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Обзор посвящен проблеме влияния границ зерен на деформационные и прочностные свойства поли-,
микро- и нанокристаллических материалов (в основном металлических). Приведены основные экспе-
риментальные факты и механизмы, касающиеся дислокационной структуры и механического поведения
указанных материалов в широких областях температур и размеров зерен. Проведен теоретический анализ
найденных на опыте закономерностей на основе уравнений дислокационной кинетики, учитывающих
свойства границ зерен как барьеров, источников и стоков для дислокаций, а также мест, где происходит
их аннигиляция. В рамках дислокационно-кинетического подхода детально обсуждается возникновение
соотношений Холла–Петча для зависимостей предела текучести и напряжений течения от размера зерен
и отклонений от этого соотношения в нано- и микрокристаллических материалах. С точки зрения кинетики
дислокаций проанализированы явления охрупчивания микро- и нанокристаллических материалов при низких
температурах и их сверхпластическая деформация при повышенных температурах.

PACS: 62.25.+g, 62.20.Fe, 61.72.Cc
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Введение

Поликристаллические металлические и керамические
материалы широко применяются в настоящее время
в технике и промышленности. Повышенный интерес
к ним в последние десятилетия вызван особыми их

свойствами при уменьшении размера зерен d в мате-
риале до 1−10µm (микрокристаллические (МК) мате-
риалы [1,2]) или еще меньше — до 10−100 nm (нано-
кристаллические (НК) материалы [3–6]). Промежуточ-
ное положение занимают субмикронные материалы с
размером кристаллитов 0.1−1µm. При таких размерах
зерен и температурах T > 0.3 Tm (Tm — температура
плавления) рассматриваемые материалы приобретают
свойство сверхпластичности, т. е. способность деформи-
роваться при растяжении, не разрушаясь, до деформаций
102−104% [7–14]. С другой стороны, при низких и
умеренных температурах они имеют на порядок более
высокую по сравнению с крупнозернистыми (d > 10µm)
образцами прочность. Таким образом, материалы со
сверхмелким зерном обладают целым спектром по-
лезных прочностных и технологических свойств. Этим
обстоятельством объясняется большой интерес исследо-
вателей к физическим механизмам, определяющим эти
их свойства, и к особенностям механического поведения
рассматриваемых материалов [11–26].

В настоящее время разработан ряд эффективных ме-
тодов получения материалов с ультрамелким зерном
как для исследовательских, так и для промышленных
целей [1–6]. Их можно разбить на несколько групп.
В первую группу входят порошковые технологии [1–3],
когда исходный металл или сплав предварительно из-
мельчается, например, распылением расплава или раз-
молом в шаровой мельнице, а затем компактируется;
в результате образуется поликристаллический агрегат.
Вторую группу составляют методы осаждения атомов из
газовой фазы на подложку или электроосаждения их из
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раствора электролита [5]. Полученные такими способа-
ми МК- и НК-материалы обладают рядом недостатков,
обусловленных тем, что при их компактировании и
осаждении границы микро- и нанозерен аккумулируют
примеси и поры, что сказывается в той или иной степени
на свойствах этих материалов.

Результатом применения описанных выше методов
является формирование МК- и НК-материалов, зерен-
ная структура которых содержит полный спектр боль-
шеугловых границ. Существует еще один метод, ре-
зультатом применения которого является образование
ультрамелкозернистых материалов, получивших назва-
ние наноструктурированных. В последнее десятилетие
этому методу уделяется большое внимание, поскольку
он лишен недостатков, характерных для порошковых
методов и методов осаждения на подложки. Основу ме-
тода составляет интенсивная пластическая деформация
исходного крупнозернистого материала с целью созда-
ния в нем пространственно неоднородной дислокацион-
ной структуры, фрагментирующей материал на сильно
разориентированные кристаллические блоки (субзерна)
размером 100−500 nm [6]. В отличие от других методов
субзеренная структура, созданная интенсивной деформа-
цией, содержит не только большеугловые границы, но и
какую-то часть (≈ 10%) малоугловых границ.

Существует несколько модификаций этого метода,
удобных для получения наноструктурированных матери-
алов для лабораторных исследований (например, методы
волочения и прокатки или метод наковален Бриджмена),
но особый интерес исследователей вызывает получение
рассматриваемых материалов методом равноканального
углового прессования (РКУП) [6]. Его преимуществами
по сравнению с другими методами интенсивной дефор-
мации являются сохранение формы исходного матери-
ала после его одно- или многократного продавливания
через канал угловой формы и возможность получения
больших объемов наноструктурированных материалов.

В настоящем обзоре в рамках дислокационно-кинети-
ческого подхода, в основе которого лежат уравнения
дислокационной кинетики, последовательно проанали-
зированы экспериментальные данные по пластической
деформации поликристаллических материалов при ва-
рьировании размеров зерен в широких пределах —
от нескольких нанометров до сотен микрометров. Целью
анализа является установление количественной связи
между плотностью дислокаций в нано-, микро- и обыч-
ных поликристаллических материалах и деформацией, а
также анализ влияния границ зерен и их размеров на
параметры прочности (пределы текучести σy и прочно-
сти σu) и пластичности (величина равномерной деформа-
ции εu) этих материалов в зависимости от температуры
и скорости деформирования.

В разделе 1 обсуждаются основные эксперименталь-
ные факты и физические механизмы, касающиеся проч-
ности и пластичности МК- и НК-материалов. В разделе 2
сформулированы кинетические уравнения для средней

плотности дислокаций в поликристалле с учетом ки-
нетических особенностей границ зерен как барьеров,
источников и стоков для дислокаций, а также мест, где
происходит их аннигиляция. В последующих разделах с
помощью указанных уравнений проанализированы име-
ющиеся в литературе данные по соотношениям Холла–
Петча (раздел 3) и кривым деформационного упрочне-
ния (раздел 4) МК- и НК-материалов. Акцент сделан на
количественной стороне вопроса, а именно на анализе
влияния размеров зерен на ключевые параметры проч-
ности и пластичности этих материалов. В Заключении
подведены итоги анализа.

1. Механизмы деформации микро-
и нанокристаллических материалов

1.1. С о о т н о ш е н и е Х о л л а – П е т ч а. О повышен-
ной прочности поликристаллических материалов по
сравнению с монокристаллическими свидетельствует
эмпирическое соотношение Холла–Петча (ХП) для за-
висимостей предела текучести σy и твердости H от раз-
мера зерна d в поликристаллических материалах [27–34]

σy = σ0 + Kyd−1/2, H = H0 + KHd−1/2, (1)

где Ky и KH — коэффициенты ХП; предполагается, что
параметры σ0 и H0 соответствуют пределу текучести
и твердости монокристалла. Сейчас существуют две
основные точки зрения на механизм возникновения
соотношений (1).

Согласно первой из них, сформулированной на на-
чальном этапе разработки дислокационной теории проч-
ности кристаллических тел, повышенная прочность по-
ликристаллов и возникновение соотношений (1) обус-
ловлены эстафетным механизмом передачи скольжения
от одного зерна к другому [27]. Границы зерен вы-
ступают при этом в качестве барьеров для плоских
скоплений дислокаций, вызывающих концентрацию на-
пряжений и активизацию дислокационных источников в
соседних зернах. Таким образом, эстафетный механизм
претендует на объяснение закона ХП на начальном
этапе пластической деформации поликристаллического
агрегата, на пределе его текучести. В качестве такового
обычно выбирают напряжение σ0.2, соответствующее
величине пластической деформации ε = 0.2%.

Последующие эксперименты [30–34] показали, что
закон ХП (1) выполняется и для напряжений σ , зна-
чительно превышающих предел текучести. При этом
найдено, что коэффициент KH−P = ∂σ/∂(d−1/2) является
возрастающей функцией степени деформации (рис. 1, 2),
но может и снижаться с ростом величины деформации
(кривая 2 на рис. 2). Для объяснения этих фактов
в [33–35] был предложен другой (отличный от эстафет-
ного) физический механизм для объяснения появления
соотношений (1). Согласно ему, в поликристалле при
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Рис. 1. Изменение коэффициента ХП в поликристаллическом
Al 99.98% с деформацией ε и температурой T в координатах
KH−P−ε1/2. Экспериментальные точки — данные [31], кри-
вые 1 и 2 получены согласно выражению (8).

Рис. 2. Зависимость коэффициента ХП в поликристалличе-
ских Al 99.998% и Al 99.5% от деформации ε в координатах
KH−P/µb1/2−ε (µ — модуль сдвига, b — вектор Бюргерса).
Экспериментальные точки — данные [126], кривые 1 и 2
получены согласно выражениям (9) и (11) соответственно.

данной степени деформации накапливается (аккумули-
руется) значительно больше дислокаций, чем в моно-
кристаллическом образце, ввиду того, что длина свобод-
ного пробега дислокаций в поликристалле ограничена
размером зерен. Кроме того, границы зерен являются
источником дислокаций [36]. Действительно, из экспе-
риментов [32–34,37,38] следует, что плотность дисло-

каций в поликристаллическом материале при данной
степени деформации тем больше, чем меньше размер
кристаллитов. В результате этого поликристаллический
агрегат имеет более высокую прочность и твердость,
чем монокристаллический образец.

Для понимания особенностей пластической дефор-
мации МК- и НК-материалов нужно знать, какой из
рассмотренных выше механизмов (эстафетный или ак-
кумуляционный) определяет их повышенную по сравне-
нию с монокристаллами прочность и твердость. Опыты
показывают, что отдельные линии скольжения в поли-
кристалле появляются уже при деформациях порядка
10−3% [17]. Длина их ограничена размером зерен, и
не наблюдается какой-либо закономерной эстафетной
передачи линий скольжения от зерна к зерну. В указаном
диапазоне микропластических деформаций закон (1) уже
выполняется. Приведенные в [17] результаты свидетель-
ствуют о том, что начало пластической деформации
поликристаллических сплавов определяется напряжени-
ем срабатывания источников дислокаций в границах
зерен, а не началом эстафетной передачи скольжения
от зерна к зерну. Убедительные экспериментальные сви-
детельства в пользу дислокационно-аккумуляционного
механизма возникновения соотношений (1) приведены
в [34,38].

Соотношение ХП выполняется в широком диапазоне
размеров зерен (например, в случае микротвердости
поликристаллических α-Fe и Ti от 0.2 до 100µm [29,30]).
Что касается НК-железа, то в [39,40] установлено, что
в интервале размеров нанозерен от 60 до 10 nm его
микротвердость подчиняется соотношению (1). Анало-
гичные результаты получены и для поли- и нанокристал-
лической меди [41], а также для других НК-металлов и
сплавов [18–21,42].

