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МАРТЕНСИТНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ*)

Б. А. Вилби и И. В. Христиан

I. ВВЕДЕНИЕ

Название «мартенсит» первоначально было дано продукту закалки
стали, но в последние годы распространено на аналогичные превращения
в других сплавах. Трояно и Гренингер ', рассмотрев характерные особен-
ности мартенситных превращений, известных к 1946 г., показали, что они
существенно отличаются от обычных превращений, идущих путем образо-
вания зародышей и их роста. Однако совокупность этих особенностей
в настоящее время уже не является удовлетворительной основой для под-
разделения фазовых превращений в твердом состоянии на две группы, так
как последние работы Курдюмова и других исследователей показали, что
некоторые из этих особенностей в отдельных случаях отсутствуют. На-
лрела необходимость в более точном определении мартенслтной реакции
и в связи с этим подход авторов настоящей работы будет несколько отли-
чаться от подхода авторов более ранних отлично выполненных обзоров 2~5**)

По-видимому, в настоящее время наиболее надежным эксперименталь-
ным признаком мартенсптного характера превращения может служить
и з м е н е н и е ф о р м ы претерпевших превращение участков, прояв-
ляющееся на плоской поверхности в виде рельефа. Это изменение формы
означает, что образование мартенсита внутри исходной фазы приводит
н возникновению энергии деформации, препятствующей превращению.
Если бы в процессе превращения был возможен обмен атомов местами, то
большая часть этой энергии деформации исчезала бы. Превращение, со-
провождающееся изменением формы и связанное с возникновением избы
точной энергии, по-видимому, возможно только потому, что существует
пэ требующий атомной диффузии механизм легкого роста, который при
водит к быстрому образованию новой фазы с меньшей свободной энергией

Так как в процессе роста диффузия не имеет места, то, естественно,
продукт превращения должен иметь тот же состав, что я исходная фаза.
Однако имеются некоторые превращения, например образование бейнита
в сталях, при которых изменение формы превращающихся участков сопро-
вождается изменением их состава. Ко и Котреллβ выдвинули предполо-
жение, что изменение структуры при этом имеет мартенситный характер
но рост становится возможен только благодаря тому, что разность свобод-
ных энергий увеличивается за счет диффузии в районе, окружающем расту-
щую пластину. Таким образом, такие превращения протекают со скоро-

*) В. А. В i I b у, J. W. C h r i s t i a n , Martensitic Transformations. The
Mechanism of Phase Transformations in Metals, The Institute of Metals., London, 1956,
с rp. 121—172. Перевод и редакция А. Л. Ройтбурда и Э. II. Эстрина.

**) См. также работы 1 6 7-ΐ6 9, вышедшие в свет после опубликования настоящей
работы. (А.Р., Э Э )
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стью, контролируемой скоростью диффузии; они являются «потенциал ь
но» мартенситными превращениями, обладающими недостаточной движу-
щей силой. Бейнитные превращения, поскольку они сопровождаются
изменением формы превращающихся участков, формально могут быть
отнесены к предмету данной статьи, однако далее они рассматриваться
не будут.

Несмотря на то, что появление рельефа на поверхности является доста-
точным признаком для установления класса фазовых превращений,
желательно дать более строгое определение, основанное на данных об
атомной перестройке решетки. Такое определение неизбежно будет более
умозрительным, чем приведенная выше экспериментальная классифика-
ция, так как относительные ориентировки двух структур известны, между
тем как о характере действительных атомных перемещений могут быть
лишь высказаны предположения. Появление рельефа означает, что эти
перемещения имеют закономерный и согласованный характер, и это под-
тверждается тем, что в случае образования рельефа упорядоченные фазы
остаются упорядоченными'. Если отсутствует диффузия, то нет и обмена
атомов местами. Но отсюда не следует, что соседство всех атомов во время
превращения остается неизменным, хотя бы потому, например, что может
иметь место деформация конечной фазы путем скольжения. Рассмотрим
атомные перемещения в процессе перестройки решетки в элементарном объе-
ме. Ряд последовательных перемещений узлов пространственной решетки
приводит к образованию другой пространственной решетки при условии,
что эти перемещения в целом эквивалентны однородной деформации.
Следовательно, структурное превращение, сопровождающееся такой
деформацией, возможно в том случае, если некоторая элементарная ячейка
исходной структуры однородно деформируется в элементарную ячейку
конечной структуры. Завершение превращения может происходить путем
последующего неоднородного перемещения, или «перетасовывания», ато-
мов внутри этой ячейки.

Установлено, что при образовании мартенситной пластины изменение
формы претерпевших превращение участков макроскопически однородно.
Однако деформация однородна только при сопоставлении достаточно больг

ших областей кристаллической решетки исходной и конечной структур.
Хотя описание превращения на основе представления об однородной дефор-
мации с формальной точки зрения может быть и правильно, возможности
такого подхода ограничены, так как в общем случае действительные атом-
ные перемещения не определяются в полной мере одной только однородной
деформацией кристаллической решетки. Более удовлетворительная физи-
ческая картина получается, если деформация решетки считается однород-
ной только в пределах малых участков одной пластины, причем сочетание
этой деформации с деформацией других участков решетки обусловливает
наблюдаемое изменение формы. Превращение в этом случае сопровождает-
ся однородной деформацией малых объемов исходной решетки; факти-
чески такими объемами для исходной и конечной решеток являются элемен-
тарные ячейки, содержащие одно и то же число атомов. В частности, если
речь идет о примитивной элементарной ячейке, однородная деформация
решетки описывает все атомные перемещения. Структуры с базисом можно
рассматривать как системы атомов, расположенных в узлах вставленных
друг в друга решеток Бравэ; формально все атомные перемещения в этом
случае можно описать следующим образом: каждая из решеток подвергает-
ся одинаковой однородной деформации и, кроме того, решетки смещаются
друг по отношению к другу. Следует отметить, что то условие, что дефор-
мация решетки должна связывать элементарные ячейки двух структур,
еще не определяет эту деформацию, даже если заданы определенные
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ориентационные соотношения. В каждой структуре имеется бесконечное
чийло элементарных ячеек равного объема, и истинная деформация, свя-
зывающая определенные пары этих ячеек, должна быть определена путем
специального физического рассмотрения.

Оиисание, основанное на представлении о такой деформации решет-
ки, которая не является однородной по всей пластине, — единственный путь
определения смещений атомов в объемах кристаллической решетки конеч-
ной величины; преимущество такого описания видно хотя бы из того, что
при некоторых превращениях кристалл мартенсита содержит две сдвой-
никованные друг по отношению к другу решетки. Тот факт, что наблюдае-
мая однородная деформация не приводит к образованию мартенсита и.ч
исходной решетки, был впервые установлен для сплавов железа Гренинге-
ром и Трояно 8, и сделанный ими вывод о том, что деформация решетки при
образовании одной пластины должна быть неоднородной, обусловил про-
ведение многих последующих работ.

На основании приведенных выше соображений и исходя из существую-
щих теорий мартенситных превращений, может быть дано следующее
формальное определение: превращение классифицируется как мартенсит-
ное в том случае, если атомы примитивной решетки, определяемой вы-
бранной элементарной ячейкой исходной структуры, перемещаются в по-
зиции примитивной решетки определяемой некоторой элементарной
ячейкой конечной структуры, таким образом, что перемещения составляют
однородную деформацию. Эта деформация может быть различной в смеж-
ных малых областях.

Очевидно, имеется тесная аналогия между мартенситным превраще-
нием и механическим двойникованием. В нашей классификации природа
движущих сил не учитывается и механическое двоиникование фактически
может рассматриваться как особый вид мартенситного превращения. Все
вышесказанное может быть непосредственно применено к формальной тео-
рии двойникования, так как, в принципе, двойник также можно получить
путем сдвига некоторой области данной решетки и последующего пере-
мещения атомов внутри этой области9.

Таким образом, следует рассматривать два вида деформации. Один
вид деформации связывает элементарные ячейки, другой— форму кристал-
лических блоков. Для ясности введем единую терминологию, дающую
возможность кратко описывать различные способы, с помощью которых
превращение может быть разложено на составляющие его деформации.
Рис. 1 схематически показывает некоторые из видов деформации, имеющих
прямое отношение к нашему случаю. Однородная деформация одной ре-
ш е т к и в другую сопровождается таким же изменением формы, как
и изменение формы элементарной ячейки; мы будем называть ее «дефор-
мацией р е ш е т к и » (рис. 1, б). Макроскопическая деформация может
также происходить без изменения решетки, например путем скольжения
(рис. 1, в). Мы будем называть ее «деформацией с и н в а р и а н т н о й
р е ш е т к о й » и отметим одну важную ее черту, а именно: она не мо-
жет привести к изменению объема. При различных сочетаниях этих двух
видов деформации одно и то же изменение решетки может привести
к различному изменению формы. В том случае, если желательно под-
черкнуть изменение формы безотносительно к виду вызвавшей его дефор-
мации, мы будем пользоваться термином «деформация формы». В част-
ности, изменение формы решетки, полученное при сочетании деформации
решетки и деформации с инвариантной решеткой, мы будем называть
« п о л н о й д е ф о р м а ц и е й форм ы», для которой мы будем так-
же использовать обычный термин « м а к р о с к о п и ч е с к а я » . На
рис. 1, г показан случай, когда деформация решетки, представляющая
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собой простой сдвиг, приводит к нулевой полной деформации формы. Раз-
личная деформация формы может быть получена в том случае, если в от-
дельных малых частях кристаллического блока имеет место различная
деформация решетки, например, если нродукт превращения представляет
собой пакет тонких двойников (рпс. 1, д). Очевидно, деформация формы
зависит от соотношения толщин двойников; в приведенном простом случае
противоположные двойники равно!! толщины не дали бы никакой дефор-
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Рис. 1. Типы деформации при мартенситных превращениях:
а) исходный недеформированньш кристаллический блок; б) деформация решетки; о) де-
формация с инвариантной решеткой, осуществляемая путем скольжения; г) сочетание
деформации решетки и деформации с инвариантной решеткой, приведшее к нулевой
полной деформации формы; д) деформация формы, обусловленная различной дефор-

мацией решетки в отдельных участках.]

мации формы. В целях большей ясности следовало бы отметить, что фор-
мально случай, изображенный на рис. 1, г, является примером деформации
решетки, меняющейся на малых расстояниях; деформации решетки в сосед-
них областях отличаются на вектор трансляции.

Все последующие исследования по кристаллографии мартенситных
превращений используют классификацию деформаций, предложенную
Гренингером и Трояно 8. Полная деформация формы исходной решетки дает
гипотетическую промежуточную решетку. Эта деформация была названа
«первичной», «макроскопической», «видимой» и «однородной». Из этой
промежуточной решетки решетка продукта образуется при нулевой пол-
ной деформации формы, решеточную компоненту которой называют «вто-
ричной» или «дополнительной» деформацией. Иногда термин «вторичная»
деформация относят ко всей комбинации дающей нулевую полную деформа-
цию формы; эта комбинация также называется «неоднородной», «гетеро-
генной», и считается, что она «невидима».

II. ЭКСПЕРИМЕНТА. 1ЫШК РЕЗУЛЬТАТЫ

(Збзор имеющихся экспериментальных данных по всем известным мар
тенситным превращениям содержится в ранее упоминавшихся статьях 2~г>

и в книге Холла 1 о *) . В настоящей работе делается попытка сгруп-
пировать по разделам большое количество данных по кристаллографии
it кинетике, что должно облегчить понимание механизма превращения.

