических пленках и 

покрытиях. Также, ускоренный диффузионный массоперенос по границам 
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зерен способен в разы снижать напряжения несоответствия в 

нанокристаллических пленках и покрытиях. Снижение внутренних 

напряжений уменьшает вероятность зарождения трещин, повышая 

трещиностойкость нанокристаллических пленок и покрытий; 

 

6. Расщепление и последующая миграция наноскопических границ зерен под 

действием высоких сдвиговых напряжений вблизи вершин трещин приводит 

к зарождению наноскопических зерен и их цепочек. Зарождения 

наноскопических зерен приводит к частичной релаксации высоких 

локальных напряжений вблизи вершин трещин, что обусловливает 

увеличение трещиностойкости нанокристаллических керамик и металлов.  

 

Таким образом, диссертация отвечает на все вопросы поставленных во 

введение научных задач и является единым, внутренне непротиворечивым 

крупным научным достижением в физико-математической отрасли науки,  

что подтверждается наличием большой теоретической базы, строгим 

идейным соответствием, а также концептуальностью и взаимосвязностью 

выводов. 
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