В процессе этих исследований была обнаружена и
привлекла к себе большое внимание особенность пла-
стической деформации НК-материалов, а именно на-
рушение соотношения ХП в них, когда размер зерен
становится меньше некоторого критического значения
dc ≈ 10−15 nm, при достижении которого предел теку-
чести и твердость наноматериалов начинают снижаться
с уменьшением размеров кристаллитов [43–47]. Это
нарушение в металлических наноматериалах наблюда-
ется при комнатной температуре, т. е. при температу-
рах порядка (0.2−0.3)Tm. Ранее отклонения от закона
ХП аналогичного характера с отрицательными значе-
ниями коэффициентов ХП были зафиксированы в ми-
крокристалличеких металлических [47–54] и керамиче-
ских [55,56] материалах при температурах (0.4−0.5)Tm

и dc ≈ 1−10µm.
Чем вызваны разупрочнение НК- и МК-материалов и

нарушение соотношений (1) в них при размерах зерен
меньше критического? Что касается НК-материалов, то
в литературе в настоящее время обсуждается около
десятка различных моделей, объясняющих с феноме-
нологических и микроскопических позиций наблюдае-
мое явление (см. обзоры [24–26,40]. При феномено-
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логическом подходе НК-материал рассматривается как
двухфазный агрегат, состоящий из твердой (объем зер-
на) и мягкой (границы зерен) фаз. Поскольку при
размерах зерен d < dc ≈ 5−10 nm объем зерногранич-
ных областей составляет от нескольких процентов до
десятков процентов объема НК-материала, нарушение
соотношений (1) связывают с доминирующим вкладом
границ зерен в сопротивление деформированию такого
материала. С точки зрения двухфазной модели трудно,
однако, объяснить, почему в МК-материалах нарушение
закона ХП наступает при dc = 1−10µm [47,50,51], т. е.
при относительном объеме границ зерен порядка 10−3%.

1.2. Д и с л о к а ц и о н н ы й м е х а н и з м м и к р о- и
н а н о п л а с т и ч н о с т и. При микроскопическом подхо-
де нарушение закона ХП в НК-материале связывают со
сменой физического механизма деформации, а именно с
переходом от дислокационного механизма деформации к
вакансионному (например, ползучести Кобла [26,40,57]).
В качестве аргумента в пользу недислокационного ме-
ханизма деформации НК-материалов приводятся также
оценки напряжений τ = µb/d (µ — модуль сдвига,
b — вектор Бюргерса), необходимых для срабатывания
дислокационных источников в нанозернах [58,59], и
невозможность образования в них плоских скоплений
дислокаций одного знака, достаточных, согласно эста-
фетному механизму, для активизации дислокационных
источников в соседних зернах [45]. Например, при
d = 5 nm и величине b = 0.25 nm получаем, что для
срабатывания дислокационного источника в таком зерне
требуется напряжение порядка теоретической прочности
кристалла на сдвиг: τ /µ ≈ 1/20. Опыт же показывает,
что при указанных размерах кристаллитов НК-материал
пластически деформируется при напряжениях, на поря-
док меньших. Приведенная выше оценка не учитывает,
однако, наличия тройных стыков и геометрических вы-
ступов и ступенек на границах, играющих роль концен-
траторов напряжений и источников дислокаций [60].

Еще один аргумент в пользу недислокационного
механизма деформации наноматериалов, обсуждаемый
в литературе, — это отсутствие дислокаций в на-
нозернах при электронно-микроскопических, в том
числе in situ [61], исследованиях деформированных
НК-материалов. Дислокации с трудом обнаруживают-
ся и при сверхпластической деформации МК-материа-
лов [62–65], что также часто используется в качестве
подтверждения недислокационного механизма сверхпла-
стической деформации этих материалов. Необходимо,
однако, учитывать, что их трудно визуально фиксировать
в таких ультрамелкозернистых материалах, поскольку
каждое зерно содержит обычно не более одной дисло-
кации. Плотность дислокаций в материале в процессе
его деформации может быть при этом высокой: ρ ≈ d−2.
Например, при d = 1µm и 10 nm получаем соответ-
ственно ρ = 1012 и 1016 m−2. Наблюдать их в самих
зернах практически невозможно, поскольку дислокации,
испущенные дислокационным источником из границы

зерна, после перемещения по нему исчезают в проти-
воположной границе. Величина ступеньки (порядка b)
на поверхности образца, связанная с прохождением
одной дислокации, слишком мала, чтобы ее можно было
наблюдать в in situ экспериментах.

То, что дислокационное скольжение может иметь
место в НК-материале, продемонстрировали компьютер-
ные эксперименты по пластическому деформированию
НК-никеля [66–68] и других НК-металлов [26,69–71],
полученных моделированием их поликристаллической
структуры методом молекулярной динамики. Оказалось,
что при механическом нагружении никеля с размером
кристаллитов 3−5 nm наблюдается прохождение частич-
ных дислокаций Шокли по телу нанозерен. Переме-
щение дислокаций удалось зафиксировать потому, что
их движение сопровождается образованием дефектов
упаковки, т. е. изменением порядка укладки атомов в
кристаллите, что на атомном уровне визуально легко
фиксируется в компьютерных экспериментах [66,67]. Эти
работы интересны еще и тем, что они не обнаружили
каких-либо особенностей в структуре границ нанозе-
рен по сравнению с крупнозернистыми агрегатами, что
согласуется с результатами исследования межзеренных
границ в НК-палладии [72] и меди [73].

1.3. З е р н о г р а н и ч н а я д е ф о р м а ц и я. Наблюда-
емые в компьютерных экспериментах [26,66–71] поворо-
ты зерен в НК-металлах находятся в согласии с широко
обсуждаемыми в литературе явлениями зерногранично-
го проскальзывания и вращения зерен, сопровождаю-
щими пластическую и сверхпластическую деформацию
МК- и НК-материалов. Следует заметить, что само явле-
ние зернограничного проскальзывания не есть особен-
ность деформации мелкокристаллических агрегатов, оно
наблюдается и при высокотемпературной (T > 0.5Tm)
деформации крупнозернистных образцов и бикристал-
лов [16,74–76]. Как установлено в этих работах, необ-
ходимыми условиями зернограничного проскальзывания
кроме повышенной температуры являются кристалло-
графическое скольжение с выходом линий скольжения
(решеточных дислокаций) на границу между проскаль-
зывающими зернами (или испусканием их из этой грани-
цы) и наличие разориентации действующих плоскостей
скольжения в контактирующих зернах. Чем больше эта
разориентация, тем больше величина проскальзывания
зерен [75]. О прямой связи зернограничного и внутри-
зеренного скольжения свидетельствует и тот факт, что
величина деформации проскальзывания изменяется пря-
мо пропорционально полной деформации, составляя в
крупнозернистом материале величину порядка 10−70%
от полной его деформации [74,75]. В отсутствие внутри-
зеренного скольжения зернограничное проскальзывание
за счет движения небольшого количества собственных
зернограничных дислокаций недостаточно, чтобы обес-
печить наблюдаемые в опытах с бикристаллами [16]
взаимные смещения кристаллитов по разделяющей их
границе.
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Что касается поворотов и вращения зерен, то это
явление имеет место и в крупнокристаллических агрега-
тах. Так, в результате действия механизма так называе-
мого „термического храповика“, обеспечивающего удли-
нение („рост“) образцов некубических поликристалли-
ческих металлов (U [77], Zn [78]) под действием цикли-
ческих термических напряжений из-за анизотропии ко-
эффициентов теплового расширения зерен, длина образ-
цов после нескольких тысяч циклов плавных нагревов-
охлаждений в интервале температур (0.2−0.5)Tm уве-
личивается в 1.5−5 раз в отсутствие внешнего прило-
женного напряжения. Поперечное сечение образцов при
этом соответствующим образом уменьшается. Посколь-
ку размер зерен остается стабильным, это означает,
что в результате внутризеренного и зернограничного
скольжения, вызывающего согласованный поворот зе-
рен, произошла перегруппировка-перетасовка последних
в направлении длины образца (при наличии в нем тек-
стуры), что привело к соответствующему уменьшению
числа зерен в поперечном сечении образца.

1.4. П р о ч н о с т ь и п л а с т и ч н о с т ь м и к р о-
и н а н о м а т е р и а л о в. Изготовленные из ультра-
мелкозернистых МК- и НК-материалов изделия при-
меняются обычно в диапазоне сравнительно низких и
умеренных температур, поэтому большое внимание в
последнее время уделяется исследованию их прочности
и пластичности при температурах T < 0.2Tm: от 293 K
до температур кипения жидкого гелия 4.2 K [79–82].
Из результатов проведенных опытов следует, что при
исследуемых температурах величина равномерной де-
формации до начала образования шейки на растягива-
емых образцах закономерно снижается при размерах
кристаллитов меньше 1−10µm, т. е. измельчение зе-
рен сопровождается снижением запаса пластичности и

Рис. 3. Кривые растяжения Al 99.3% с различной величиной
зерна [83]. Около кривых указан размер зерен.

охрупчиванием микро- и нанокристаллических металлов
и сплавов [80,83–85]. В качестве иллюстрации на рис. 3
приведены кривые растяжения образцов Al 99.3% с
различной величиной зерна при 293 K [83]. Видно, что
при d < 1µm локализация деформации и разрушение
образцов наступают практически на пределе текучести.

Еще один аспект исследований этих материалов при
указанных температурах, которому в последнее время
также уделяется большое внимание, — это термоакти-
вационный анализ их пластической деформации с целью
установления физического механизма деформации НК-
и МК-материалов при низких и умеренных температу-
рах [79,86–90]. Результаты термоактивационного анализа
свидетельствуют в пользу дислокационного механизма
пластической деформации этих материалов в рассмат-
риваемом интервале температур.

1.5. Д и с л о к а ц и о н н о - к и н е т и ч е с к и й п о д х о д
к а н а л и з у м и к р о- и н а н о п л а с т и ч н о с т и.
Приведенный выше краткий обзор экспериментальных
и теоретических исследований, касающихся механизма
пластической деформации МК- и НК-материалов, пока-
зывает, что эти исследования ведутся широким фронтом.
Но, несмотря на это, многие вопросы, связанные с
проблемой их деформационного поведения, остаются
неясными и вызывают дискуссию.

Дискуссионным остается вопрос о роли дислока-
ций в механизме деформации и высокой прочности
НК-материалов, а также о роли дислокаций в меха-
низме их сверхпластической деформации и нарушении
соотношения ХП в этих материалах. В связи с по-
следним обстоятельством возникает еще один вопрос:
есть ли связь между отклонением от соотношения ХП
и механизмом сверхпластической деформации МК- и
НК-материалов? Дело в том, что в обоих случаях со-
противление пластическому деформированию указанных
материалов становится тем меньше, чем меньше размер
кристаллитов. Известно, что при сверхпластической де-
формации напряжение течения ультрамелкозернистных
образцов изменяется с величиной зерна как σ ∼ dn,
где n = 0.5−1 [9–12,91], т. е. снижается с уменьшением
размера зерен. Аналогичные зависимости найдены и в
случае нарушения соотношения ХП в этих материа-
лах [26,45,47].