*) См. также ib'-ιβ9. (Α Ρ , Э.9.)
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I. П р и р о д а о д н о р о д н о й д е φ ο ρ м а ц и и

Претерпевшие превращения участки могут быть выявлены путем
травления или обнаруживаются по рельефу, возникающему на отполиро-
ванной перед превращением поверхности. Каждый участок новой фазы
содержит либо одну кристаллографическую ориентировку, либо две.
сдвойникованные друг по отношению
к другу, и обычно имеет тонкую лин-
зовидную форму. Обнаружено, что
при неьоторых превращениях новая
фаза простирается через все сечение
.монокристалла 1 1~1 3

) и в этом случае
поверхность раздела получается пло-
ской Следовательно, линзовидная
форма является результатом напря-
жений, вызываемых в окружающей
.матрице самим превращением, анало-
гично тому, как это имеет место при
механическом двопниковашш. Иног-
да возникают вырожденные случаи,
когда параллельные пластины могут
давать противоположную полную
деформацию формы и~17. Напряже-
ния, вызываемые одной пластиной,
в этом случае компенсируются на-
пряжениями, вызываемыми другой,
и аккомодационные явления в значи-
тельной мере устраняются; в резуль-
тате этого участки, претерпевшие
превращение, даже в лолпкристаллп-
ческих образцах имеют почти плос-
кого поверхность раздела. Плоскость
поверхности раздела и средняя плоскость лпнзовидноп пластины имеют, по
крайней мере приблизительно, определенную ориентировку относительно
исходной решетки, и пх называют габитусными плоскостями. В линчо-
видных пластинах цериральная плоскость (параллельная габптусной
плоскости) иногда является, по-видимому, местом нарушения сплошности;
ее называют хребтом.

Все мартенситные превращения приводят к одному и тому же виду
искажений на первоначально плоской поверхности. Поверхность в превра-
щенном участке остается плоской, по поворачивается около линии пересе-
чения ее с габитуснон плоскостью. Прямые риски, проведенные на поверх-
ности до превращения, остаются прямыми в претерпевших превращение
участках, но пх направления меняются; в целом такая риска остается
непрерывной. Эти явления показаны па рис. 2.

Боулс и Маккензи 1 8 указали, что на основании этих данных можно сде-
лать заключение, что полная деформация формы достаточно точно аппрок-
симируется однородной деформацией, при которой габнтусная плоское™
остается инвариантной, т. е. все прямые в этой плоскости не изменяют своего
направления и остаются постоянными по длине. При механическом двой-
никовании деформация формы представляет собой простой сдвиг; в дан
ном случае несколько более общая д е ф о р м а ц и я с и н в а р п а ш -
н о й п л о с к о с т ь ю является сочетанием простого сдвига и одноосного
растяжения или сжатия, перпендикулярного габитусной плоскости. Боулс

Б)
Рис. 2. Видимая деформация формы
вызванная мартонситной пластиной

(схема):
а) «горизонтали» на плоской в исходном СО-
СТОЯНИИ поверхности; б) сечение поверхности
но 1В. Масштаб по вертикали сильно уве-

личен.
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и Маккензи предположили, что линии в габитусной плоскости вообще не
поворачиваются, но могут несколько меняться по длине. Они, таким
образом, пришли к выводу, что в целом деформация формы может быть опи-
сана как деформация с инвариантной плоскостью с возможным добавле-
нием небольшой равномерной дилатации. По-видимому, эксперименталь-
ные результаты не противоречат предположению, что искажение представ-
ляет собой деформацию с инвариантной плоскостью плюс малое одноосное
растяжение в габитусной плоскости, и это безоговорочно принимается
некоторыми другими теориями

Поскольку наше рассмотрение мартенситных превращений было осно-
вано на экспериментальных наблюдениях изменения формы, постольку
теория должна быть в состоянии предсказать эти изменения для отдель-
ных превращений. При деформации с инвариантной плоскостью каждая
точка перемещается в одном и том же направлении, причем величина
смещения пропорциональна расстоянию точки от этой плоскости. Таким
образом, деформация определяется габитусной плоскостью, направлением
смещения и его величиной, или, что более удобно, тангенциальной
и нормальной компонентами деформации. К сожалению, эксперимен-
тально определить эти величины очень трудно и получаемые таким путем
результаты не могут служить основанием для критического сравнения
с теорией.

Используемые методы основаны на измерении наклонов поверхностей
или изменений направления прямолинейных рисок и обычно слишком
несовершенны, чтобы служить для проверки теоретических расчетов.
Таблица I суммирует полученные до сих пор результаты*).

Деформация с инвариантной плоскостью лишь в исключительных
случаях может привести непосредственно к образованию элементарной
ячейки мартенсита из ячейки исходной структуры. Особый интерес в этом
отношении представляет превращение гранепентрированной кубической
фазы в плотноупакованную гексагональную в кобальте, так как распо-
ложение атомов в кубических плоскостях {111} и в гексагональных плоско-
стях (00,1), по-видимому, совпадают почти точно, так что элементарные
ячейки могут быть связаны между собой посредством деформации с

*) Описание превращения в сплаве золото—кадмий в разделе II, 4 и в таблицах
I и II основано на работах Чанга и Рида u и Чанга 23, 88, из которых следует, что пре-
вращение с одной поверхностью раздела приводит к образованию орторомбического
монокристалла. Однако в более поздней работе Либермана, Векслера и Рида 1 в* опи-
сываются эксперименты, которые показывают, что образующийся продукт представ-
ляет собой, как и в превращении сплава индий—таллий, пакет тонких двойников.
Авторы применили свою общую теорию 1 2 8 и получили для кристаллографических
характеристик два решения. Одно из этих решений находится в очень хорошем согласии
е экспериментальными данными и, по-видимому, более предпочтительно с энергетиче-
ской точки зрения. В связи с этим, экспериментальные данные, приведенные в таблицах
I и II, следует заменить на следующие: компонентами единичных векторов нормали
к габитусной плоскости п, направления сдвига s и нормали к плоскости двойникования
t (по отношению к кубическим осям исходный ргфазы) являются:

п = 0,696± 0,012, —0,686 + 0,012, 0,213 + 0,015,
s = 0,660±0,007, 0,729 + 0,007, 0,183 + 0,010,
t = 0 , 0 2 0 ± 0,040, 0,704 + 0,015, 0,710 + 0,015.

Вычисленные значения n, s и t отличаются соответственно не более, чем на 1,5°, 1,5е

и 2,5° от этих значений. Экспериментальными ориентационными соотношениями для
одного из двойников являются: (001)Ρι || (001)^,; [111]ρ ι | | НИ1]р,

 l l , причем плоскостью
двойникования является плоскость, получающаяся из (011^. Расчет (для одного из
сдвойникованных участков) дает для этих плоскостей ошибку в 2°40' и для направле-
ний—18'.
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Результаты измерения макроскопического искажения

Система

Fe-Ni(30% Ni)
г. ц. к.

1
о. ц. к.

Fe-C
(1,350/0 С)

г. ц. к.
1

о. ц. тетр.

F e - N i - C
(22% Ni, 0,8% С)

г. ц. к.
1

о. ц. тетр.

Габитусная
плоскость

~ (9, 22, 33)

(225)

~ ( 3 , 10, 15)

Направление
перемещения

[15б]±2°

[112]

Разбросано на 30°
от— [243] до
~ [ 2 , 13, 8].

Среднее направление
~ [132]

Тангенциальная
составляющая

деформации

0,20

0,19

0,187±0,036

Нормальная
составляю-

щая
деформации

0,05

0,09

Примечания

Предполагается, что направление
перемещения лежит в плоскости (111).
Экспериментально определенное на-
правление перемещения представ-
ляет собой, таким образом, проек-
цию истинного направления на эту
плоскость.

Эксперимент заключался в про-
верке того, насколько измеренные
величины наклона поверхности со-
гласуются с величинами, предска-
занными на основании теоретически
определенных компонент деформации.

Габитусная плоскость описы-
вается так же, как (259) и (9, 22, 33).
Экспериментально установленный по-
люс расположен между (3, 10, 15) и
(9, 22, 33), отстоящими друг от дру-
га на 3,4°. Предполагается, что ис-
кажение представляет собой сдвиг,
что и является, вероятно, причиной
разброса направлений перемещения.
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Система

Μη—Си
(6,5% Си)

г. ц. к.
1

г. ц. тетр.

ЧИСТЫЙ Ti
о. ц. к.

1
гекс. плотно-

упак.

Ti—Мо (11% Μ о)
о. ц. к.

1
гекс. плотно-

упак.

Аи—Cd1)
(47,5% Cd)

о. ц. к.

орторомбич.

Габитусная
плоскость

(U11)

~ ( 8 , 9, 12)

4° от (344),
4° от (8, 9, 12)

(331)

х) См. примечание на стр. 520.

Направление
перемещения

[on]

[111]
(весьма

приближенно)

[147]
с точностью 10°

[323]

Тангенциальная
составляющая

деформации

2(с/о-1)/3, где
с/а—отношение
осей г. ц. тетр.

0,22

0,28±0,05

0,05

Нормальная
составляю-

щая
деформации

Примечания

Измеренный наклон поверхности
сравнивался с наклоном, выведен-
ным из теоретических компонент де-
формации.

Наклоны поверхностей, измерен-
ные интерферометрически, были срав-
нены с наклонами, предсказанными
теоретически. Ожидаемый наклон
равнялся 9°, но большинство пластин
имело наклон лишь в 3—4°, и это
было приписано явлениям аккомода-
ции. В более поздней работе было об-
наружено несколько пластин с на-
клоном в 9°, соответствующим сдвигу
в —0,2.

Предполагается, что искажение
представляет собой простой сдвиг, так
как объемные изменения слишком ма-
лы для того, чтобы их можно было из-
мерить.

Предполагается, что искажение
представляет собой простой сдвиг.
Если исключить возможное небольшое
одноосное сжатие, то макроскопиче-
ское искажение полностью соответ-
ствует изменению решетки.

Ссылка
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инварряантной поскостью. Однако Билби указал, что это превращение может
также происходить бездиффузионным путем, но без изменения формы *>
при условии, что атомы в параллельных плоскостях {111} могут переме-
щаться в различных направлениях (112). Тангенциальная компонента де-
формации, которая возникает при перемещении всех атомов в одном и тол
же направлении, очень велика, и соответствующая энергия деформации,
конечно, должна была бы быть по возможности исключена Эксперимен-
тальные наблюдения показывают, что в данном случае изменение формы
действительно имеет место 2 3 , и. таким образом, дают надежное доказа-
тельство того, что важен именно механизм превращения и что данный
механизм не может быть описан с помощью термически активируемых
индивидуальных атомных перемещений («атом за атомом»). Вопрос этот,
однако, окончательно не решен; Себилио и Бибринг 2 в, например, пола-
гают, что макроскопическая деформация не имеет места * * ) .

2. К р и с т а л л о г р а ф и я

Для любого мартенситного превращения наиболее важными экспери-
ментальными характеристиками являются ориентационные соотношения
фаз и ориентировка габитусной плоскости. Относительные ориентировки
обычно определяются весьма точно и лучше всего описываются путем за-
дания углов между соответствующими векторами решеток двух структур.
При этом наличие пар рациональных направлений или плоскостей вовсе не
обязательно, и некоторые неудачи были обусловлены стремлением именно
к такого рода приближенному описанию ориентационных соотношений.
Так, согласно большинству обзоров в сталях имеют место три группы
ориентировок, называемых соответственно ориентировками Курдюмова—
Закса (К—3), Нишиямы (Н) и Гренингера—Трсяно (Г—Т). В действитель-
ности же рациональное соотношение Нишиямы никогда не встречается,
и случаи, о которых сообщалось, являются, вероятно, аппроксимацией
различных нерациональных соотношений, подобных соотношениям, най-
денным Гренингером и Трояно8. Когда в исходном монокристалле обра-
зуются различные мартенситные пластины, то их ориентировки являются
вариантами одного и того же соотношения, за исключением превращения
в уране 27- s 0 . Однако два двойника, составляющие одну пластину, не
обязательно имеют эквивалентные соотношения с исходной решеткой.

Для ориентировки габитусной плоскости при некоторых превраще-
ниях получаются очень близкие результаты, в других же случаях может
иметь место значительный разброс. Габитусная плоскость может быть
определена для любого состава и любой температуры превращения,
но разброс экспериментальных результатов в сталях настолько велик, что
эти данные становятся довольно неопределенными. Кроме того, в настоя-
щее время точно установлено, что в богатых титаном сплавах могут сосу-
ществовать две системы габитусных плоскостей приблизительно [33^}
и {344}28, и аналогично в некоторых сталях наблюдаются совместно
габитусы {225} и (259} 2 9. Было сообщено 2 9 также, что в высокоуглеро-
дистых сталях некоторые пластины {259} составлены, по-видимому, из
набора отдельных маленьких пластинок {225}.