Очевидно, что особое значение для НК- и МК-мате-
риалов имеют границы зерен как барьеры, ограничиваю-
щие свободный пробег дислокаций [33–35,92,93], а также
как источники [36,60,94–102] и стоки [63,103–105] для
дислокаций, поскольку обычный механизм размножения
дислокаций на дислокациях леса в них не реализу-
ется. При низких и умеренных температурах емкость
границ зерен как стоков для дислокаций ограниче-
на [105,106]. Она может, однако, существенно возрасти
при повышенных температурах, если в границах или
вблизи них дислокации аннигилируют [65,107,108] с
помощью механизмов объемной или зернограничной
диффузии, особенно если эта диффузия стимулируется
неравновесным характером границ при поглощении или
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испускании ими решеточных дислокаций [24,109,110]
или наличием в границах примесей, усиливающих в них
диффузионные процессы [22]. Очевидно, что накопление
решеточных дислокаций в объеме и границах зерен
сопровождается упрочнением материала, а аннигиляция
дислокаций в границах — его разупрочнением и акти-
визацией зернограничного проскальзывания и миграции
границ [16,74,75].

Отмеченные обстоятельства означают, что последова-
тельно микроскопическая дислокационная теория пла-
стической деформации поли-, микро- и нанокристал-
лических материалов должна включать в себя харак-
терные для поликристаллов дислокационные процессы,
указанные выше. Она должна основываться на урав-
нениях дислокационной кинетики, т. е. на уравнениях,
описывающих эволюцию плотности дислокаций в по-
ликристаллическом материале с ростом степени его
деформации с учетом границ зерен как барьеров, стоков
и источников для решеточных дислокаций. В отличие от
ряда обсуждаемых в литературе микроскопических мо-
делей пластической деформации НК- и МК-материалов,
не включающих деформацию ε в качестве параметра
(фактора), от которого зависит их напряжение пласти-
ческого течения [12,25,40,91], систематический, осно-
ванный на уравнениях дислокационной кинетики под-
ход позволяет получить полную кривую деформации
σ (ε, ε̇, T, d) образца из поли-, микро- или нанокри-
сталлического материала в зависимости от размера
кристаллитов d, температуры T и скорости деформа-
ции ε̇. Такой дислокационно-кинетический подход к про-
блеме деформации микрокристаллических материалов
был сформулирован в общих чертах в [16,111–113] и
распространен в [47] на НК-материалы в рамках общей
проблемы пластической деформации кристаллических
тел и образования в них дислокационных структур на
основе уравнений дислокационной кинетики [114].

2. Уравнения эволюции плотности
дислокаций в поликристаллических
материалах

Последовательный дислокационный подход к пробле-
ме пластической деформации кристаллических, в том
числе и поликристаллических, материалов предполагает,
что напряжение их пластического течения τ опреде-
ляется взаимодействием дислокаций друг с другом и
с другими препятствиями в решетке в соответствии с
известным соотношением Тейлора для деформационного
(дислокационного) упрочнения кристаллического мате-
риала [115]

τ = τ f + αµbρ1/2, (2)

где ρ — средняя плотность дислокаций в материа-
ле, α — постоянная взаимодействия дислокаций друг
с другом, τ f — напряжение трения при взаимодей-
ствии движущихся дислокаций с решеточными дефек-
тами и различными препятствиями недеформационного

происхождения. Справедливость соотношения (2) для
моно- и поликристаллических материалов проверена на
большом их числе вплоть до плотностей дислокаций
1015−1016 m−2 [115,116]. В (2) фигурирует однородная
средняя плотность дислокаций в материале. В случае
неравномерного их распределения, например, в виде
ячеистой или фрагментированной (блочной) дислока-
ционных структур эта формула также справедлива, но
постоянная взаимодействия дислокаций α принимает
эффективное значение [114,117].

В процессе нагружения плотность дислокаций в мате-
риале возрастает вследствие работы дислокационных ис-
точников и размножения дислокаций. С другой стороны,
скорость аккумуляции дислокаций материалом ограни-
чивается процессом аннигиляции дислокаций, который
имеет место как при низких, так и при умеренных и
повышенных температурах. Поликристалличность мате-
риала, как отмечалось выше, приводит к интенсифика-
ции в нем процесса накопления дислокаций, а в случае
ультрамелкозернистых материалов, как можно предпо-
лагать [47], — к интенсификации процесса аннигиляции
дислокаций в границах зерен ввиду возрастающего со-
отношения между поверхностью зерен и их объемом
и сильного укорочения диффузионных расстояний в
границах мелкозернистых агрегатов.

С учетом этих замечаний уравнение эволюции сред-
ней плотности дислокаций со временем t в процессе
пластической деформации можно записать в следующем
общем виде [16,47,111–114]:

dρ
dt

=
(
β

d
+

1
λm

+
1
λ f

)
uρ −

(
hauρ2 +

ρ

td

)
. (3)

Члены в первых скобках в правой части уравнения (3)
определяют скорость накопления дислокаций в матери-
але вследствие наличия границ зерен (первый член),
размножения дислокаций посредством механизма двой-
ного поперечного скольжения (ДПС) винтовых дислока-
ций на препятствиях недеформационного (второй член)
и деформационного (дислокации леса) происхождения
(третий член), λm и λ f — соответствующие расстояния
свободного пробега дислокаций между актами ДПС,
β — некоторый коэффициент (см. следующий раздел),
u — скорость перемещения дислокаций вдоль плоско-
стей скольжения. Из анализа экспериментальных данных
следует, что b/λm = (1−2) · 10−2(τ f /µ), λ−1

f = δ f ρ
1/2,

δ f ≈ 10−2 [118,119].
Слагаемые во вторых скобках в уравнении (3) опре-

деляют скорость уменьшения плотности дислокаций в
материале. Первое слагаемое описывает скорость ан-
нигиляции винтовых участков дислокационных петель,
ha — характерное расстояние их аннигиляции, завися-
щее в металлах с ГЦК-решеткой от температуры T и
энергии дефектов упаковки [114,119–123], а в случае
ОЦК-металлов и T < 0.1Tm — от величины напряжения
Пайерлса [119,121]. Последнее слагаемое во вторых
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скобках в (3) описывает скорость аннигиляции решеточ-
ных дислокаций в границах зерен, где td — характерное
время аннигиляции (см. подраздел 3.4).

В условиях одноосной деформации растяжения или
сжатия с постоянной скоростью ε̇ = γ̇/m для скорости
изменения плотности дислокаций имеем соотношение
dρ/dt = (dρ/dγ)γ̇, где γ̇ = bρu — скорость сдвиговой
деформации, u — скорость дислокаций, m = 3.05 — фак-
тор Тейлора для поликристалла. Подставляя его в (3),
получаем уравнение, описывающее изменение средней
плотности дислокаций с ростом сдвиговой деформации
γ = mε,

dρ
dγ

=
(
β

bd
+

1
bλm

+ k f ρ
1/2

)
−
(

kaρ +
ρ

γ̇td

)
, (4)

где k f = δ f /b — коэффициент, определяющий интен-
сивность размножения дислокаций на дислокациях леса
(bkf = δ f ≈ 10−2), ka = ha/b — коэффициент аннигиля-
ции винтовых дислокаций.

Уравнение (4) является теоретической основой анали-
за в последующих разделах экспериментальных данных,
касающихся влияния размеров зерен на механическое
поведение, пластичность и прочность поли-, микро- и на-
нокристаллических металлов, преимущественно чистых,
поэтому в правой части (4) 1/λm = 0.

3. Эффект Холла–Петча

Как отмечалось выше, выяснение микроскопического
механизма, объясняющего возникновение эмпирических
соотношений (1) в поликристаллических материалах,
является ключевым моментом для понимания прочност-
ных и деформационных свойств МК- и НК-материалов.
Поскольку эстафетная передача скольжения от зерна
к зерну в результате образования плоских скоплений
дислокаций у их границ не находит подтверждения
в случае чистых металлов [36,88], далее рассмотрим
три других обсуждаемых в литературе механизма по-
вышенной прочности поликристаллических материалов.
Согласно этим механизмам, она связана с более ин-
тенсивной аккумуляцией дислокаций в поликристалле
по сравнению с монокристаллом вследствие ограни-
чения свободного пробега дислокаций границами зе-
рен [33,34]; возникновения геометрически необходимых
дислокаций из-за несовместности пластической дефор-
мации соседних кристаллитов [35]; генерирования дис-
локаций из дислокационных источников в границах
зерен [36,94,124]. Далее сначала анализируются данные
для обычных поликристаллических металлов с разме-
рами кристаллитов в диапазоне 10−500µm, затем —
в субмикронном и микронном диапазонах (0.1−10µm)
и, наконец, в нанодиапазоне (1−100 nm).

3.1. П о л и к р и с т а л л и ч е с к и е м е т а л л ы. Ме-
ханизмы ограничения свободного пробега дислока-
ций [33,34] и несовместности пластической деформации
зерен [35] дают качественно одинаковую зависимость

скорости накопления дислокаций в поликристалле с
деформацией dρ/dγ = β/bd, где β ≈ 1 и 4 в случае
действия первого и второго механизмов соответственно.
При низких и умеренных температурах в отсутствие
диффузионных механизмов аннигиляции дислокаций в
границах и объеме зерен имеем, согласно (4), следу-
ющее кинетическое уравнение для средней плотности
дислокаций в поликристалле:

dρ
dγ

=
β

bd
+ k f ρ

1/2 − kaρ. (5)

Характер его решения зависит от количественного соот-
ношения между первыми двумя членами в правой части
уравнения.

Если доминирующим является первое слагаемое, опи-
сывающее накопление дислокаций вследствие существо-
вания границ зерен, то зависимость плотности дислока-
ций от деформации имеет вид

ρ(ε) = ρ0 exp(−mkaε) + ρmax
(
1− exp(−mkaε)

)
, (6)

где ρ0 — начальная плотность дислокаций при ε = 0,
ρmax = β/bdka — плотность дислокаций, когда ε →∞.
Согласно соотношению Тейлора (2), эволюции плотно-
сти дислокаций с деформацией (6) соответствует следу-
ющая зависимость напряжения течения поликристалла
σ = mτ от степени деформации ε и размера зерен d:

σ (ε, d) = mαµb
[
ρ0 exp(−mkaε)

+ ρmax(d)
(
1− exp(−mkaε)

)]1/2
. (7)

В отсутствие начальной плотности дислокаций (ρ0 = 0)
коэффициент ХП KH−P = ∂σ/∂(d−1/2) с учетом того,
что в (7) σ ∼ ρ

1/2
max ∼ d−1/2, имеет следующую зависи-

мость от деформации:

KH−P(ε) = Kmax
[
1− exp(−mkaε)

]1/2
,

Kmax = mαµ

(
βb
ka

)1/2

. (8)

На рис. 1 приведены результаты обработки соот-
ношений ХП σ = KH−Pd−1/2 для напряжений течения
поликристаллического Al 99.98% [31] в диапазоне раз-
меров зерен 80−500µm при температурах опыта 77,
200 и 293 K. Рисунок демонстрирует, как изменяется в
координатах KH−P−ε1/2 коэффициент ХП в алюминии
с ростом степени пластической деформации. Видно,
что при относительно малых деформациях (ε � 1/mka)
коэффициент KH−P в соответствии с уравнением (8)
линейно зависит от ε1/2. Протяженность линейного
участка тем больше, чем ниже температура, поскольку
коэффициент аннигиляции винтовых дислокаций ka в
металлах с ГЦК-решеткой уменьшается при снижении
температуры [114,119,125]. Из рисунка видно также,
что при температурах 200 и 293 K напряжение течения
уже при деформациях ε > 0.04 достигает стационарного
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Таблица 1. Значения параметров, использованных при по-
строении кривых на рис. 1 и 2

Номер
рисунка

Кривая α β0 β ka d, µm

1 1 0.32 0 4 0.8 80−500
2 0.32 0 4 11.0 80−500

2 1 0.30 2 · 10−3 0 11.0 33−1000
2 0.30 1 · 10−3 0 15.0 16−250

значения в результате равновесия между процессами
аккумуляции и аннигиляции дислокаций. В табл. 1
приведены численные значения параметров α, β и ka,
использованных при построении кривых 1 и 2 на
рис. 1 в соответствии с уравнением (8) (b = 0.286 nm,
µ = 27 GPa), а также диапазон исследовавшихся в ана-
лизируемых работах размеров зерен.

В качестве еще одной иллюстрации на рис. 2 приве-
дены зависимости коэффициентов ХП в поликристал-
лических Al 99.999% и Al 99.5% [126] от величины
деформации при 293 K. Обращает на себя внимание,
что как в том, так и в другом случае (в отличие
от показанных на рис. 1 данных) коэффициент ХП
при ε = 0 не равен нулю, что указывает на наличие
начальной плотности дислокаций ρ0 в поликристалле.
Согласно [36,94,124], она является результатом акти-
визации дислокационных источников в границах зерен:
ρ0 = β0/bd, где параметр β0 зависит от плотности зерно-
граничных источников дислокаций. С учетом начальной
плотности дислокаций зависимость коэффициента ХП
от деформации приобретает, согласно (7), вид

KH−P(ε) = mαµb1/2

[
β0 exp(−mkaε)

+
β

ka

(
1− exp(−mkaε)

)]1/2

. (9)

На рис. 2 кривая 1 иллюстрирует характер этой за-
висимости при указанных в табл. 1 значениях пара-
метров. Наличие только двух экспериментальных точек
при деформациях ε > 0.1 с большой разницей значений
коэффициента KH−P не позволяет однозначно утвер-
ждать соответствие уравнения (9) эксперименту при
этих деформациях. Но первые четыре точки на кривой 1,
как показывает анализ, в соответствии с уравнением (9)
укладываются на прямую линию в координатах KH−P−ε.
Это свидетельствует о том, что сильное отклонение
остальных экспериментальных точек от теоретической
кривой может быть связано с разбросом данных.

Для технически чистого Al 99.5% в работе [126] на-
блюдалась необычная зависимость коэффициента ХП от
деформации: с ростом степени деформации он снижался
(кривая 2 на рис. 2), а не увеличивался. Такое его изме-
нение с деформацией можно понять, если предположить,
что в правой части уравнения (5) доминирует слагаемое,

описывающее размножение дислокаций на дислокаци-
ях леса, а начальная плотность дислокаций связана с
работой дислокационных источников в границах зерен.
Тогда, решая уравнение (5) при β = 0, получаем для
напряжения течения следующее выражение:

σ (ε) = mαµb

[
ρ

1/2
0 exp

(
−1

2
mkaε

)
+ ρ

1/2
3

(
1− exp

(
−1

2
mkaε

))]
, (10)

где ρ3 = (k f /ka)2 — плотность дислокаций на тре-
тьей стадии кривой деформационного упрочнения ГЦК-
металлов [114]. Поскольку в (10) ρ0 ∼ d−1, зависимость
коэффициента ХП от ε имеет в этом случае вид

KH−P(ε) = mαµ(bβ0)1/2 exp
(
−1

2
mkaε

)
. (11)

На рис. 2 кривая 2 показывает эту зависимость при
указанных в табл. 1 значениях параметров.

Таким образом, с помощью кинетического уравнения
для плотности дислокаций (5) удается проанализировать
разный характер наблюдаемых на опыте зависимостей
коэффициента ХП от степени пластической деформации.
Этот характер определяется величиной и соотношением
структурно-чувствительных параметров β0 и β, связан-
ных с границами зерен. Первый из них характеризует
эффективность границ как источников дислокаций, вто-
рой — как барьеров для свободного пробега дислокаций.

Что касается параметра β0, то его величина зависит
от линейной плотности ступенек (ledges) в границах
зерен l−1, выступающих в качестве источников дислока-
ций [36,94,98,124]. Как и в [36,94], считая зерно круглым
с диаметром d, находим, что число дислокационных
источников в границе N = Sb/2l 2, где Sb = πd2 —
площадь границы, коэффициент 2 учитывает, что ис-
точники на границе могут эмитировать дислокации в
оба контактирующих кристаллита. Если каждый источ-
ник генерирует дислокации длиной l0, то общая длина
дислокаций, испущенных источниками в каждое зерно,
равна L0 = Nl0. Следовательно, начальная плотность
дислокаций в нем ρ0 = L0/Vg, где Vg = πd3/6 — объем
зерна. В результате для плотности дислокаций, испу-
щенных источниками в границах зерен, имеем оценку
ρ0 = 3l0/l 2d или ρ0 = β0/bd, где β0 = 3bl0/l 2. После
подстановки ρ0 в (2) имеем следующую зависимость
коэффициента ХП на пределе текучести σy = mαµbρ1/2

0
от линейной плотности ступенек в границах зерен l−1:

Ky = mαµb1/2(3bl0/l
2)1/2. (12a)

Здесь возможно два предположения. Если полагать, что
длина дислокаций, генерируемых каждым источником
l0 ≈ l/2, то коэффициент ХП должен зависеть от плот-
ности источников как (l−1)1/2 [36,94]. Если считать, что
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длина l0 является независимым структурным парамет-
ром, то коэффициент ХП должен линейно изменяться с
величиной l−1

Ky =
[
mαµb1/2(3bl0)1/2

]
l−1. (12b)

На рис. 4 приведены данные работы [124] для Ni
99.98%, согласующиеся со вторым предположением.
Плотность зернограничных ступенек в границах зерен
варьировалась в [124] предварительной прокаткой Ni до
различных степеней обжатия (10−70%) и последующим
отжигом с целью получения размеров зерен в интервале
от 2 до 150µm. Электронно-микроскопическое иссле-
дование показало, что линейная плотность ступенек
в границах закономерно изменяется с ростом степени
обжатия и температуры отжига. Из приведенных на
рис. 4 данных видно, что угол наклона прямых Ky−l−1

не зависит от степени деформации. При ее изменении
от 0.025 до 0.2% наблюдается лишь параллельный
сдвиг прямых в соответствии с выражением (9). Расчет
величины параметра l0 для Ni, согласно соотноше-
нию (12b) и данным рис. 4, дает величину порядка
130 nm (µ = 74.5 GPa, b = 0.25 nm, mα ≈ 1). Оценивая
число испущенных зернограничным источником дис-
локаций величиной N0 ≈ l0/l , находим (принимая во
внимание приведенные на рис. 4 плотности ступенек),
что каждый источник генерирует от одной до пяти
дислокаций.

3.2. М и к р о н н ы е и с у б м и к р о н н ы е с т р у к т у-
р ы. Как было отмечено во Введении, есть несколь-
ко методов создания таких структур, но в настоя-
щем разделе обсудим только микронные и субмикрон-
ные структуры, получаемые в результате интенсивной
пластической деформации (прокатки [83], РКУП [80])
и последующего отжига деформированного материала.
Преимуществом такой процедуры является получение
достаточно массивных объемов мелкокристаллического

Рис. 4. Зависимость коэффициента ХП в поликристалличе-
ском Ni 99.98% [124] от линейной плотности ступенек в
границах зерен l−1 при деформациях ε = 0.025 (1) и 0.2% (2).

Рис. 5. Зависимость предела текучески σy и условного предела
прочности σu Al 99.3% от размера зерен d [83].

материала при отсутствии загрязняющих границы зерен
примесей и пор.

На рис. 3 показаны диаграммы растяжения образцов
алюминия технической чистоты (Al 99.3%) с различной
величиной зерна, изготовленных по методу [83]. Обра-
щают на себя внимание два обстоятельства: сильный
рост предела текучести по мере уменьшения размера
зерен и резкое снижение величины равномерной дефор-
мации при размерах зерен меньше 1µm, приводящее
к разрушению растягиваемого образца практически на
пределе текучести. Последнее обстоятельство подробно
рассмотрено в разделе 4; в настоящем разделе обсудим
только характер зависимости предела текучести σy от
размера зерен в исследуемом материале (рис. 5).

Как видно из рис. 5, указанная зависимость состоит из
двух участков. При размерах зерен d > 1µm (прямая 1)
коэффициент Ky имеет одно значение (110 MPa · µm1/2),
а при d < 1µm (прямая 2) — другое (153 MPa · µm1/2).
Переход с одной зависимости на другую происходит
вблизи d ≈ 1µm. Такой же неоднозначный характер име-
ют соотношения ХП для обезуглероженного железа [83]
и алюминия технической частоты [80]. В последней
работе предварительная деформация осуществлялась
методом РКУП. Двойственный характер соотношений
ХП наблюдали в [80] как при 293 K, так и при 77 K.
Трансформация соотношений происходила также при
величине зерен около 1µm.

Чем вызван неоднозначный характер зависимостей
ХП в исследованных материалах при переходе от ми-
кронных (d > 1µm) к субмикронным (d < 1µm) по-
ликристаллическим структурам? Размер зерен порядка
1µm в алюминии является критическим, поскольку при
меньших размерах зерен в Al не образуется ячеистая
дислокационная структура. На рис. 6 в качестве ил-
люстрации приведены результаты обработки [114,127]
данных [31] в координатах 3−d1/2 [128] по зависимости
размеров дислокационных ячеек 3 от размера зерен в
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Рис. 6. Зависимость размера дислокационных ячеек от разме-
ра зерен в Al 99.98% [31].

поликристаллических образцах Al 99.99%, деформиро-
ванных на 20% при разных температурах. Видно, что
прямые 3−d1/2 для разных температур пересекаются в
одной точке, соответствующей величине зерна ≈ 1µm и
критическому размеру ячеек ≈ 0.9µm. Это означает, что
при меньших размерах зерен ячеистая дислокационная
структура внутри зерен не образуется.