Вышеприведенные данные позволяют утверждать, что кристаллогра-
фические характеристики в основном определяются структурным типом пре-
вращения, но небольшие их вариации связаны с параметрами решеток фаз.
В таблице II приведены экспериментальные данные, классифицированные

*) То есть не по мартенситному механизму. (А.Р., Э.9.)
**) По этому вопросу см. также 17°-173. (А.Р., 9.Э.)
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Кристаллографические данные о мартенситных превращениях

От

Изменение
структуры при

охлаждении

Г
г. ц. к.

i

гекс. плотноупак.

г. ц. к.
1

о. ц. к.

г. ц. к.

о. ц. тетр.

Состав сплава

Чистый Со

Fe—Μη
(15—20% Μη)

Fe-Ni
(27-34% Ni)

Fe—С
(0-0,4% С)

Fe-G
(O,5-l,4o/, с)

Ориентационные
соотношения (Р-исход-
ная, М-оОразующаяся

фазы)

( Ш ) Р Н ( 0 0 . 1 ) М

[llO]p||[ll.O]M

(lil)pll(lOl)
[12Цр||[Ю1]м

(соотношение
Нишияма)

?

(И1)р||(101)м
[Н0]р || [111]М

(соотношение Кур-
дюмова—Закса)

ГаОитусная
ПЛОСКОСТЬ 1)

(111)*

~(259)*

«Дранка» || <1Ϊ0>ρ

на плоскостях {111}

{225}*

Примечания

Имеется четыре варианта ориен-
тационных соотношений, причем
каждый из них имеет свою габи-
тусную плоскость.

Ориентационные соотношения вы-
полняются лишь приблизительно.

Точные ориентационные соотноше-
ния неизвестны; соотношение Ниши-
ямы является, по-видимому, лишь
приближенным выражением ирра-
циональных соотношений. Выше ком-
натной температуры наблюдались со-
отношения Курдюмова—Закса. Имеет
место большой разброс данных о по-
ложении габитусной плоскости.

Согласно Боулзу, «дранка» пред-
ставляет собой вырожденные в иглы
пластины {225}.

24 варианта ориентационных со-
отношений, состоящих из 12 пар двой-
ников, с одинаковой для каждой па-
ры габитусной плоскостью.

Ссылка
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Продолжение табл. II

Изменение
структуры при

охлаждении

Г

г. ц. к. <
1

о. П. тетр.

г. ц. к.

г. ц. тетр.

•

Состав сплава

Fe —С(1,5-1,8%) С

Fe—Ni—С
(0,8% С, 22% Ni)

Fe-C,Fe—Ni-C,
Fe—Cr—С, Fe—Μη—С
(различные высокие

содержания С)

In-Tl
(18-20% ΤΙ)

Μη—Си
(0-25% Си)

Ориентационвые
соотношения (Р-исход-
ная, М-образующаяся

фазы)

?

(111) р~1°от(101)м

[121]р ~ 2° от [101 ] м

ρ

(111)р||(111)и
[0Γΐ]ρ||[011]νί+

-(-ориентировка,
которая является
двойником относи-
тельно плоскости

(1Ю)ы

Гаоитусная
плоскость !)

~ {259}*

Между
(3, 10, 15) и

(9, 22, 33)

~ {225} и ~ {259}
присутствуют

совместно

(101)

Примечания

Прецезионное определение ориен-
тировки. Габитусная плоскость и
ориентировки получены от одной и
той же пластины.

По-видимому, относительное ко-
личество кристаллов, имеющих тот
или иной габитус, не является функ-
цией содержания С; это соотноше-
ние изменяется с температурой пре-
вращения от —90% {225} при 20° С
до -90% {259} при 140° С

Имеется 36 возможных ориенти-
ровок тетрагональной решетки, из
которых 12 представляют собой ва-
рианты приведенного соотношения,
а остальные 24 являются двойника-
ми этих 12. Одна система паралляль-
ных мартенситных пластин может
содержать до 8 ориентировок, по 4
в каждой из (наклоненных в противо-
положные стороны) пластин системы.
Согласно одной из теорий это выро-
ждение является кажущимся, а в
действительности имеется 24 вари-
?нта габитусных плоскостей, содер-
жащих по два двойника. 4 габитус-
ных плоскости составляют с плоско-
стью {110[ малые углы и в связи с
этим не могут быть разделены эк-
спериментально.
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Изменение
структуры при

охлаждении

о. ц. к.
1

гекс. плотно-
упак.

Состав сплава

Чистый Li
Чистый Zr
Чистый Ti

Ti-Mo
(11% Mo)

Ti-Mn(4,3-5,2%Mn)

Ориентационные
соотношения (Р-исход-
ная, М-обрааующаяся

фазы)

Небольшие отклоне-
ния от соотношения

Бюргерса:

(ЮТ)р||(00.1)м
[1И]р||[11.0]м

Два направления
отличаются на 3° в

Li и до 2° в Zr.
В Ti плоскости
наклонены под

углом 1/2°

Габитусная
ПЛОСКОСТЬ 1)

{441}
Весьма приближен-

но (596)

(8,12,9) или (9,ί2~,8)
4° от (344)

{334} и {344}

Продолжение

Примечания

Соотношение Бюргерса имеет 12
вариантов: небольшие отклонения
дают 24 варианта в соответствии с
основными индексами габитусной
плоскости.

Данные для Ti взяты из работы
21; остальные результаты близко сов-
падают с этими, исключая работу 45;
Две специфические габитусные плос-
кости Ti соответствуют двум ориен-
тировкам, у которых плоскости бази-
са наклонены на 1°. В Ti-сплавах
обнаружены две системы габитусных
плоскостей: а) близко к плоскости
{334} или {8, 9, 12} иод углом 87°
к плоскости базиса гекс. плотно-
упак. решетки и б) близко к плос-
кости {344} под углом 40° к плоско-
сти базиса. В одном и том же об-
разце могут сосуществовать обе эти
габитусные плоскости. По-видимому,
отдельные пластины часто являются
сдвойникованными; для конкретного
сплава Ti—Mo, приведенного в таб-
лице, плоскостью двойникования бы-
ла плоскость (01.2).

. . .

табл. II
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Изменение
структуры при

охлаждении

о. Ц. к.

г. ц. тетр.
?

о. ц. к.

искаженная <
гекс. плотно-

упак.

•

Состав сплава

Си—Ζη(40% Ζη)

Си—Sn (25,6% Sn)

Си—ΑΙ (11-13% ΑΙ)

Си—ΑΙ (12,9—
14,7% ΑΙ)

Ориентацчонные
соотношения (Р-исход-
ная Λί-оОразующаяся

фазы)

?

( Ш ) р 4 ° от (00.1)д/>

[ 1 И ] Р | | [ 1 0 . 0 ] „

(1O1)P||(OO,1).W

[Н_1]р||[Ю.0]м+
+ (1101) двойник, в

котором (θΓΐ)ρ
составляет угол в 4°

от (00.1)м

ГаОитусная
плоскость!)

- { 2 , 11, 12}

-{133}

2° от {133}

3° от {122}

Примечания

Структура образующейся фазы не-
известна. Сплав, содержащий 1%
Sn+Pb, имеет г. ц. тетрагон, струк-
туру, но рентгенограммы сплава
Си—Ζη этой структурой объясня-
ются неполностью.

Структура образующемся фазы
неизвестна.

Структура мартенсита представ-
ляет собой искаженную гекс. плот-
ноупак. решетку, направление [00.1]
которой составляет угол 2° с нор-
малью к плоскости (00.1). В каждой
системе (наклоненных в противопо-
ложные стороны) параллельных пла-
стин имеется две ориентировки.

Структура мартенсита представ-
ляет собой гекс. плотноупак. решет-
ку, но искажается до орторомбической
по мере увеличения содержания А1.
Имеется две пары двойниковых ори-
ентировок в каждой системе (накло-
ненных в противоположные стороны)
параллельных пластин.

Ссылка

17, 46

46

16, 47, 48

7, 16, 47, 48
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Изменение
структуры при

охлаждении

о. ц. к.
1

орторомбич.

Тетрагональная

ι
орторомбическая

Состав сплава

Аи—Cd 2)
(47,5% Cd)

U-Cr
(0,4 ат. % Сг и

1,4 ат. % Сг)

(См. примечание)

Ориентационные
соотношения (Р-исход-
ная, М-образующаяся

фазы)

(100)Р | (100)м

[ И 1 ] Р | [ 1 1 0 ] М

(а) (410)Р || (021)м

[001]Р || [124]м

(б) (410)р||(021)м

[001]Р || ['124]м

(в) (140)Р || (001)м

[ 0 0 1 ] Р | | [ 3 2 О ] М

Габитусная
плоскость!)

(331)

Между
(441) и (321)

Вблизи
(321)

П р о д о л ж е н и е

Примечания

Существует 12 вариантов ориента-
ционных соотношений, причем каж-
дый из них имеет свою особую габи-
тусную плоскость.

Имеется 8 вариантов каждого из
соотношений (а) и (б); (а) и (б) не
являются эквивалентными, но пред-
ставляют собой зеркальные отобра-
жения относительно плоскости (410)р.
В (а) (001)м параллельна плоскости
(817)р, а в (б) —плоскости (212)р.
Ориентировки (а) и (б) получены от
отдельных пластин; кроме того, по-
люсные фигуры требуют ориентиров-
ки, близкой к соотношению (в). Эта
третья ориентировка, фактически
очень близка к ориентировке, полу-
чаемой при двойниковании мартенсит-
ной структуры по (112). Приведены
данные для сплава с 1,4ат. % Сг; для
сплава с 0,4 ат. % Сг получены габи-
тусные плоскости и ориентировки,
близкие к (а).

т а б л . II

Ссылка

11, 23

27, 49, 50

1) Там, где это возможно, каждый отдельный вариант габитуснои плоскости связывался с определенным вариантом ориентационных
соотношений. Варианты габитуснои плоскости, отмеченные значком*, взяты из теоретических работ; прямых экспериментальных данных
о том, что они верны, нет.

Знак { } используется в тех случаях, когда вариант неизвестен.
2) См. примечание на стр. 520.
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по такому принципу. В том случае, если данные различных авторов не
совпадают, выбраны те из них, которые представляются наиболее пра-
вильными.

Помимо данных, приведенных в таблице, уместно остановиться н на
результатах некоторых других кристаллографических исследований. Ко-
оперативный характер перемещений атомов был подтвержден установле-
нием того факта, что упорядоченные исходные фазы превращаются в упо-
рядоченные же продукты, как это имеет место в сплавах медь—алюми-
ний7. В пределах одной и той же фазы изменение состава может привести
не только к изменению ориентационных соотношений и габитусной плоско-
сти, но и к образованию различных мартенситных фаз. Это объясняется,
по-видимому, изменением движущей силы превращения с изменением
состава. Мартенситные превращения могут быть вызваны напряжениями,
как это рассматривается ниже, но в этом случае продукт не обязательно
имеет ту же структуру, что и при спонтанном превращении. Возможно
даже одновременное образование двух различных фаз, как это происходит,
например, в железомарганцевых сплавах 5 1 . Превращения в кобальте
и литии приводят к несовершенным плотноупакованным гексагональным
структурам, содержащим большое число ошибок упаковки 5 2~5 3.

Из исходного монокристалла обычно образуются мартенситные пла-
стины, имеющие все возможные эквивалентные варианты габитусной пло-
скости и ориентационных соотношений. При условии, что конкурирующие
превращения, идущие путем образования зародышей и их роста *), могут
быть предотвращены, обратное превращение также является мартенсит-
ным, но оно не ведет к дальнейшему увеличению числа имеющихся ориен-
тировок. Практически почти без изменений восстанавливается монокри-
стальное зерно первоначальной ориентировки и формы. При последующем
превращении при охлаждении мартенситные пластины образуются обычно
точно в тех же местах и имеют ту же форму, что и при первом превраще-
нии. Такое обратимое поведение было установлено для большинства пре-
вращений, приведенных в таблице II **).