Размеру ячеек 3 ≈ 1µm, согласно эмпирическому
соотношению для дислокационных ячеек 3 =
= (10−15)/

√
ρ [114], соответствует средняя плотность

дислокаций ρ = (1−2) · 1014 m−2. При такой их
плотности свободная длина пробега дислокаций между
актами размножения на дислокациях леса λ f = 1/δ f

√
ρ

(где δ f ≈ 10−2) составляет 10−15µm, что существенно
превышает размеры зерен в субмикронном диапазоне.
Это означает, что в кинетическом уравнении (5) для
плотности дислокаций второй член в правой части не
вносит вклада в эволюцию плотности дислокаций в
таких мелкокристаллических структурах. Напряжения
течения в них определяются только размерами зерен и
свойствами межкристаллитных границ как источников
и стоков для дислокаций.

Этим обстоятельством, а именно более высокой плот-
ностью дислокационных источников в границах зерен,
можно объяснить и более высокое значение коэффициен-
та ХП при размерах зерен d < 1µm (прямая 2 на рис. 5)
по сравнению с коэффициентом ХП при величине зерен
d > 1µm (прямая 1). Высокая плотность источников
(ступенек на межзеренных границах) в субмикронном
диапазоне связана, по-видимому, с тем, что температура
и длительность отжига после РКУП были в этом случае
недостаточны для получения равновесной структуры
межзеренных границ по сравнению с более крупно-

зернистыми образцами. Так, авторы [83] отмечают, что
образцы с размерами зерен 0.27µm (рис. 3) совсем не
подвергались отжигу после РКУП.

3.3. Н а н о к р и с т а л л и ч е с к и е м а т е р и а л ы. Экс-
перименты при температурах, близких к комнатной,
показывают, что пределы текучести и микротвердость
нанокристаллических материалов (Cu, Ni) вплоть до
размеров зерен 10−15 nm подчиняются соотношению
ХП [40,60,129]. Поэтому ожидать действия в них
при этих размерах кристаллитов каких-либо других
(по сравнению, например, с субмикронными мате-
риалами) недислокационных механизмов деформации
нет оснований. В пользу дислокационного механиз-
ма свидетельствуют результаты электронно-микроскопи-
ческих [99,130] и компьютерных [71] исследований, а
также то, что пластическая деформация наноматериалов
при температурах ниже 0.2Tm сопровождается деформа-
ционным упрочнением [87,90]. К этому следует добавить
вязкий механизм разрушения металлических нанома-
териалов путем образования шейки на растягиваемом
образце и характерный ямочный (dimple) вид поверхно-
стей разрушения [99,130]. Наконец, термоактивационный
анализ пластической деформации наноматериалов при
температурах ниже 0.2Tm показывает, что его результа-
ты могут быть интерпретированы в терминах преодоле-
ния дислокациями барьеров с коротким радиусом дей-
ствия в границах или объеме нанозерен [87–90,131,132].

При термоактивационном анализе нанокристалличе-
ских металлов с ГЦК-решеткой найдено [131], что они
обладают повышенной по сравнению с крупнозерни-
стыми агрегатами скоростной и температурной чув-
ствительностью напряжений течения. На рис. 7, a и b
в качестве примера показаны зависимости коэффици-
ентов скоростной чувствительности напряжений тече-
ния s = (∂ ln τ /∂ ln ε̇)T = kBT/Vaτ меди и никеля [131]
от размера зерен при изменении их величины от 10
до 105 nm (kB — постоянная Больцмана, Va — акти-
вационный объем). Видно, что по мере измельчения
зерен этот коэффициент непрерывно возрастает и для
нанокристаллических образцов оказывается в 5−9 раз
выше их крупнозернистных аналогов (рис. 7, b), обо-
значенных штриховыми линиями. При обычной дисло-
кационной деформации активационный объем Va равен
b1ald, где ld = ρ−1/2 — расстояние между дислокация-
ми леса, 1a ≈ b — ширина барьера. Поскольку напря-
жения течения τ = αµbρ1/2, при наличии внутри зерен
дислокаций коэффициент скоростной чувствительности
sd = kBT/αµb3 не зависит ни от деформации, ни от
размера кристаллитов.

В нанокристаллическом и субмикронном материалах
дислокаций леса внутри зерен мало или они вообще
отсутствуют. Поэтому, как предполагается в [131,132],
препятствиями для эмитированных из границ зерен
дислокаций при их движении по плоскостям скольжения
являются межзеренные границы. Дислокации взаимо-
действуют с находящимися в них решеточными дис-
локациями как с дислокациями леса и преодолевают
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Рис. 7. Зависимость коэффициента скоростной чувствительно-
сти напряжений течения s∗ в Cu и Ni от размера зерна d (a) и
относительное по сравнению с крупнозернистыми образцами
(штриховые линии) увеличение этого коэффициента в нано-
кристаллических образцах (b) [131].

их при помощи тепловых флуктуаций. Активационная
длина при этом равна lg = ηd, где η < 1 — некоторый
коэффициент. При наличии дислокаций леса как внутри
зерен, так и в их границах, взаимодействие движущихся
дислокаций с ними происходит параллельно, поэтому
для эффективной активационной длины l∗ и активаци-
онного объема V∗ имеем соответственно соотношения
l−1
∗ = l−1

d + l−1
g и V∗ = b2l∗. В результате зависимость

коэффициента скоростной чувствительности напряже-
ний течения s∗ = kBT/V∗τ от размера зерна с учетом
того, что τ ∼ ρ1/2, принимает вид

s∗ = sd

(
1 +

1
ηdρ1/2

)
, sd =

kBT
αµb3

. (13)

В подразделе 3.1 было отмечено, что если границы
зерен выступают в качестве источников дислокаций
и барьеров для их свободного пробега, то плотность
дислокаций подчиняется уравнению (6), в котором
ρ0 ∼ ρmax ∼ d−1, и, следовательно, согласно (13), зави-
симость коэффициента скоростной чувствительности от
размера зерна и деформации описывается выражением

s∗(ε, d) = sd

[
1 +

1
ηχ(ε)

(
b
d

)1/2]
, (14a)

где, согласно (9),

χ(ε) =
KH−P(ε)
mαµb1/2

=
[
β0 exp(−mkaε)

+
β

ka

(
1− exp(−mkaε)

)]1/2

. (14b)

На пределе текучести, при χ(ε) ≈ β
1/2
0 , для коэффициен-

та скоростной чувствительности имеет место соотноше-
ние

sy(d) = sd

[
1 +

1
η

(
b
β0

)1/2

d−1/2

]
. (15)

На рис. 7, a прямые 1 и 2 демонстрируют хорошее его
соответствие эксперименту.

3.4. О б р а т н о е с о о т н о ш е н и е Х о л л а – П е т ч а.
Одним из наиболее дискуссионных вопросов пла-
стической деформации наноматериалов является фи-
зический механизм их разупрочнения при темпера-
турах вблизи комнатной и размерах зерен меньше
10−15 nm [40,43–48]. С этим разупрочнением связа-
но нарушение нормального соотношения ХП (рис. 8
и 9), получившее название обратного соотношения ХП
(σ ∼ dp, p > 0). В настоящее время не вызывает со-
мнения, что отклонение от обычного хода зависимостей

Рис. 8. Соотношение ХП для предела текучести нанокристал-
лической меди. Экспериментальные точки — данные [48,131],
кривая получена согласно уравнению (18).
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Рис. 9. Соотношение ХП для микротвердости нанокристал-
лического никеля. Экспериментальные точки — данные [60],
кривая получена согласно уравнению (18).

ХП обусловлено процессами, протекающими в границах
нанозерен [26]. Об этом свидетельствуют наблюдаемые
при электронно-микроскопических in situ исследованиях
повороты зерен [61]. Поскольку поворот и вращение
зерен не могут осуществляться без проскальзывания их
относительно друг друга, выяснение механизма этого
явления имеет первостепенное значение.

В литературе обсуждаются три возможных механизма
проскальзывания зерен: безактивационное и бездиффу-
зионное проскальзывание (shuffling) [26], проскальзы-
вание в результате вакансионной ползучести Кобла
(Coble) [26,40] и проскальзывание в результате акти-
визации границ при испускании и поглощении ими
решеточных дислокаций [16,47,109–113]. О первом ме-
ханизме сейчас мало известно как в эмпирическом,
так и в теоретическом отношении (он обсуждается
далее). Механизм вакансионной ползучести Кобла плохо
согласуется с наблюдаемыми при обратном эффекте
ХП зависимостями микротвердости и предела текучести
наноматериалов от размера нанозерен H ∼ σy ∼ dp, где
p = 0.5−1 [43,47], в то время как в случае ползучести
Кобла p = 3. Поэтому обсудим отклонение от закона ХП
в НК-материалах с точки зрения третьего из названных
выше механизмов проскальзывания зерен.

Как отмечалось в подразделе 1.3, само явление про-
скальзывания не является чем-то специфическим для
деформации наноматериалов. Оно имеет место и в
микро-, и в поликристаллических агрегатах, а также
в бикристаллах при достаточно высоких температурах
(T > 0.4Tm). Специфическим и неожиданным является
то, что проскальзывание и связанное с ним разупроч-
нение наблюдаются в наноматериалах при довольно
низких температурах — (0.2−0.3)Tm. С точки зрения
механизма активации зерен решеточными дислокациями

проскальзывание не является первичным эффектом, оно
зависит от плотности дислокаций в границах и пере-
мещения дислокаций в них. Плотность же дислокаций
в границе определяется скоростью их поступления в
границу из объема зерна и скоростью аннигиляции дис-
локаций в границе. Межзеренные границы в отсутствие
в них аннигиляции дислокаций быстро упрочняются,
что приводит к накоплению дислокций в объеме зерен
и соответствующему их упрочнению. Такая ситуация
имеет место, если НК-материал деформируется при до-
статочно низкой температуре, например при 77 K [130],
когда аннигиляция дислокаций в границах зерен по-
давлена.

На рис. 10 показано, как увеличивается плотность
дислокаций в границах зерен ρb с ростом их плотно-
сти внутри зерен ρd в процессе деформации сплава
Mg–1.5% Mn (размер зерна 10µm) [105]. В работе [105]
определяли линейную плотность дислокаций в границах
ρ′b. На рис. 10 приведена усредненная по объему зерна Vg

плотность дислокаций в границах ρb = (Sg/Vg)ρ′b, где
Sg — площадь границ с решеточными дислокация-
ми. Для кубической и сферической формы зерен при
одиночном базисном скольжении имеем соответственно
оценки Sg/Vg = 4/d и 6/d. При расчете ρb на рис. 10
было принято среднее значение Sg/Vg = 5/d. Из этого
рисунка видно, что плотность дислокаций в границах
растет пропорционально ρd: ρb = βgρd, где коэффициент
βg = 0.9. Линейная плотность дислокаций в границах ρ′b
после деформации в 3% составляла 20 µm−1 и находи-
лась на пределе разрешения эксперимента. Коэффици-
ент βg определяет линейную связь и баланс дислокаций
в объеме и границах зерен в процессе деформации,
поэтому в дальнейшем индексы b и d у плотности
дислокаций будем опускать.

С учетом аннигиляции дислокаций в границах кинети-
ческое уравнение для плотности дислокаций (4) в случае

Рис. 10. Линейная связь между плотностью дислокаций в
границах ρb и в объеме ρd зерен в сплаве Mg–1.5% Mn [105].
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НК- и МК-материалов принимает вид

dρ
dγ

=
β

bd
− kaρ −

ρ

γ̇td
, (16)

где коэффициент ka определяет интенсивность анни-
гиляции винтовых участков дислокационных петель с
помощью механизма поперечного скольжения (если она
протекает в НК- и МК-структурах; см. далее). Скорость
аннигиляции краевых дислокаций в границах зерен зави-
сит от времени их делокализации (растворения) в грани-
це td1 = l 3/η′1bDgb [133] и от времени парной аннигиля-
ции в ней дислокаций разных знаков td2 = l 2/4η′2Dgb [47],
где Dbg — коэффициент зернограничной диффузии,
η′1 ≈ η′2 ≈ µb3/kT, l — по-прежнему расстояние между
решеточными дислокациями в границе. Если полагать,
что в процессе деформации времена td1 и td2 опреде-
ляются максимальным расстоянием в границе l = d, то
уравнение (16) для плотности дислокаций, учитывающее
указанные процессы, приобретает вид

dρ
dγ

=
β

bd
− (ka + k1 + k2)ρ, (17a)

где коэффициенты аннигиляции дислокаций k1 и k2

зависят от температуры, скорости деформации ε̇ = γ̇/m
и размера зерна,

k1 = η′1
bDgb

mε̇d3
, k2 = 4η′2

Dgb

mε̇d2
. (17b)

При записи кинетического уравнения для плотности
дислокаций в форме (17a) предполагалось, что процессы
растворения одиночных дислокаций в границе и парной
их аннигиляции в ней осуществляются независимо друг
от друга.

Основным механизмом динамического отдыха в ме-
таллах с ГЦК-решеткой при температурах 0.2Tm и ниже
является аннигиляция винтовых дислокаций с помощью
механизма поперечного скольжения [123], в результа-
те чего снижается скорость размножения дислокаций
путем образования новых источников дислокаций в
соседних плоскостях скольжения [118]. Найденные при
анализе кривых деформационного упрочнения поликри-
сталлических ГЦК-металлов значения коэффициентов
аннигиляции винтовых дислокаций ka лежат в диапазоне
2−10 при изменении температуры от 0.1 до 0.3Tm в
зависимости от величины энергии дефектов упаковки
металла [114,119,123,125]. Аннигиляция краевых участ-
ков дислокационных петель с помощью диффузионного
механизма в поликристаллических материалах при ука-
занных температурах в условиях обычной деформации
очевидно невозможна.

В НК-материалах краевые дислокации могут анни-
гилировать в границах зерен, как показывают оценки
коэффициента k2 согласно формуле (17b). Действи-
тельно, считая, что энергия активации зерногранич-
ной диффузии Ugb ≈ 0.5UD [134], где UD ≈ 16kBTm —
энергия активации объемной диффузии [135], для ко-
эффициентов диффузии Dgb = D0

gb exp(−Ugb/kBT) при

D0
gb = 1.0 cm2 · s−1 имеем оценки Dgb ≈ 10−35, 10−17

и 10−12 cm2 · s−1 соответственно для температур 0.1, 0.2
и 0.3Tm. Коэффициент аннигиляции дислокаций k2 при
указанных температурах, µb3/kBTm ≈ 75, ε̇ = 10−4s−1 и
размере зерен dc ≈ 10 nm оказывается соответственно
равен 10−16, 50 и 3 · 103. Это означает, что в меди и
никеле при 293 K, т. е. при 0.22 и 0.17Tm, аннигиляция
краевых дислокаций в границах зерен является физиче-
ски реализуемым процессом. При величине зерна 10 nm
время парной аннигиляции дислокаций td2 составляет
70 s; следовательно, при скорости деформации 10−4 s−1

аннигиляция дислокаций в границах имеет место уже
при деформациях ε̇td2 = 0.7%. Что касается коэффи-
циента аннигиляции одиночных дислокаций в границе,
то, согласно первой формуле (17b), он при η′1 ≈ η′2
должен быть в 4dc/b ≈ 160 раз меньше k2, что не
исключает вклада этого механизма в разупрочнение
НК-материалов.

Из решения уравнения (17a) с учетом начальной плот-
ности эмитированных границами дислокаций ρ0 = β0/bd
и формулы Тейлора для дислокационного упрочне-
ния (2) вытекает следующая зависимость напряжения
течения от степени деформации и величины зерна:

σ (ε) = mαµ

(
b
d

)1/2[
β0 exp(−mkε)

+
β

k

(
1− exp(−mkε)

)]1/2

, (18)

где суммарный коэффициент аннигиляции дислокаций
k = ka + k1 + k2 зависит от размера зерен, поскольку

k1(d) =
(

d1

d

)3

, k2(d) =
(

d2

d

)2

,

d1 =
(
η′1

bDgb

mε̇

)1/3

, d2 =
(

4η′2
Dgb

mε̇

)1/2

. (19)

Из уравнения (18) следует, что при mkε � 1, т. е.
при относительно больших размерах зерен (d� d1,
d� d2) и деформациях εy = 0.2%, предел текучести
σy ≡ σ0.2 зависит от размера кристаллитов в соответ-
ствии с нормальным соотношением ХП: σy = Kyd−1/2,
Ky = mαµb1/2(β0 + mβε)1/2. При относительно малых
размерах зерен, когда в (18) показатель экспонент
mkε � 1, зависимость предела текучести от размера
зерна приобретает обратный нормальному соотношению
ХП вид

σy ≈ mαµ

(
b
d

)1/2[
β

ka + (d1/d)3 + (d2/d)2

]1/2

. (20a)

Из (20a) при ka = 0 следует, что

σy1 = mαµ(βb/d3
1)1/2d ∼ d,

σy2 = mαµ(βb/d2
2)1/2d1/2 ∼ d1/2 (20b)

в зависимости от того, одиночная или парная аннигиля-
ция дислокаций доминирует в границах.
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Таблица 2. Значения параметров, использованных при по-
строении кривых на рис. 8, 9, 11

Номер
рисунка

α β0 β d2, nm dc , nm kc

8 0.38 0.01 4 220 16 190
9 0.35 0.05 4 110 11 100

11 1.0 0.06 4 59 11 29

Кривая на рис. 8 построена согласно уравнению (18)
при ε = 0.2%, ka = 0 и указанных в табл. 2 значениях
других параметров в предположении, что аннигиляция
дислокаций в границах контролируется парным меха-
низмом с коэффициентом аннигиляции k2 = (d2/d)2,
где d2 = 220 nm. Критический размер зерна dc, когда
в меди на рис. 8 начинается отклонение от закона
ХП, равен 16 nm. Ему соответствует критическое зна-
чение коэффициента аннигиляции kc = (220/16)2 ≈ 190,
что согласуется с приведенными выше оценками этого
коэффициента, сделанными на основе диффузионного
механизма аннигиляции. Аналогичным образом может
быть построена кривая и для нанокристаллического
Ni [60] (рис. 9). Использованные при ее простроении
численные значения параметров приведены в табл. 2.
Разброс экспериментальных точек на рисунке связан
с тем, что измерения микротвердости производились
разными авторами [60].

Следует заметить, что удовлетворительное согласие
теории с экспериментом на рис. 8 и 9 достигается в пред-
положении, что коэффициент аннигиляции винтовых
дислокаций ka равен нулю. Это означает, что в нанокри-
сталлических меди и никеле дислокации действительно
сильно расщеплены, как это следует из теоретических
оценок и компьютерных экспериментов [26,66,67], и
поэтому не способны аннигилировать с помощью меха-
низма поперечного скольжения.

Интересно отметить также, что уравнение (18) описы-
вает и соотношение ХП для напряжений течения, най-
денных при компьютерном моделировании структуры и
деформации НК-меди методом молекулярной динамики.
Результаты моделирования [70] и описывающая их тео-
ретическая кривая (при ε = 10%) приведены на рис. 11.
В табл. 2 указаны соответствующие ей значения пара-
метров уравнения (18). Они отличаются от параметров
кривой для реальной НК-меди в этой таблице (рис. 8),
но различие не выходит за пределы одного порядка этой
величины. Скорость деформации при моделировании
ε̇ = 107 s−1 на много порядков превышает скорость де-
формации меди в реальном эксперименте (≈ 10−4 s−1),
и, казалось бы, ничего общего между этими двумя опы-
тами не должно быть. Но если принять во внимание, что
при моделировании действующие напряжения близки
к теоретической прочности на сдвиг (τ /µ ≈ 1/20), и
предположить, что в этих условиях локальная неравно-
весная температура в границах зерен при испускании

и поглощении ими решеточных дислокаций близка к
температуре плавления Tm, то для коэффициента зер-
нограничной диффузии Dgb = D0 exp(−Ugb/kBTm) при
D0 = b2νD ≈ 10−2 cm2 · s−1 (где νD = 1013 s−1 — частота
Дебая, Ugb = 8kBTm) получим оценку 3 · 10−6 cm2 · s−1.
С учетом того, что η′2 = µb3/kBTm ≈ 75, получа-
ем, согласно соотношениям (19), оценку параметра
d2 = 59 nm. Она имеет приблизительно тот же порядок
величины, что и значение d2 в табл. 2 для реальной
меди (рис. 8). Время аннигиляции дислокаций в гра-
нице td2 = d2

c/4η′2Dgb для критического размера зерна
dc = 11 nm равно 10−9 s. Это означает, что аннигиляция
дислокаций в компьютерном эксперименте становится
возможной после деформации ε̇td2, равной 1−2%, что
согласуется с приведенными на рис. 11 результатами.
Полученные оценки могут служить в какой-то степени
подтверждением механизма бездиффузионного и безак-
тивационного проскальзывания зерен в условиях дей-
ствия напряжений, близких к теоретической прочности
на сдвиг.

Согласно уравнению (17a), условию стационарной
деформации, когда dρ/dγ = 0, отвечает при ka = 0
стационарная плотность дислокаций ρS = β/bd(k1 + k2),
зависящая от температуры и скорости деформации в
соответствии с обозначениями (17b). Плотности ρS,
согласно соотношению Тейлора (2), соответствует на-
пряжение течения σ = mαµbρ1/2

S и следующее из него с
учетом обозначений (17b) уравнение для стационарной
скорости деформации ε̇ = γ̇/m

kBT ε̇
µbDgb

= A

[
b
d

+ δ

(
b
d

)2](
σ

µ

)2

, (21)

где A = 4/mα2β, δ = η′1/4η′2. Такого рода зависимости
скорости деформации от размера зерен и напряжения

Рис. 11. Зависимость напряжения течения при ε = 7−10%
от размера зерна d в нанокристаллической меди при модели-
ровании ее структуры методом молекулярной динамики [70].
Кривая получена согласно уравнению (18).
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характерны для сверхпластической деформации метал-
лических [9–13] и керамических [10,91,136] микро- и
наноматериалов. Из этих зависимостей следует, что при
постоянной скорости деформации напряжение течения
зависит от размера зерна как σ ∼ dp, где p = 1/2 или 1,
т. е. так же как и при обратном соотношении ХП на
рис. 8, 9 и 11.