3. К и н е т и к а

Большинство превращений подчиняется нижеследующим правилам,
сформулированным впервые Трояно и Гренингером \ хотя возможны
и исключения из этих правил:

а) Отдельные мартенситные пластины даже при низких температурах
образуются за очень короткое время. Исключениями являются превраще-
ния в сплавах золото—кадмий *\ индий—таллий 1 2- 1 4, марганец—медь 16,
уран—хром 2 7 , в алюминиевой бронзе 5 4 и, вероятно, в некоторых железо
никелевых сплавах 5 6 , в которых под микроскопом был обнаружен мед-
ленный рост. Только при превращении урана обнаружен медленный изо-
термический рост 2 7 . Скорость роста—в том случае, если она поддается
экспериментальному определению,— обычно значительно больше в на-
правлении, параллельном к габитусной плоскости, чем в направлении,
перпендикулярном к этой плоскости.

б) Превращение при охлаждении начинается при температуре Ms,
которая может зависеть от предшествующей механической и термической
обработки и от размера зерна; эта температура обычно не зависит от

*) Этим термином в английской литературе принято называть обычные превра-
щения, имеющие контролируемую диффузией кинетику. (А.Р., Э 9.)

**) Представляет интерес обнаруженное в последнее время необратимое поведение
ряда сплавов на железоникелевой и железохромоникелевой основе, получившее назва-
ние «стабилизации при обратном мартенситном превращении»1 7 4. 17Ь. (А.Р., Э.9.).
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скорости охлаждения; и следовательно, превращение не может быть
подавлено быстрым охлаждением. Ниже точки М8 превращение происходит
только при охлаждении и затухает при постоянной температуре; этот
вид превращения называется атермическим *). Реакция обычно развивает-
ся за счет образования новых, а не роста существующих пластин, хотя
обнаружен также и быстрый прерывистый рост. Температура, при кото-
рой превращение фактически завершается, называется М., но в некоторых
сплавах спонтанное превращение никогда не проходит до полного исчер-
пания исходной фазы.

Сейчас известны несколько исключений из этого правила. Неболь-
шая степень изотермического превращения встречается во многих спла-
вах 5 6~5 9. Были описаны по меньшей мере два случая почти полностью
изотермического превращения 2 7 · 6<>-63. В этих случаях быстрым охла-
ждением можно подавить превращение.

в) Если охлаждение происходит очень медленно или если сплав выдер-
живается в соответствующем интервале температур, степень превращения
при некоторой последующей температуре может уменьшиться; это явле-
ние называется стабилизацией. Наличие стабилизации надежно установ-
лено для выдержки при температурах ниже Ms; данные же по вопросу
о том, может ли остановка при охлаждении выше Ms привести к пониже-
нию Ms, весьма ненадежны и противоречивы 62> 6 4~7 3.

г) Пластическая деформация или даже упругие напряжения могут
вызвать превращение выше температуры Ms. Однако при достаточно
высоких температурах под воздействием деформации превращения не
происходит, и даже наоборот, устойчивость исходной фазы в результате
такого механического воздействия может повышаться. Наивысшая
температура, при которой превращение может вызываться напряжениями,
называется Md.

д) Между обратимыми превращениями при нагреве и при охлажде-
нии имеется температурный гистерезис. Если превращение завер-
шается в небольшом температурном интервале, гистерезис мал. В других
случаях может иметь место большой гистерезис, и превращение при
нагреве может не начинаться вплоть до температур, расположенных
выше Ма.

Тот факт, что большинство мартенситных пластин образуется с боль-
шой скоростью, не зависящей от температуры, может служить доказатель
ством того, что рост мартенситных кристаллов не является термически
активируемым процессом. Первая работа в этом направлении была про-
ведена Ферстером и Шайлем74, которые радиотехническим методом пока-
зали, что отдельные пластины формируются менее чем за 10~4 сек. В даль-
нейшем Кулин и Коен 7 5 экспериментально установили, что даже при
такой низкой температуре, как 4° К, сплав железо—никель претерпевает
превращение со скоростью, которая не отличается заметно от наблюдавшей-
ся для гораздо более высоких температур * * ) . Позднее Бунш и Мейл 7 6

улучшили методику Ферстера и Шайля. Используя высокочастотный при-
бор с очень высокой чувствительностью, они смогли показать, что в сплаве
железо—никель—углерод отдельные пластины образуются приблизи-
тельно за 10~7 сек и что липейная скорость роста как для атермического,

*) В данном случае, как и во всех тех случаях, когда термин «атермический»
(athermal) применяется авторами для характеристики температурных условий обра-
зования мартенсита, а не его природы, было бы уместно использовать термин «неизо-
термический» (anisothermal), предложенный Филибером и Крюссаром 1 7 в. В переводе
сохранена терминология авторов. (А.Р., Э.Э.)

**) Возможное объяснение этого явления с точки зрения квантовых эффектов
см. 1", "». (А.Р., Э.Э.)
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так и для изотермического мартенсита составляет ~ 1 0 5 см-сек'1 при
всех температурах в интервале от —20° до —200° С. Эти данные свидетель-
ствуют о том, что в указанном сплаве энергия активации роста фактически
равна нулю (известные случаи медленного роста рассматриваются ниже).
Верхним пределом скорости роста мартенситной пластины является, ко-
нечно, скорость звука в матрице. Экспериментально установленная ско-
рость составляет около одной трети от этой величины, так же как и ско-
рость распространения трещин в процессе разрушения7 7. Бунш и Мейл
объясняют вид своих осциллограмм тем, что превращение происходит
в две стадии, несколько разделенные во времени, и каждая из этих отдель-
ных стадий протекает со скоростью звука. Однако оснований для такого
вывода, по-видимому, недостаточно.

О полностью изотермическом превращении впервые сообщили Курдю-
мов и Максимова60 для сплава железо—марганец—углерод и позже для
сплава железо—никель—марганец61. Они обнаружили, что превращение
может быть полностью подавлено путем быстрого охлаждения до —180° С
и что изотермическое превращение имеет место при последующем нагреве
в интервале от —80° до —159° С. Эти результаты были повторены Секом
н Холломоном 6 2, которые получили почти полностью изотермическое
превращение при различных температурах в интервале от —79° до —196° С
для сплава несколько иного состава. Позже Ши, Авербах и Коен в 3· 7 8

сообщили о полностью изотермическом превращении при —196° С и при
более высоких температурах; авторы высказали предположение, что
вследствие автокаталптической природы превращения малейшие следы
ранее образовавшегося мартенсита оказывают сильное влияние на форму
изотермических кривых. Курдюмов пришел к заключению, что скорость
изотермического превращения определяется скоростью образования заро-
дышей, а не скоростью роста, что подтвердили Сек и Холломон, показав, что
пластины вырастают до окончательного размера менее чем за 1/2о сгк
(интервал между отдельными кадрами при киносъемке процесса). За
исключением превращения урана, где имеет место меделенный рост, все
изотермические превращения протекают, по-видимому, либо путем обра-
зования новых пластин, либо путем быстрого прерывистого подрастания
существующих пластин. Это верно и в том случае, когда изотермическому
превращению предшествует образование значительных количеств атерми-
ческого *) мартенсита.

Данные по изотермическому превращению свидетельствуют о том, что
по крайней мере при некоторых мартенситных превращениях зародыши
образуются путем термической активации. Они также показывают, что тер
мическая активация может способствовать подрастанию уже существую-
щих пластин, вероятно, за счет снятия в матрице напряжений, препятству-
ющих дальнейшему росту. Однако предыдущий вывод о том, что рост не
является термически активируемым процессом, остается в силе.

Представляют большой интерес и некоторые другие исследования кине-
тики. Маклин и Коен 7 9 обнаружили, что около 25 % превращения в спла
ве железо—никель происходит за время одного отчетливого щелчка. Этот
эффект они назвали «явлением взрыва»; температура первого взрыва
при превращении лежит ниже Ма, так что к этому моменту присутствует
небольшое количество ранее образовавшегося мартенсита. Взрыв, вероятно,
возникает за счет напряжений, вызванных ранее образовавшейся мартен-
ситной пластиной, и способствующих зарождению других пластин вблизи
ее границ. Таким образом, процесс в целом является по своей природе
автокаталитическим и напоминает цепную реакцию.

См. примечание на стр. 530. (А.Р., 9.Э.)
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4. Я в л е н и е « а к к о м о д а ц и и » и п р е в р а щ е н и е
с о д н о й п о в е р х н о с т ь ю р а з д е л а

Если превращение претерпевает ограниченный объем кристалла,
возникающие изменения формы и объема превращенной области могут
быть приведены в соответствие с окружающей непревращенной матрицей
только в результате упругой или пластической деформации матрицы
и претерпевшей превращение области. Наличие этой сопровождающей пре-
вращение «аккомодационной» деформации может осложнить определение
экспериментальных характеристик, рассмотренных в разделах II, 1 и 2,
но эта деформация не имеет ничего общего с полной деформацией формы,
которая неизбежно сопровождает структурное превращение. На рис. 2, б
схематически показано сечение мартенситной пластины и (преувеличенно)
изменение формы, аккомодированное главным образом за счет упругого
изгиба непревращенной матрицы. Очевидно, если пластина вырастает до
достаточного размера, напряжения, возникающие в матрице, могут достичь
предела упругости и произойдет пластическая деформация. Эта деформация
необратима и в общем случае не исчезает при обратном мартенситном
превращении; существование такой деформации в виде аккомодационного
перегиба хорошо известно для механических двойников 8°-82 и было экспе-
риментально подтверждено для мартенсита 8 3.

Может случиться, что когда пластина прекращает свой рост
прежде, чем достигнут предел упругости, это приведет к образованию
термоупругого мартенсита, впервые обнаруженного в алюминиевой бронзе
Курдюмовым и Хандросом 5 4. Теория этого явления была развита Ка-
ном8 4 *). В пренебрежении поверхностной энергией, которая важна только
на стадии зарождения, изменение свободной энергии при образовании
мартенситной пластины складывается из отрицательного члена, пропор
ционального объему, и из положительного члена, представляющего собой
упругую энергию. Если на ранних стадиях роста форма остается постоян-
ной, член, соответствующий упругой энергии, пропорционален объему, как
это обычно и принимается теорией зарождения. При условии, что в каком-
то направлении рост приостанавливается или ограничивается, дальнейшее
увеличение объема вызывает резкое увеличение энергии деформации,
и в связи с этим общая свободная энергия при своем изменении может
пройти через минимум. Если это происходит до того, как напряжения
в матрице достигают предела упругости, пластина находится в термодина-
мическом равновесии с окружающей матрицей. Увеличение объемной
свободной энергии будет смещать равновесие в сторону большей величины
пластины и наоборот. Таким образом, пластина будет расти или сокра-
щаться по мере того, как будет понижаться или повышаться температура,
что и наблюдалось экспериментально. В этих условиях скорость переме-
щения поверхности раздела контролируется скоростью изменения темпе-
ратуры, и медленный рост вовсе не означает, что необходима тепловая
энергия активации.

Гораздо чаще образование пластины сопряжено с пластическим тече-
нием. В этом случае пластина стабилизируется: дальнейшее понижение
температуры не приводит к ее росту, а при обратном превращении наблю-
дается температурный гистерезис. Прекращение роста может происходить
либо за счет увеличения сопротивления матрицы, либо вследствие нарл-
гпения когерентности на поверхности раздела 5, хотя имеются некоторые
экспериментальные данные, свидетельствующие о том, что когерентность
при прекращении роста сохраняется 86.

*) Ранее теоретический анализ роста термоупругих мартенситных кристаллов
проведен в работе 1 7 8. (А.Р., Э.Э.)
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Аккомодационные напряжения вокруг образовавшейся пластины
могут, как это впервые отметил Орован86, облегчать образование других
иным образом ориентированных зародышей, поэтому атермическое пре-
вращение обычно развивается путем образования новых пластин. Преры-
вистый рост существующих пластин может иметь место в том случае, если
движущая сила возрастает достаточно для осуществления дальнейшей
деформации упрочненных участков, расположенных вокруг этих пластин,
или если аккомодационные напряжения релаксируют термическим путем.
Этот последний процесс может быть в какой-то мере ответственным за
некоторые изотермические превращения.

Превращение из структуры β-урана в структуру α-урана в разбав-
ленных сплавах уран—хром2 7 является единственным точно установлен-
ным случаем медленного изотермического роста. Холден выдвинул
предположение, согласно которому медленный рост в этом случае объяс-
няется большим сопротивлением пластической деформации сложной
β-структуры; по-видимому, тепловое движение облегчает релаксацию пре-
пятствующих росту нацряжений, способствуя тем самым дальнейшему
росту. Однако остается неясным, почему в чистом уране превращение
протекает быстро, а в его разбавленных сплавах—медленно.

Если деформация формы представляет собой, деформацию с инвари-
антной плоскостью, претерпевший превращение район, распространяю-
щийся на все сечение исходного монокристалла, не приведет к возник-
новению каких бы то ни было аккомодационных напряжений или дефор-
маций, и в этом случае энергия поверхности раздела будет целиком опреде-
ляться близко действующими силами межатомного взаимодействия. Такие
условия, если только они достижимы, являются, очевидно, идеальными
для изучения мартенситных превращений, так как все осложняющие фак-
торы при этом отсутствуют, и поверхность раздела представляет собой
плоскость. Аналогичные условия выполняются в случае механических
двойников, простирающихся на все сечение монокристалла.

Превращение, при котором единственная плоская поверхность разде-
ла продвигается от одного конца кристалла до другого, впервые было обна-
ружено в сплавах золото—кадмий Чангом и Ридом п и позже—в сплавах
индий—таллий Буркартом и Ридом 1 2 и, независимо от них, Базинским
и Христианом 1 3. В сплавах золото—кадмий мартенсит образуется в виде
монокристалла *), в сплавах индий—таллий продукты превращения пред-
ставляют собой стопку тонких двойников, которые непосредственно у по-
верхности раздела настолько тонки, что неразличимы, но в аккомодацион-
ной области утолщаются до различимых размеров. Упругая деформация,
возникающая при этом, компенсируется, очевидно, за счет уменьшения
поверхностной энергии когерентных границ двойников. В сплавах индий—
таллий превращение может также осуществляться путем продвижения раз-
личного типа пересекающихся поверхностей раздела; в этом случае возни-
кают тетрагональные монокристаллы. Кристаллографию всех этих превра-
щений можно себе представить, если исходить из того, что накапливающие-
ся дальнодействующие напряжения устраняются посредством соответ-
ствующих комбинаций деформаций формы 13> 8 7 . Интересное явление пред-
ставляет собой подвижная поверхность раздела между двумя различным
образом сдвойникованными участками образующихся кристаллов. Эта
поверхность является точной аналогией поверхности раздела при мартен-
ситных превращениях, так как сдвойникованные участки связаны между
собой макроскопической деформацией формы, которая не отображает соот-
ношений между решетками.

*) См. примечание на стр. 520
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Особый интерес представляет кинетика превращений с одной поверх-
ностью раздела. Поверхность раздела перемещается в направлении, перпен-
дикулярном к ней самой, с измеримой скоростью, которая приблизительно
пропорциональна скорости изменения температуры; это перемещение носит
скачкообразный характер. Движение поверхности раздела может быть
остановлено посредством прекращения охлаждения или может быть
направлено в обратном направлении при замене охлаждения нагревом.
Одно из возможных тривиальных объяснений этих результатов заключает-
ся в том, что вдоль кристалла всегда имеется небольшой градиент концен-
трации 1 3, но вполне вероятно, что истинные причины этого явления ле-
жат глубже. Внешне картина в этом случае такая же, как и при образо-
вании термоупругого мартенсита, по аналогии с которым рассматриваемое
явление можно было бы объяснить действием препятствующих превраще-
нию напряжений88, энергия которых пропорциональна объему образую-
щейся фазы. Однако источник этой энергии неясен, так как при прев-
ращениях с одной поверхностью раздела нельзя ожидать каких бы то ни
было упругих аккомодационных напряжений. Возможное предположи-
тельное объяснение заключается в том, что поверхность раздела наталки-
вается на препятствия 13, для преодоления которых необходимо увеличе-
ние движущей силы, что и приводит к наблюдаемому скачкообразному
перемещению границы. Препятствие может продолжать оказывать влия-
ние и после того, как поверхность раздела его преодолела, что может иметь
место, например, при пересечении винтовых дислокаций. Подобные же
результаты были получены для обусловленного напряжениями перемеще-
ния границ зерен с малым углом разориентировки, в случае которого для
обеспечения непрерывного движения границ необходимо время от време-
ни повышать напряжение 8 9.

Результаты изучения кинетики такого рода превращений показывают,
что на остановившейся поверхности раздела происходит диффузионный
процесс релаксации. Для того чтобы поверхность раздела вновь начала
двигаться, необходимо некоторое конечное изменение температуры, зави-
сящее от продолжительности остановки. Поверхность раздела, движение
которой приостановлено на достаточно длительное время, может оказать-
ся полностью стабилизированной; в этом случае дальнейшее превращение
начнется из нового центра. Поверхность раздела, задержанная при охлаж-
дении, останавливается на том же самом месте при обратном нагреве.
Возможное объяснение этого явления заключается в том, что в непосред-
ственной близости от поверхности раздела происходит перераспределение
атомов растворенного элемента, приводящее к уменьшению эффективной
движущей силы процесса.

Превращения с одной поверхностью раздела были обнаружены только
в двух системах сплавов, оба из которых имели относительно малую вели-
чину сдвига. Однако образование монокристаллов гексагональной плотно
упакованной фазы из гранецентрированной кубической фазы при охлажде-
нии кобальта является косвенным доказательством того, что этот тип
превращения может иметь место и в том случае, когда сдвиг велик.

5. В л и я н и е в н е ш н и х н а п р я ж е н и й

Приложенные извне напряжения могут способствовать образованию
мартенситной пластипы, подобно тому, как это имеет место при образовании
механического двойника. При температуре Ms образец превращается спон-
танно при отсутствии напряжений; по мере повышения температуры тре-
буются все более и более высокие напряжения для того, чтобы вызвать
превращение вплоть до того момента, пока, наконец, при некоторой темпе-
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ратуре образец не начнет деформироваться, не претерпевая превращения. В
этом случае матрица обычно оказывается механически стабилизированной,
и температура Ms понижается. Этот эффект впервые был предсказан Шай-
лем 9 0 и впоследствии был обнаружен для многих превращений. Результа-
том приложения напряжений является превращение выше Ms или увели-
чение степени превращения ниже Ма; в некоторых случаях требующиеся
для этого напряжения не превышают предела упругости. В теории Шайля
подразумевалось, что при температуре превращения исходная решетка
становится механически неустойчивой, но это положение ошибочно: обра-
зующаяся фаза растет из зародышей а не возникает путем спонтанного
опрокидывания решетки. Мак-Рейнольд с 9 1 экспериментально установил,
что при охлаждении железоникелевых сплавов модуль сдвига при пере-
ходе сплава через точку Ms не претерпевает никаких изменений. Механи-
ческая стабилизация, возникающая при деформации, объясняется, по-
видимому, тем, что полосы скольжения, границы полигонов и т. д. препят-
ствуют росту. Следует, однако, отметить, что для малых деформаций был
обнаружен также и противоположный эффект: небольшие деформации, не-
посредственно не вызывая превращения, повышали Ms и увеличивали
степень превращения при более низких температурах 9 2 · 9 3 . Это стимули-
рование превращения может быть приписано концентрации внутренних
напряжений, способствующей образованию зародышей мартенсита.

При образовании мартенситной пластины работа приложенных извне
напряжений расходуется на полную деформацию формы. Эта работа добав-
ляется к изменению объемной свободной энергии и увеличивает движущую
силу процесса; в соответствии с принципом Ле-Шателье преимуществен-
ным вариантом габитусной плоскости оказывается, как установлено, тот,
для которого работа внешних напряжений получается наибольшей 8 4.
Если предположить, что температура Ms определяется критическим значе-
нием движущей силы, то влияние данного напряженного состояния мо-
жет быть количественно рассчитано, что и было весьма успешно проделано
Пателем и Коеном95. Подобные расчеты были проведены также Крюс
саром9 в и Фишером и Тернбаллом97. При некоторых схемах нагружения
работа производится против действия внешних сил при всех способах
превращения. В этом случае преимущественным вариантом габитусной
плоскости является тот, для которого эта работа минимальна; эффектив-
ная движущая сила при этом уменьшается и температура Ms понижается.
Этот вывод также был экспериментально подтвержден. Если бы деформа-
ция формы ограничивалась только сдвигом, то приложение гидростатиче-
ского давления не должно было бы оказывать влияния на Ms. Наличие
такого влияния, обнаруженное на железоникелевых сплавах 9 5 · 9 8 , служит
новым доказательством того, что в действительности имеет место более
общий вид деформации, а именно деформация с инвариантной плоскостью.

Мартенситная пластина, образующаяся под действием приложенных
извне напряжений, вызывает в окружающей матрице обычные аккомода-
ционные напряжения. Рейнольде и Бивер 9 9 установили, что многие" из
пластин, образующихся в закаленной β-латуни при ее сжатии при комнат-
ной температуре, в процессе снятия нагрузки исчезают, а другие умень-
шаются в размерах. Новое нагружение приводит к возникновению пла-
стин в тех же самых местах, что и прежде, причем медленное увеличение
напряжений сопровождается плавным ростом пластин. По-видимому, мар-
тенсит, возникший под действием внешних напряжений, находится в об-
ратимом равновесии с матрицей и может быть сравнен с термоупругилг
мартенситом и с упругими двойниками.

Упругие двойники в кальците впервые детально были изучены Гарбе-
ром 10°-10з и недавно вновь исследованы Вильямсом 1 0 4 . Они представляют
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собой тонкие двойниковые клинья, которые обратимо (с небольшим
гистерезисом) растут или сокращаются по мере того, как увеличиваются
или уменьшаются напряжения. Если такой двойник достигает критическо-
го размера, он распространяется на все сечение кристалла и становится
устойчивым, исчезая лишь при приложении нагрузки противоположного
знака. Единственное возможное объяснение этого явления заключается,
по-видимому, в том, что упругий двойник находится в равновесии, кото-
рое обусловлено действием внешних напряжений и аккомодационных на-
пряжений матрицы. При снятии внешней нагрузки напряжения матрицы
вызывают уменьшение двойника до размера зародыша. Релаксация напря-
жений матрицы приводит к стабилизации, как и в случае превращений
с одной поверхностью раздела.

Аналогично можно интерпретировать, очевидно, и упругий мартенсит,
но в этом случае к работе внешних сил следует прибавить изменение объем-
ной свободной энергии. Следовательно, возникающий под действием на-
пряжений упругий мартенсит должен быть также и термоупругим, и вли-
яние понижения или повышения температуры должно быть эквивалент-
но увеличению или уменьшению приложенных напряжений. Именно
это и было обнаружено Рейпольдсом и Бивером " . По-видимому, возмож-
ность получения термоупругого мартенсита или упругого двойника опре-
деляется тем, достигается ли равновесие прежде, чем будет достигнут
предел упругости матрицы. Так, двойникование в кальците и превраще-
ние в алюминиевой бронзе105 носят полностью упругий характер, и в этих
материалах матрица ведет себя упругим образом вплоть до предела
прочности. Превращения под действием напряжений в сплавах медь—
цинк и титан—марганец 1 о 4 носят частично упругий характер, и в этих
сплавах предел упругости матрицы очень высок. Более же пластичные
материалы не обнаруживают упругого поведения ни при двойниковании,
ни при мартенситном превращении.