В качестве еще одной иллюстрации отклонения от
обычного соотношения ХП на рис. 12,a и b показаны ре-
зультаты обработки [47] данных [50,51] по зависимости
предела текучести МК-образцов сплава Zn−0.4% Al от
размера зерна в приведенных координатах (dc — крити-
ческий размер зерна, когда начинается нарушение соот-
ношения ХП). Кривые на рисунках построены согласно
уравнению (18) при β0 = 0 (подробности см. в [47]).
Рис. 12, a демонстрирует экспериментальную и теоре-
тическую зависимости предела текучести в прямых, а
рис. 12, b — в обратных координатах ХП. Из рис. 12, b
видно, что при отклонении от соотношения ХП предел
текучести снижается в согласии с выражением (21) по
закону σ ∼ d1/2.

Чтобы наглядно показать, в результате чего это
происходит, на рис. 13 представлены данные по тем-
пературным зависимостям предела текучести (напря-
жения σ0.2) микрокристаллических образцов сплава
Mg−1.5% Mn [53] с размерами зерен 0.3 и 10µm. Из это-
го рисунка видно, что при температурах ниже ≈ 330 K
(0.5Tm) в соответствии с нормальным соотношением
ХП предел текучести образцов с d = 0.3µm оказыва-
ется выше предела текучести образцов с d = 10µm.
При более высоких температурах имеет место обрат-
ная картина как результат более высокой скорости
разупрочнения мелкозернистого материала из-за более
интенсивной в нем аннигиляции дислокаций в межзе-
ренных границах. Кривые на рис. 13 построены согласно
уравнению (18) при следующих значениях параметров
для Mg: b = 0.32 nm, µ = 17.5 GPa, α = 1.0, β0 = 0.1,
β = 4, ε = 0.2%, Ugb = 0.5 eV, D0

gb = 0.4 и 0.01 cm2 · s−1

соответственно для образцов с размером зерен 10
и 0.3µm.

Таким образом, на основании приведенного выше
анализа можно заключить, что как нормальное со-
отношение ХП, так и отклонение от него являются
результатом дислокационных процессов, протекающих
в объеме и границах зерен. Интенсивность их зависит
от температуры, размера кристаллитов и скорости де-
формации. Для НК-материалов при обычных скоростях
деформации зернограничное разупрочнение имеет место
при температурах (0.2−0.3)Tm, для МК-материалов —
при 0.5Tm, субмикронные материалы занимают про-
межуточное положение. Обратное соотношение ХП и
сверхпластическая деформация имеют общий механизм,
связанный с процессом аннигиляции дислокаций в гра-
ницах зерен.

Рис. 12. Зависимость предела текучести сплава Zn−0.4% Al
от размера зерна в прямых σ−d−1/2 (a) и обратных σ−d1/2 (b)
координатах ХП. Экспериментальные точки: 1 — данные [50],
2 — [51]; кривая получена согласно уравнению (18).

Рис. 13. Температурные зависимости предела текучести ми-
крокристаллических образцов сплава Mg−1.5% Mn с разме-
рами зерен 10 и 0.3 µm. Экспериментальные точки — дан-
ные [53], кривые получены согласно уравнению (18).
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Рис. 14. Зависимость величины равномерной деформации в
микрокристаллическом Al от размера зерен в координатах ХП.
Экспериментальные точки — данные [83], кривая получена
согласно уравнению (25a).

4. Хрупкость и сверхпластичность
микро- и нанокристаллических
материалов

Кроме частичной утраты прочности вследствие анни-
гиляции дислокаций в межзеренных границах (зерно-
граничного разупрочнения) наноматериалы при низких
температурах обладают еще одним недостатком — ма-
лым запасом пластичности. Величина равномерной де-
формации εu, когда наступает локализация деформации
в виде шейки и происходит пластическое разделение
(разрушение) нанокристаллических образцов, не превы-
шает обычно 3−5% [79,100,131]. Указанное обстоятель-
ство характерно и для материалов с субмикронными
и микронными размерами кристаллитов [80,83]. Иллю-
страцией этого являются кривые растяжения алюминия
с разной величиной зерна на рис. 3 и соответствующая
им зависимость величины равномерной деформации εu

от размера зерна на рис. 14. Поскольку систематические
исследования такого рода в случае НК-материалов в
настоящее время отсутствуют, в подразделе 4.1 проана-
лизируем механизм зернограничного охрупчивания (по-
тери запаса пластичности) на примере поликристалличе-
ских агрегатов с субмикронным и микронным размерами
зерен.

4.1. Р а в н о м е р н а я д е ф о р м а ц и я и п р е д е л
п р о ч н о с т и. Величина равномерной деформации εu

и условный предел прочности σu, когда деформация
образца теряет устойчивость и локализуется в шейке,
определяются известным критерием Консидера

dσ
dε
≤ σ. (22)

В микронном диапазоне размеров зерен напряжения
течения описываются уравнением (10), которое удобно
представить в виде

σ (ε) = σ0 exp

(
−1

2
mkaε

)
+ σ3

(
1− exp

(
−1

2
mkaε

))
,

(23)
где σ0 = mαµ(β0b/d)1/2, σ3 = mαµ(bkf /ka). Поскольку
в МК-материале при температурах T < 0.3Tm зерногра-
ничного разупрочнения нет, коэффициент аннигиляции
дислокаций ka определяется поперечным скольжением
винтовых дислокаций. Согласно (23), для коэффициента
деформационного упрочнения имеет место следующее
соотношение:

dσ
dε

=
1
2

mka(σ3 − σ0) exp

(
−1

2
mkaε

)
. (24)

Из него видно, что, поскольку σ0 ∼ d−1/2, измельчение
зерен сопровождается снижением коэффициента дефор-
мационного упрочнения, в результате чего при σ0 > σ3

(т. е. при размерах зерен d < da, где da = β0k2
ab/(bkf )2)

он становится отрицательным.
На рис. 15 показаны кривые напряжение–деформация

при разных размерах зерен, рассчитанные согласно
уравнению (23) при следующих значениях параметров
для Al: α = 0.6, b = 0.286 nm, µ = 27 GPa, bkf = 10−2,
β0 = 2.8 · 10−2, ka = 2.1. Им соответствует критический
размер зерен da = 0.36µm. При меньших размерах
зерен потеря пластической устойчивости и разрушение
материала наступает уже на пределе текучести (рис. 14).
У изготовленных из материала с такими размерами
зерен изделий отсутствует запас пластичности в усло-

Рис. 15. Кривые напряжение–деформация согласно уравне-
нию (23) при разном размере зерна (указан около кривых).
Сплошные кривые — участки равномерной деформации.
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виях деформации растяжения. Сплошными кривыми на
рис. 15 показаны участки равномерной деформации.

При размерах зерен d < 0.6µm короткие сплошные
линии означают, что неустойчивость деформации разви-
вается на пределе текучести.

Согласно критерию (22), зависимости равномерной
деформации и условного предела прочности от размера
зерен определяются соотношениями

εu =
2

mka

[
ln

(
1 +

1
2

mka

)
+ ln

(
1−

(da

d

)1/2
)]

, (25a)

σu =
θ2

1 + (1/2)mka
, (25b)

где θ2 = m2ϑ2, ϑ2 = (1/2)αµ(bkf ) — коэффициент
деформационного упрочнения на второй (линейной)
стадии кривых деформационного упрочнения ГЦК-
кристаллов. На рис. 14 кривая проведена в соответствии
с выражением (25a) при ka = 2.1, da = 0.35µm. Полная
потеря пластичности (εu = 0) наступает при величине
зерна

d0 =
(

1 +
2

mka

)2

da. (26)

Для приведенных на рис. 14 результатов d0 = 0.6µm.
В ГЦК-металлах ϑ2/µ ≈ 2.5 · 10−3 [137]; следователь-
но, в алюминии θ2 = 607 MPa, и, согласно соотноше-
нию (25b), σu = 146 MPa при ka = 2.1. Эта теоретиче-
ская оценка хорошо согласуется с экспериментальным
значением σu = 153 MPa для микрокристаллического Al
на рис. 5. Из приведенных на этом рисунке данных
видно, что вплоть до размера зерна d ≈ 0.6µm предел
прочности в соответствии с теорией не зависит от
величины кристаллитов, а при меньших их размерах
практически совпадает с пределом текучести.

Как было отмечено выше, в настоящее время нет си-
стематических исследований влияния размеров зерен на
величину равномерной деформации и предел прочности
нанокристаллических материалов, поэтому далее приве-
дены лишь их теоретические зависимости от d. Коэф-
фициенты аннигиляции дислокаций ka в НК-материалах
равен нулю, а их напряжения течения определяются
уравнением (18), в котором коэффициент k равен k1

или k2. В случае k = k2 = (d2/d)2 (см. подраздел 3.4)
напряжения течения (18) и критерий Консидера (22)
дают следующую зависимость величины равномерной
деформации и предела прочности от коэффициента k2:

εu =
2

mk2

[
ln

(
1 +

1
2

mk2

)
+ ln

(
1− β0

β
k2

)]
, (27a)

σu = σ2

(
mk1/2

2

1 + mk2

)1/2

, σ2 = mαµ

(
βb
d2

)1/2

. (27b)

На рис. 16 кривые демонстрируют, как согласно соотно-
шениям (27) (β0/β = 10−2) деформация εu и напряже-
ние σu зависят от безразмерной величины зерна d/d2.
Видно, что по мере уменьшения размера нанозерен

Рис. 16. Зависимость равномерной деформации εu и предела
прочности σu НК-материала от размера нанозерен согласно
уравнениям (27).

НК-материал теряет запас пластичности. При величине
зерна

d0 =
(

mβ0β
−1

m− 2β0β−1

)1/2

d2 ≈
(
β0

β

)1/2

d2 (28)

локализация деформации и разрушение наступают на
пределе текучести. В приведенном на рис. 16 случае
β0/β = 10−2 критический размер зерна d0 ≈ 0.1d2. Из
табл. 2 и рис. 9 следует, что для нанокристаллического
Ni d0 ≈ 11 nm, что практически совпадает с критическим
размером зерна dc, когда в никеле начинается откло-
нение от соотношения ХП. Из рис. 16 видно также,
что предел прочности имеет максимальное значение
σum = (m1/2/2)1/2σ2 при величине зерна dm = m1/2d2.

В заключение раздела отметим еще два обстоятель-
ства, касающиеся низкотемпературной деформации суб-
микронных и нанокристаллических материалов. Пер-
вое — неоднородный характер их деформации на на-
чальной (до образования шейки) стадии деформации.
Деформация материала начинается с образования полос
сдвига, которые в виде фронта Людерса распростра-
няются вдоль образца [80]. В НК-железе [138] для
ширины полос w получено эмпирическое соотношение
w ≈ 60d, что указывает на мезоскопический характер
их возникновения. Механизм формирования и движе-
ния полос требует отдельного рассмотрения в рамках
дислокационно-кинетического подхода.