Само собой разумеется, температура Ms расположена ниже темпера-
туры термодинамического равновесия, при которой (в отсутствие напря-
жений) свободные энергии двух фаз равны. Возможно, что превращение
под действием напряжений может происходить не только выше Ms, но
также выше и этой равновесной температуры, если только работа внеш-
них сил превзойдет увеличение объемной свободной энергии. Это явление
было обнаружено в сплавах индий—талий 13, в монокристаллах которых
приложение напряжений приводило к частичному превращению, идуще-
му с одной поверхностью раздела. При снятии напряжений кристалл вновь,
подобно резине, возвращался к своей первоначальной ориентировке.

Превращение в кобальте характеризуется, вероятно, весьма боль-
шой величиной сдвига, и мелкозернистые образцы даже после охлаждения
до очень низких температур редко содержат более 60% гексагональной
плотноупакованной фазы. В этом случае превращение может быть доведено
до конца путем приложения механических напряжений, которые могут
вызвать также и превращение выше Ms. Хесс и Баррет 1 0 в исследовали
превращения из гранецентрированной кубической фазы в 1ексагональную
плотноупакованную и обратно в процессе измельчения порошков в не-
большой ступке, осуществленном при различных температурах. Они обна-
ружили, что для превращений, вызванных напряжениями, минимальная
температура превращения при нагреве совпадает с максимальной темпе-
ратурой превращения при охлаждении Md; это показывает, что обе эти
температуры н дают равновесную температуру, при которой объемные сво-
бодные энергии фаз равны *).

*) Аналогичные результаты для сплавов железо—никель получили Кауфман
и Коен 1 8 0 . {А. Р., 9.9.)
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III. ЗАРОЖДЕНИЕ ПРИ МАРТЕНСИТНОМ ПРЕВРАЩЕНИИ

Кооперативное перемещение атомов, приводящее к росту мартенсит-
ных кристаллов, должно начинаться из очень малых образований новой
фазы, называемых зародышами. Хотя образование зародышей может про-
исходить не только в результате тепловых флуктуации, мы начнем с изло-
жения классической теории зарождения центров новой фазы в применении
к мартенситному превращению. Предполагается, что читатель знаком
с основами этой теории, развитой трудами Фольмера 1 о 7 , Беккера
и Деринга 1 о 8, Френкеля 1 о 9 и других исследователей. Для более деталь-
ного изучения вопроса можно рекомендовать недавно опубликованные
обзорные статьи 110> m *).

Тернбалл и Фишер 1 1 2 показали, что в конденсированных системах
скорость гомогенного **) зарождения β-фазы в фазе α равна

= N-r-охр { тЯг-^} —§
h L I кТ J см3-

см3-сек к

где Лг—величина порядка числа атомов в 1 см3, AGC—изменение свободной
энергии при образовании зародыша стабильной фазы критического раз-
мера ***), Q—энергия активации элементарного процесса, состоящего
в присоединении одного атома к зародышу β в предположении, что заро-
дыш имеет тот же состав, что и окружающая матрица.

Впервые классическая теория зарождения была применена к мартен-
ситному превращению Курдюмовым 5< 6 0 и Фишером, Холломоном и Терн-
баллом 1 1 3 . Здесь мы изложим ее в несколько измененом виде, принимая
во внимание дальнейшее развитие этой теории (с учетом роли напряжений)
Фишером и Тернбаллом 9 7 .

Приближенно рассчитывается энергия, связанная с образованием
ограниченного двумя сферическими поверхностями когерентного зароды-
ша радиуса г и толщины t в центре. Главными компонентами напряжений
будут ап, нормальное к габитусной плоскости, и хт, действующее в на-
правлении тангенциального компонента деформации. Если предположить,
что напряжения, вызванные образованием мартенситного зародыша, одно-
родны и сосредоточены в сферической области радиуса г, то энергия образо-
вания зародыша будет

AG = 2лг2у + ^ яг» у ) Δ/ί + μ ·£nrt2,

где γ — поверхностная энергия когерентной границы раздела, Θ —угол
сдвига при переходе из исходной структуры к структ\ре мартенсита,
μ — модуль сдвига. Наличие напряжений существенно изменяет разность
объемных свободных энергий

где Δ/Β — изменение объемной свободной энергии в отсутствие напряже-
ний, Δϋ —изменение объема.

Найдя максимум AG при условии постоянства объема, получим соот-
ношение между t и г, определяющее наиболее выгодную форму зародыша.

*) Процессы зарождения мартеыситиых кристаллов весьма полно освещены
в обзорной работе 1 6 8 . (А.Р., Э.Э.)

**) Гомогенное зарождение характеризуется равной вероятностью образования
зародышей новой фазы в любой точке исходной фазы; напротив, при гетерогенном заро-
ждении существуют места предпочтительного образования зародышей. (А.Р., Э.Э.)

***•) Работа образования зародыша критического размера (А.Р., Э.Э.)

10 УФН, т. LXX, вып.
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Энергия образования и объем зародыша критического размера будут

где А и В — численные коэффициенты.
Быстрый когерентный рост мартенсита до макроскопического размера

возможен в том случае, если присутствуют зародыши размера Vc. Пред-
полагается, что зародыши растут или распадаются путем термически
активированного присоединения или отделения единичных атомов, но
энергия активации Q такого процесса при росте рассматриваемых коге-
рентных зародышей оказывается очень малой. Равновесное, или квази-
стационарное, распределение зародышей по размерам быстро устанавли-
вается почти при любой температуре.

Вследствие высокой энергии деформации для образования когерент-
ного зародыша требуется большая разность свободных энергий. Фишер
с соавторами предполагают, что в сплавах внедрения, таких как железо—
углерод, где небольшое количество растворенного элемента сильно изме-
няет эту разность, зародыши предпочтительно образуются в местах, сво-
бодных от углерода. Очевидно, тот факт, что состав фаз в процессе пре-
вращения не меняется, совсем не означает, что зародыш имеет тот же со-
став, что и исходная матрица. При высокой температуре в развновесном
состоянии присутствуют свободные от углерода области различного разме-
ра («гомофазные флуктуации», согласно терминологии Френкеля). Быст-
рым охлаждением они могут быть сохранены вплоть до низких темпера-
тур, когда скорость диффузии пренебрежимо мала. Согласно модели Фише-
ра с соавторами в таких областях образуются некогерентные зародыши
феррита, которые при охлаждении растут когерентно до границ этих обла-
стей. Каждый такой зародыш станет центром *) превращения при темпе-
ратуре, при которой объем области, свободной от углерода, превзойдет
Vc. В случае, если скорость зарождения при этой температуре ничтожно
мала, превращение происходит за счет быстрого роста уже имеющихся
центров, а затем прекращается вплоть до того момента, пока с дальнейшим
понижением температуры не уменьшится Vc. Так объясняются «атермиче-
ские» черты превращения. Быстрое изменение F c с температурой обеспечи-
вает при некоторой температуре резкий переход из состояния с полным
отсутствием зародышей к состоянию с заметным их числом. Эта практи-
чески наблюдаемая температура начала мартенситного превращения Μ8

определяется условием Fo—const. Смещение точки Ms под действием
напряжений может быть вычислено по формуле

Используя эту формулу, Фишер и Тернбалл97 получили хорошее
совпадение с результатами экспериментального исследования влияния
внешних напряжений на положение точки Мв.

В сплавах замещения флуктуации состава не могут играть существен-
ную роль в уменьшении работы образования зародышей. Однако, как
следует из вышеприведенных соображений, зародыши будут преимущест-
венно образовываться вокруг структурных неоднородностей или других
источников внутренних напряжений, и формальная теория атермического

*) Центром превращения принято называть зародыш, превышающий критиче-
ский размер. Терминам «зародыш» и «центр» в английской литературе соответствуют
термины embryo (зародыш) и nucleus (ядро), (А.Р., 9. 9.)
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зарождения на таких зародышах почти идентична теории зарождения
на флуктуациях состава. В сущности это положение было высказано Хол-
ломоном и Тернбаллом в обзорной статье η ι , но в последних публикациях
Фишера с соавторами (см., например, 1 1 4) термин «атермический» был
применен к мартенситу, образующемуся в сплавах замещения путем
быстрого термического зарождения в процессе охлаждения. Таким обра-
зом предполагается, что если сплавы внедрения содержат при каждой
температуре определенное ограниченное число зародышей (так что ско-
рость зарождения при постоянной температуре уменьшается вследствие
исчерпания зародышей), то в сплавах замещения скорость зарождения
при данной температуре постоянна, а точка Ms просто соответствует той
температуре, при которой эта скорость становится заметной. В принципе,
во втором случае изотермическое превращение при АТ3 или более низкой
температуре может привести к полному превращению исходной фазы.
Существенно при этом, что каждая образующаяся пластина мартенсита
целит еще непревращенную матрицу, тем самым уменьшая объем, при-
годный для последующего образования пластин. Вследствие этого при
постоянной скорости зарождения центров наблюдается уменьшение ско-
рости превращения.

В низколегированных сплавах скорость зарождения при всех тем-
пературах слишком велика, чтобы превращение могло быть задержано
быстрым охлаждением, поэтому зависимости положения точки Ms от
скорости охлаждения не наблюдается. Вместе с тем возможен случай,
когда при температуре, соответствующей максимальной скорости превра-
щения, изотермическое превращение происходит достаточно медленно.
Предполагая зарождение в таких сплавах гомогенным, Фишер 1 1 5 рас-
считал кривые изотермического превращения и получил очень хорошее
совпадение с экспериментальными результатами Сека и Холломона в г .
Однако Ши и др. 6 3 показали, что начальная скорость превращения полу-
чается много меньше, если опыт производится в отсутствие мартенсита,
образовавшегося до начала изотермического превращения, и применение
выражения (1) для анализа этих данных дает невероятно высокие значе-
ния AGC. Если же считать, что зарождение гетерогенно и начинается из
относительно немногочисленных деформированных областей с высокой
энергией, то N в (1) имеет значительно меньшую величину, и для работы
образования критического зародыша AGC получаются более разумные
значения.

Теория Фишера предсказывает, что к сплавах, лежащих по составу
за пределами узкой области, для которой было получено изотермическое·
превращение, зарождение должно быть слишком медленным и экспери-
ментально наблюдаться не может. Таким образом, согласно указанной тео-
рии, превращения в этих сплавах не происходит, а мартенситная точ-
ка Мд вообще не может лежать ниже температуры 120° К, соответствую-
щей максимальной скорости зарождения при изотермическом превраще-
нии *). Между тем результаты Кауфмана и Коена 1 ] 6 показывают, что
температура Мв в железоникелевых сплавах непрерывно понижается до·
50° К по мере увеличения содержания никеля. Эти авторы утверждают,
что такой результат не может быть объяснен ни при каком разумном изме-
нении термодинамических параметров теории Фишера, так что преиму-
щественная роль гетерогенного зарождения в процессе мартенситного·
превращения, по-видимому, доказана **) .

*) «Носу» кривой превращения на изотермической диаграмме. (А.Р., Э.О.)
**) Это утверждение Кауфмана и Коена ошибочно, так как полученные ими резуль-

таты не противоречат теории Фишера. (А.Р., Э.Э.)

10*



540 Б. А. БИПБИ и И. В. ХРИСТИАН

Помимо работ в СССР *), классическая теория зарождения мартен-
сита развивалась главным образом Фишером, Тернбаллом и Холломоном.
Время от времени взгляды этих авторов претерпевали изменения, так что
довольно трудно охарактеризовать их позицию в настоящее время.
Полученные в последнее время результаты указывают на несостоятель-
ность концепции гомогенного зарождения, а превосходное совпадение
с экспериментом, которое она иногда дает, может быть случайным. Вместе
с тем, как указывалось выше, большинство трудностей удается избежать,
если предположить, что зарождение гетерогенно **) .

Экспериментальные наблюдения показывают, что энергия активации
для роста мартенсита фактически равна нулю. Таким образом, теории
зарождения, кладущие в основу термически активированный процесс
присоединения или отделения единичных атомов, оказываются в извест-
ной мере нелогичными, что особенно проявляется при расчете критичес-
кого размера. Наличие изотермических превращений показывает, что
иногда зарождение является термически активируемым процессо ι; одна-
ко критические условия для образования зародышей могут в основном
зависеть не от размера, при котором этот процесс приводит к уменьшению
свободной энергии, а от размера, при котором начинает действовать атер-
мический механизм роста. Это подтверждают проведенный Фишером
и Тернбаллом анализ действия приложенных извне напряжений; для
количественных расчетов они использовали полную деформацию формы,
но как они сами указывали, реальные зародыши, вероятно, могут иметь
различную конфигурацию. Их расчеты очень похожи на расчеты Пателя
и Коена 95, которые предполагали, что температура Μs определяется
критической движущей силой и что эта движущая сила является резуль-
татом взаимодействия напряжений и макроскопической деформации.
Отмеченные выше трудности выступают на первый план при расчете
размера реальных зародышей. Для железоуглеродистых сплавов он
составляет всего лишь один-два атомных слоя по толщине, и несостоя-
тельность принятой модели становится очевидной.

Малый размер зародыша указывает на возможность образования
центров превращения непосредственно из структурных несовершенств
без помощи термической активации. Простейшим примером служит пре-
вращение г. ц. к. в гексагональную плотноупакованную решетку, где
г. ц. к. дислокации в плоскости {111} диссоциируют на частичные
дислокации, ограничивающие область ошибки упаковки. Эти ошибки
упаковки являются двумерными зародышами гексагональной плотно-
упакованной фазы и их размеры будут меняться с температурой 1 1 7 ; при
наличии подходящего процесса роста они будут увеличиваться, если
движущая сила достаточно велика, что и объясняет наблюдаемые атерми-
ческие особенности превращения 1 1 8· ш . Подобные предположения сде-
ланы и в отношении других превращений; они рассматриваются в разде-
ле V, 4.

Родственную идею заключает в себе теория Коена, Маклина и Парань-
япа 1 2 0, обычно называемая теорией пути реакции. Эти авторы рассма-
тривали образование мартенситнои пластины как процесс, начинающийся
из «центра деформации», например дислокации, и распространяющийся

*) Из советских теоретических работ в этом направлении, не упомянутых в об-
зоре, следует отметить работы Б. Я. Любова 179, проанализировавшего кинетику роста
мартенситного кристалла. Произведенные им расчеты показывают, что скорость роста
центра по радиусу должна значительно превосходить скорость роста по толщине, что
подтверждается экспериментальными работами. (ΑΡ., Э.9.)

**) Оригинальная теория гетерогенного зарождения излагается в работе 181.
(А. Р., 9. Э.)
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через решетку как волна сдвига (или деформации). Предполагается, что
атомы вблизи «центра деформации» частично смещены в положение мар-
тенсита, и считается, что изменение энергии с возрастанием смещения
проходит через максимум. Таким образом, в своей первоначальной форме
теория, по-видимому, подразумевает наличие постепенного перехода от
одной структуры к другой, причем деформация в каждой точке непрерывно
меняется от начального до конечного состояния. Это описание представляет
несомненный интерес, поскольку не требует термической активации при
росте, но следует подчеркнуть, что согласно современным представлени-
ям, «сдвиг» распространяется по дискретным поверхностям. Фишер и Терн-
балл 1 2 1 ввели в теорию пути реакции член, учитывающий поверхност-
ную энергию, и утверждают, что в этом случае предсказания этой теории
почти совпадают с результатами классической теории зарождения; однако
Маклин 1 2 2 не согласен с их расчетами.

С самых общих позиций термические теории зарождения критикуют-
ся Крюссаром 1 2 3 . В этих теориях так же, как и в теории диффузии, атомы
рассматриваются как независимые осцилляторы, имеющие характеристиче-
скую частоту, и скорость соответствующего процесса рассчитывается с по-
мощью теории скоростей химических реакций. Крюссар подчеркивает,
что в действительности энергия связана с набором упругих волн в твер-
дом теле, и выводит довольно сложное выражение, учитывающее эти
эффекты. В сущности это, по-видимому эквивалентно использованию
дебаевской модели твердого тела как континиуума, вместо обычно под-
разумевающейся модели Эйнштейна. Однако, согласно Фишеру и Терн
баллу 1 2 4, учет этого обстоятельства может лишь изменить частотный
фактор в выражении для скорости зарождения (1) и не меняет наиболее

важного члена ехр ( —-р= ) .

В заключение рассмотрим стабилизацию. Ниже температуры М3 она
может быть объяснена, по крайней мере отчасти, релаксацией напряжений,
вызванных ранее образовавшимися пластинами. Но трудно ожидать, что
такая релаксация задержит образование всех зародышей, и, кроме того,
она не может объяснить стабилизацию выше Ms, если, конечно, таковая
имеет место. Зависимость от температуры и времени указывает на анало-
гию с процессами деформационного старения, и некоторые авторы пред-
полагают, что стабилизация связана с образованием атмосферы раство-
ренных атомов. Такие атмосферы могут образовываться вокруг дислока-
ций в исходной фазе, увеличивая сопротивление матрицы росту мартенсит-
ных пластин. Морган и Ко 7 1 полагают, что это обстоятельство может
иметь существенное значение при превращениях в сталях. Атмосферы
должны также закреплять поверхность раздела в данном положении,
и подобный механизм, по-видимому, ответственен за стабилизацию при
превращении с одной поверхностью раздела (глава II, 4). Наконец наличие
атмосферы должно сказаться на образовании зародышей, так как перерас-
пределение растворенных атомов вокруг благоприятных мест может сде-
лать невозможным образование в этих местах зародышей е9> 1 2 5 . Все
вышесказанное, конечно, не означает, что стабилизация не может опреде-
ляться совсем иными причинами.

IV. ТЕОРИИ КРИСТАЛЛОГРАФИИ МАРТЕНСИТНЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ

В этом разделе рассматриваются теории, выдвинутые для объяснения
положения габитусных плоскостей, ориентационных соотношений и пол-
ной деформации формы, наблюдаемых при данном превращении. Сущест-
вуют обширные обзоры 2· 3· 1 0, охватывающие все работы, кроме самых
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последних, и мы не будем их повторять. Однако в последние несколько лет
появились теории, которые позволяют изложить предмет более строго.
При обзоре этих теорий мы попытаемся сопоставить сделанные предположе-
ния с достигнутыми результатами. Нашей первоначальной задачей будет
выявление основных принципов, лежащих в основе всех этих теорий.

При мартенситных превращениях, как и при механическом двойнико-
нании и образовании полос сброса, существует поверхность раздела, где
исходная и конечная фазы находятся в контакте, и превращение осу-
ществляется путем перемещения этой поверхности. Поэтому естественно
при рассмотрении всех этих процессов выяснить, при каких условиях
часть кристалла, подвергшаяся однородной полной деформации формы,
остается в контакте с недеформированной частью. Очевидно деформация
должна быть такой, чтобы поверхность раздела, общая для обеих фаз,
оставалась неискаженной и не претерпевала поворотов. Это утверждение
ниже будет рассмотрено более подробно.

1. О д н о р о д н а я д е ф о р м а ц и я

Однородная деформация 1 2 6 математически характеризуется тем, что
координаты {х[, х'г, х'3) любой точки тела после деформации могут быть
выражены через л и н е й н ы е функции координат этой точки до де-
формации:

χ2 + a2bxs, (2)

Набор девяти чисел аи (i, / = 1, 2, 3) в этих уравнениях полностью описы-
вает деформацию. Такой набор чисел называется м а т р и ц е й . Сущест-
вует метод, позволяющий записать систему уравнений такого рода в со-
кращенном виде и в удобной форме проводить расчет следующих друг за
другом деформаций. Впервые матричный метод был применен к теории
мартенситных превращений Джэсуоном и Уилером 1 2 7 и широко использо-
вался в более поздних работах 18· 19· i a 8~1 3 0. Однако необходимый для
настоящего обсуждения результат может быть получен более просто пря-
мой геометрической интерпретацией преобразования (2). Такое рассмот-
рение впервые проведено Франком в неопубликованных лекциях по тео-
рии пластической деформации в металлах, которые им были прочитаны
в Бристольской летней школе в июле 1953 г.

Так как преобразование (2) линейно, степень уравнения, описываю-
щего некоторый геометрический объект, например прямую линию, при
таком преобразовании не меняется. Таким образом, при однородной дефор-
мации прямая линия остается прямой, плоскость—плоскостью, поверх-
ность второго порядка—поверхностью второго порядка. При деформиро-
вании сфера, построенная в недеформированном материале, превращается
в общем случае в трехосный эллипсоид. Можно показать, что любую одно-
родную деформацию можно разложить на поворот тела, как жесткого
целого, и чистую деформацию. Чистой называется такая деформация, при
которой существуют три взаимно перпендикулярные направления, не
претерпевающие поворота в процессе деформации. Если длина вдоль этих
направлений возрастает в отношении 1+е х , 1+е2> l + 6s> τ ο величины е1; е2,
е3 называются г л а в н ы м и д е ф о р м а ц и я м и . Если интересуются
искажениями линий и плоскостей, то при любом виде деформации доста-
точно рассмотреть только чистую деформацию.

При чистой деформации, для которой еи е2, е3 все положительны, на-
чальная сфера лежит целиком внутри эллипсоида, в который переходит
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эта сфера после деформации. На рис. 3 показано сечение этих двух поверх-
ностей плоскостью х2 xs; очевидно, сечения двумя другими координатными
плоскостями, расположенными под прямым углом к выбранной плоско-
сти, подобны изображенному на рисунке. Читатель легко может разобрать
сам при помощи нескольких схем десять возможных случаев, возникающих
при различных знаках или равенстве нулю ev e2, е3. Если ех, е2, е3 все поло-
жительны (или отрицательны), чистая деформация представляет собою
однородную днлатацию (положительную или отрицательную), т. е.

X,7/1

С,

Рис. 3. Сечение единичной сферы и элли- Рис. 4. Следы неискаженных плоско-
псоида, в который она превращается, стей: АВ, CD—начальные положе-

плоскостыо х2х3. ния, А'В',CD'—конечные

однородное расширение или сжатие по всем направлениям. Очевидно, что
в этом случае ни один из диаметров сферы не остается неизменным, так
что если такая деформация имеет место в какой-либо части тела, то грани-
цей между деформированной и недеформированной областями не может
быть неискажаемая в процессе деформации поверхность. Если одну из
главных деформаций положить равной нулю, получим деформацию без
однородной дилатации. Если сг = 0, а е2 и е3 > 0, сечение сферы и эллипсои-
да в плоскости х2х3 будет опять таким же, как и на рис. 3, но обе поверх-
ности соприкасаются друг с другом только в точке на неискаженной оси х17

перпендикулярной к плоскости чертежа. Такая чистая деформация являет-
ся в действительности деформацией с инвариантной линией; ось хх — инва-
риантная линия. Однако при! такой деформации не существует неиска-
женной двумерной области. Таким образом, для существования неиска-
женной поверхности условие равенства нулю одной из главных деформа-
ций необходимо, но недостаточно *).

Если, кроме ех. равны нулю также е2 или е3, сфера касается эллипсоида
по окружности, лежащей в плоскости ххх2 или хгг3, т. е, имеется одна неис-
каженная плоскость; такая деформация имеет место при одноосшж растя-
жении. Если gj = 0, а е2 и е3 противоположного знака, например е2 < О,
f3 > 0, то тогда часть эллипсоида лежит в пределах сферы, и обе поверх-
ности пересекутся по двум кривым. На рис. 4 показано сечение образую-
щейся поверхности плоскостью ж2г3. Из симметрии фигуры видно
(это можно показать и более строго), что прямые, соединяющие линии

*) В работах 1 2 8 ι 1 6 6 утверждается, что это условие необходимо и достаточно.
Однако это не так, и доказательство данное в 1 2 8 , ошибочно
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пересечения с центром сферы, лежат в двух неискажаемых плоскостях,
следы которых А'В' и CD' показаны на рис. 4. Итак, для того чтобы
часть тела, подвергшаяся однородной деформации, могла находиться в кон-
такте с недеформированной частью, необходимо, чтобы п о в е р х н о с т ь
р а з д е л а б ы л а п л о с к о й и ч т о б ы л и б о д в е г л а в -
н ы е д е ф о р м а ц и и б ы л и р а в н ы 0, л и б о о д н а и з г л а в -
н ы х д е ф о р м а ц и й б ы л а р а в н а 0, а д в е д р у г и е и м е -
л и б ы п р о т и в о п о л о ж н ы е з н а к и .