Второе обстоятельство касается методов преодоле-
ния хрупкости НК-материалов путем формирования в
НК-агрегате равномерно распределенных по его объему
более крупных зерен субмикронной и микронной вели-
чины [100,139,140]. Такая двухмодульная зеренная струк-
тура снижает прочность наноматериалов, но увеличива-
ет его пластичность [141]. Что касается МК-материалов,
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то эффективным средством повышения их прочности
и пластичности является создание внутри зерен систе-
мы когерентных двойников [142]. Границы двойников,
являясь барьерами для дислокаций, способствуют ак-
кумуляции дислокаций в зернах, повышая тем самым
деформационное упрочнение материала, но в отличие от
границ зерен они не являются местами, где дислокации
аннигилируют.

4.2. С в е р х п л а с т и ч е с к а я д е ф о р м а ц и я. Если
при низких температурах МК- и НК-материалы в ре-
зультате измельчения зерен теряют пластичность из-за
локализации деформации в шейке, то при высоких тем-
пературах, наоборот, это способствует их повышенной
устойчивости к шейкообразованию и возникновению
эффекта сверхпластической деформации [7–14]. При низ-
ких температурах устойчивость деформации к локализа-
ции обеспечивает деформационное упрочнение матери-
ала, а при высоких температурах — сильная чувстви-
тельность напряжений течения к скорости деформации
(σ ∼ ε̇1/2 (21)) вследствие аннигиляции дислокаций в
границах зерен ультрамелкозернистого материала. При
низких температурах коэффициент скоростной чувстви-
тельности напряжений течения мал (рис. 7, a) и не
может выступать в качестве фактора, стабилизирующего
на макроуровне однородность деформации.

Сверхпластическая деформация МК- и НК-мате-
риалов — многостороннее явление, но в настоящем
разделе рассмотрен только один вопрос: вид кривых
истинное напряжение–истинная деформация этих мате-
риалов в области температур и скоростей деформации,
где у них проявляется эффект сверхпластической дефор-
мации. Особенностью экспериментальных кривых растя-
жения рассматриваемых материалов в указанных усло-
виях является наличие у них больших участков дефор-
мационного упрочнения и не менее обширных участков
разупрочнения, в результате чего кривые σ (ε) приобре-
тают характерную колоколообразность, чувствительную
к скорости деформации и температуре [11–13,143–146].
В качестве иллюстрации на рис. 17 приведена кри-
вая растяжения сплава Al−5.5% Mg−2.2% Li с разме-
ром зерна 3µm, полученного отжигом этого матери-
ала после деформации его методом РКУП [13]. Вид-
но, что при 680 K и начальной скорости деформации
ε̇0 = 1.7 · 10−2 s−1 сверхпластическая деформация разви-
вается как на спадающем участке кривой σ (ε), так и на
участке сильного деформационного упрочнения сплава.

Эмпирические соотношения типа (21) для сверхпла-
стической деформации МК- и НК-материалов [12,136]
и лежащие в их основе теоретические модели не со-
держат деформации ε как параметра и поэтому не
способны объяснить наблюдаемый при деформации с
постоянной скоростью характерный колоколообразный
вид кривых растяжения этих материалов в коорди-
натах истинное напряжение σ = Sexp(ε) — истинная
деформация ε = ln(1 + 1L/L0) (рис. 17), где S = P/A0,
P — текущая нагрузка на образец, A0 — начальное
сечение рабочей части образца, L0 — начальная длина

Рис. 17. Зависимость истинных напряжений течения от ис-
тинной деформации при растяжении микрокристаллического
сплава Al−Mg−Li при 670 K и ε̇0 = 1.7 · 10−2 s−1. Экспери-
ментальные точки — данные [13], кривая получена согласно
уравнению (31).

рабочей части образца, 1L — ее увеличение в про-
цессе деформации. Для этого необходимо знать, как в
процессе деформации изменяется плотность дислокаций
в материале в зависимости от температуры, скорости
деформации и размера зерен.

В подразделе 3.4 было показано, что напряжения тече-
ния субмикронных и нанокристаллических материалов
описываются уравнением (18), которое можно записать
также в виде

σ (ε) = σ1

(
d1

d

)1/2[
β0

β
exp(−mk1ε)

+
1
k1

(
1− exp(−mk1ε)

)]1/2

, (29)

где σ1 = mαµ(βb/d1)1/2. Коэффициент аннигиляции дис-
локаций k1 = (d1/d)3, согласно (19), зависит от размера
зерна, температуры и скорости деформации вследствие

зависимости параметра d1 =
(
η′1bDgb(T)/mε̇

)1/3
от ε̇

и T . На рис. 18 сплошные линии показывают вид кривых
напряжение–деформация согласно уравнению (29) при
β0/β = 10−2 и различных относительных размерах зерен
d/d1. Видно, что при d > d1 кривые деформации 1 и 2
имеют большие участки деформационного упрочнения, а
при размере зерна d = 0.3d1 участок деформационного
упрочнения на кривой 3 практически отсутствует, и
напряжение течения сразу выходит на стационарное
значение, описываемое уравнением (21). Пересечение
кривых деформации 1 и 2 для материалов с относитель-
но большой величиной зерна с кривой 3 для материала
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Рис. 18. Вид кривых истинное напряжение течения–истинная
деформация при растяжении МК- и НК-материалов с различ-
ной относительной величиной зерна d/d1 согласно уравнени-
ям (29) и (31) при постоянной (1–3) и снижающейся в про-
цессе растяжения (1′−3′) скорости пластической деформации.
d = 2d1 (1, 1′), 8d1 (2, 2′) и 0.3d1 (3, 3′).

с относительно малым зерном является результатом
отклонения напряжений течения при малых размерах
кристаллитов от нормального соотношения ХП.

У простроенных согласно уравнению (29) теорети-
ческих зависимостей σ (ε) (кривые 1–3 на рис. 18)
отсутствует колоколообразность в отличие от экспе-
риментальной кривой σ (ε) на рис. 17. Это означает,
что уравнение (29) не содержит фактора или факто-
ров, придающих экспериментальным кривым σ (ε) неод-
нозначный относительно деформации характер. Таким
фактором, как можно предполагать, является скорость
деформации ε̇ в формуле для коэффициента аннигиля-
ции дислокаций k1 в уравнении (29). Действительно,
при расчете кривых 1–3 на рис. 18 предполагалось, что
скорость деформации в процессе растяжения остается
постоянной, равной начальной скорости деформации об-
разца ε̇0 = U/L0, где U — скорость удлинения образца,
задаваемая нагружающим устройством. Но, поскольку
образец в ходе сверхпластической деформации сильно
удлиняется, истинная скорость его деформации суще-
ственно снижается с ростом степени деформации и
в действительности оказывается равной ε̇ = ε̇0 exp(−ε),
т. е. экспоненциально снижается с ростом степени де-
формации [13].

Если в кинетические соотношения (17a) и (17b)
подставить истинную скорость деформации ε̇(ε), то
правая часть уравнения для плотности дислокаций (17a)
становится зависящей от деформации

dρ
dε

=
mβ
bd
− k1 exp(ε)ρ. (30)

Это означает, что в процессе деформации из-за сни-
жения реальной скорости деформации скорость (интен-
сивность) аннигиляции дислокаций в границах зерен
увеличивается. С учетом этого обстоятельства и соот-
ношения Тейлора (2) зависимость напряжения течения
от деформации ε принимает вид

σ (ε) = σ1

(
d1

d

)1/2[
β0

β
exp
(
−mk1g(ε)

)

+ m

ε∫
0

exp
(
mk1

[
g(ε′)− g(ε)

]
dε′
)]1/2

, (31)

где g(ε) = exp(ε)− 1. При малых деформациях g(ε) ≈ ε,
и уравнение (31) переходит в уравнение (29).

На рис. 18 штриховые кривые 1′−3′ построены соглас-
но уравнению (31). Видно, что из-за снижения истинной
скорости деформации с ростом степени деформации и
вызванной этим интенсификации процесса аннигиляции
дислокаций в границах зерен кривые σ (ε) приобретают
колоколообразный вид в соответствии с эксперимен-
тальными результатами [11–13,143–146]. Теоретическая
кривая на рис. 17 построена согласно уравнению (31)
при σ1 = 22 MPa и d/d1 = 1.7. Сильное отклонение
экспериментальных точек от теоретической кривой при
деформациях ε > 2.2 связано, по-видимому, с локализа-
цией деформации в шейке. Уравнение (31) это обстоя-
тельство, естественно, не учитывает.

Заключение

Приведенный выше обзор основных эксперименталь-
ных результатов, касающихся пластичности и прочности
МК- и НК-материалов, и их анализ с дислокационно-
кинетических позиций показывают, что и прямое, и
обратное соотношения ХП являются резльтатом дис-
локационных процессов, протекающих в объеме и гра-
ницах зерен. Их интенсивность зависит от темпера-
туры, размера кристаллитов и скорости деформации.
Прямое соотношение ХП отражает процесс зерногра-
ничного упрочнения наноматериала, обратное соотно-
шение ХП — процесс его зернограничного разупроч-
нения вследствие аннигиляции решеточных дислокаций
в границах зерен. Аннигиляция дислокаций в границах
зерен контролирует также явление сверхпластической
деформации МК- и НК-материалов.

Имеющиеся в настоящее время результаты экспери-
ментальных исследований прочности и пластичности
МК- и НК-металлов и сплавов показывают, что наряду
с преимуществами по сравнению с крупнозернистыми
материалами (высокая прочность, сверхпластичность)
ультрамелкозернистые материалы обладают и рядом
недостатков (отсутствие запаса пластичности, зерногра-
ничное разупрочнение при низких температурах). Эти
недостатки могут быть заметным образом устранены в
результате модификации структуры материала.
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Очевидно, что дислокационно-кинетический подход к
анализу экспериментальных данных, касающихся проч-
ности и пластичности микро- и нанокристаллических
материалов, имеет преимущество по сравнению с част-
ными моделями отдельных явлений и сторон рассмат-
риваемой проблемы. Это преимущество заключается в
том, что все наблюдаемые эффекты анализируются в
рамках единого теоретического подхода. Он предпола-
гает, что дислокации как элементарные носители пла-
стической деформации вместе с вакансиями определяют
все явления в кристаллических телах, связанные с их
пластичностью и прочностью. МК- и НК-материалы, как
показано в обзоре, не являются исключением.

Очевидно также, что в более широком аспекте уравне-
ния дислокационной кинетики при надлежащем включе-
нии в них структурных факторов могут служить основой
при моделировании и прогнозировании деформационных
и прочностных свойств металлов и сплавов, а также при
разработке технологических процессов улучшения их
эксплуатационных характеристик. Найденные на основе
уравнений кинетики дислокаций зависимости деформи-
рующих напряжений от степени деформации, ее скоро-
сти, температуры и структурных факторов могут стать
также теоретической основой решения ряда проблем
механики деформируемых материалов.
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