Наконец, необходимо добавить еще одно условие. Недеформирован-
ная часть не только не искажена, но и не повернута, следовательно, гра-
ница раздела также н е д о л ж н а п о д в е р г а т ь с я π о в о ρ ο-
ι у. Из рис. 4 очевидно, что при деформации сферы в эллипсоид следы
неискаженных плоскостей поворачиваются из их начальных положений
АВ, CD в конечные положения Л'В', CD'. Комбинируя вращение
с чистой деформацией так, чтобы свести к нулю одно из этих вращений,
можно получить деформацию, при которой одна плоскость не искажается
и не поворачивается. Деформация такого рода удовлетворяет всем необ-
ходимым условиям, и указанная плоскость может служить границей
между деформированной и недеформированной областями. Именно эта
деформация и является д е ф о р м а ц и е й с и н в а р и а н т н о й
п л о с к о с т ь ю (см. выше раздел II , 1).

2. Д е ф о р м а ц и и , в о з н и к а ю щ и е п р и
м а р т е н с и т н ы х п р е в р а щ е н и я х

Как уже отмечалось во введении, если заданы структуры двух фаз
и их точные ориентировки, то в зависимости от выбора элементарных яче
ек существует бесконечное множество однородных деформаций, позволяю-
щих перейти от элементарной ячейки одной фазы к ячейке другой. Во
всех теориях предполагается, что одна из таких деформаций связывает
начальную и конечную решетку. Она называется полной деформацией
решетки St

 1 2 9 и может быть разложена на чистую деформацию Μ и вра-
щение R. Чистая деформация Μ рассчитывается, если известно с о о т -
в е т с т в и е между решетками двух фаз 1 2 7 · 1 2 9 , т. е. установлено, как
три некомпланарных направления одной решетки переходят в три направ-
ления другой. Тогда если форма и размер элементарных ячеек известны,
можно найти Μ (но не R\). Систематических теоретических работ, посвя-
щенных проблеме выбора из бесконечного множества чистых деформаций
той, которая имеет место при данном превращении, мало. Однако для
сплавов Fe—С показано 2 0 · 1 2 7 , что, исходя из всех наблюдаемых ориента-
ционных соотношений 3 5 > 3 δ , можно получить одно и то же соответствие
решеток, если полагать, что каждый атом аустенита движется к ближай-
шему доступному узлу решетки мартенсита. Впервые рассмотренная Бей-
ном m полная чистая деформация решетки, получающаяся в этом случае,
служит отправным пунктом при анализе мартенситных превращений во
всех последующих работах.

Для понимания процесса может быть полезна следующая физическая
картина, хотя, с точки зрения феноменологических теорий 1 8· 1 2 8 - ' 3 о ;

в ней нет необходимости. Рассмотрим малый объем исходной фазы, в кото-
ром начргаается превращение. Если бы не было окружающей среды, про-
тиводействующей изменению формы и размеров этой малой области, то
происходило бы определенное перемещение атомов, соответствующее фазо-
вому переходу с минимальным энергетическим барьером. Как будет пока-
зано в дальнейшем, характер атомных перемещений, по-видимому, зави-
сит от присутствия в исходной матрице несовершенств, способствующих
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образованию новой фазы («подготовленных мест»), в частности дислокаций.
Если атомные перемещения совершаются в рассматриваемой малой обла-
сти единообразно, то они приводят к такому же изменению формы, как
и однородная деформация, и перестройку решетки можно трактовать как
результат этой деформации. Но так как выбранный объем, подвергаю-
щийся однородной деформации, лежит в большой массе непревращенного
материала, с которым он остается связанным в процессе превращения, то
эта деформация должна быть, по крайней мере приближенно, деформаци-
ей с инвариантной плоскостью. Вообще говоря, простейшая полная дефор-
мация решетки, например рассмотренная Бейном *), не сохраняет инвари-
антной какую-либо плоскость. Поэтому должна иметь место еще некоторая
другая деформация, приводящая к дополнительному изменению формы
так, чтобы общее изменение формы удовлетворяло указанному выше тре-
бованию. Эта добавочная деформация может мыслиться как результат
напряжений, начинающих действовать со стороны непревращенной мат-
рицы по мере того, как развивается превращение. При этом предпола-
гается, что малый объем начинает превращаться, не испытывая противо-
действия. Гейслер 1 з г придерживался мнения, что и в действительности
указанные две деформации следуют одна за другой во времени, так что
деформация, приспосабливающая взаимное изменение формы области
с новой структурой и окружающей матрицы, совершается после того,
как превращение закончилось. Напротив, большинство исследователей
сходятся на том, что, за исключением, быть может, самых ранних стадий
превращения, обе деформации происходят одновременно на движущейся
поверхности раздела, которая наиболее удачно описывается некоторым
дислокационным рядом. Роль противодействующих напряжений—созда-
вать дислокации на поверхности раздела по мере формирования послед-
ней, так что относительное изменение формы; вызванное ее перемещением,
может приблизительно описываться деформацией с инвариантной плос-
костью. Как уже отмечалось, надо различать изменения, приближающие
полную деформацию формы к деформации с инвариантной плоскостью,
и изменения, приспосабливающие исходную фазу к деформации формы
(аккомодационные изменения), хотя оба эффекта влияют на кристалло-
графические особенности превращения.

В принципе, аккомодационные изменения формы, обеспечивающие
контакт двух фаз на поверхности раздела, могут осуществляться за счет
любой пластической деформации и проходить как в какой-либо одной,
так и в обеих фазах. Если такие изменения осуществляются целиком за
счет скольжения, то фазы по структуре однородны (рис. 1, г, стр. 518).
Другой процесс (рис. 1, д) состоит в том, что малые области подвергают-
ся либо повторяющемуся через малые расстояния двойникованию, либо
чередующемуся мартенситному превращению, так что в соседних областях
имеет место деформация формы противоположного знака. Повторяющееся
двойникование должно стать субмикроскопическим вблизи поверхности
раздела, где оно может заканчиваться дислокациями, и в таком виде могло
бы иметь место во всей мартенситной пластине, но при некоторых пре-
вращениях обнаруживается в виде относительно грубой полосчатой
микроструктуры.

Отмеченные выше общие принципы лежат в основе всех последних
исследований по кристаллографии мартепситных превращений. Прово-
дились главным образом два типа исследований. В работах первого типа
начальное и конечное положение атомов связывается рядом деформаций,

*) Для краткости в дальнейшем сохранен используемый авторами термин «бей-
новская деформация». (А.Р., 9.Э.)
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который удовлетворяет вышеупомянутым условиям 18> 128-iao_ Эти тео-
рии, использующие матричную алгебру, являются феноменологическими
н не дают детальной картины перемещения атомов от одного состояния
к другому. Рассматриваемая при подобном анализе последовательность
промежуточных перемещений является лишь условной, необходимой для
применения матричного метода, и не отвечает реальной последовательно-
сти атомных перемещений во времени. В работах другого типа делается
попытка построить картину движущейся поверхности раздела, и посред-
ством движущихся рядов дислокаций отобразить, хотя бы частично, дей-
ствительные атомные перемещения 1 3 3~1 3 5. Одна из этих работ ограничи-
вается применением элементарной тригонометрии. Кроме того, путем срав-
нения расположения атомов в различных плоскостях двух решеток иссле-
довались условия сопряжения 13В, а в работе Сузуки 1 3 7 для упрощения
матричной алгебры используются качественные данные о вероятном
поведении дислокаций на поверхности раздела.

Ниже различные подходы будут разобраны и сопоставлены более
детально. Обсуждаться будут главным образом превращения из гранецен-
трированной кубической в объемноцентрированную тетрагональную струк-
туру в сплавах железа, так как именно этот тип превращений имеет
наибольшее техническое значение и ему посвящено большинство опубли-
кованных работ.

3. Т е о р и и у—>а-п р е в р а щ е н и я в с п л а в а х ж е л е з а

При анализе γ—>а-превращения в сплавах на основе железа Векслер,
Либерман и Рид 1 2 8 (ссылки далее В—Л—Р) рассмотрели два случая.
В обоих случаях они полагали, что полной чистой деформацией решетки
является бейновская деформация; в одном случае конечная фаза рассма-
тривалась как пакет тонких двойников в другом—считалась однородной.

При исследовании первого случая они показали, что бейновская дефор-
мация решетки с последующим двойниковым сдвигом по одной из плоско-
стей {112} м, которая образуется в результате бейновской деформации
из плоскостей {110}А, эквивалентна другой бейновской деформации,
включающей сжатие вдоль других аустенитных осей, и вращению. Конеч-
ный продукт рассматривается тогда как набор чередующихся областей,
в которых произошла бейновская деформация *), являющаяся двойниковой
по отношению к деформации в соседней области, а относительная толщина
областей подбирается таким образом, чтобы получающаяся общая дефор-
мация формы была деформацией с инвариантной плоскостью.

Во втором случае рассматривается комбинация бейновской деформа-
ции *) с простым сдвигом при скольжении вдоль той же плоскости {112}м.
Величина сдьига выбирается так, чтобы снова получить деформацию
с инвариантной плоскостью. Математически оба подхода в сущности экви-
валентны 1 2 8, так как деформацию формы, вызванную скольжением, мож-
но также трактовать как результат того, что лишь часть материала претер-
пела полный двойниковый сдвиг, причем тонкие прослойки двойников
равномерно распределены по всему объему образующейся фазы (рис. 1,9).
Мы даем в приложении (стр. 558) основанный на элементарной геометрии,
вывод некоторых формул, полученных в этой статье. Исходя из параметров
решеток двух фаз, авторы смогли рассчитать индексы габитусной плоско-
сти, полную деформацию формы, ориентационные соотношения и величи-
ну сдвига при скольжении по плоскости {112}м (или отношение толщин
сдвойникованных областей). Первые две величины, одни и те же для обоих

*) Совместно с вращением.
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рассматриваемых случаев, находятся в хорошем согласии с результатами
Гренингера и Трояно для сплава с 0,8% С и 22% Ni 8. Вопрос о том,
является ли продукт превращения в действительности однородным или
нет, остается открытым 1 2 8. Однако из номограмм Гренингера и Трояно
можно найти ориентационные соотношения; они близки к предсказанным
для случая двоиникования, сопровождающегося наименьшим из двух
возможных сдвигов, что отмечалось Боулзол и Маккензи при обсуждении
их собственных результатов, совпадающих для этого сплава с результа-
тами В - Д - Р 13°.

В—Л—Ρ представили свои результаты в виде таблицы значений на-
правляющих косинусов нормали к габитусной плоскости как функций
двух переменных—объема и соотношения осей мартенсита. В широком
интервале изменения переменных, охватывающем все исследованные спла-
вы с углеродом и никелем, положение габитусной плоскости близко
к {3, 10, 15}^. Это означает, что не будучи уточненной, теория предсказыва-
ет для всех мартенситных фаз соотношения, близкие к найденным Гренин-
гером и Трояно. В—Л —Ρ выдвинули две возможные причины несоответ-
ствия теоретически предсказанных результатов наблюдаемым. Во-первых,
они не учитывали в своем анализе некоторых вторичных эффектов, возни-
кающих вследствие объемного расширения и макроскопического сдвига
пластин; во-вторых, резкое изменение положения габитусной плоскости
(например, габитус (225}А В сплавах с содержанием углерода менее 1,4%)
может быть объяснено, если принять, что мартенситная пластина имеет
более сложную структуру, в частности, они рассмотрели определенную
комбинацию пересекающихся габитусов. Некоторые экспериментальные
доказательства существования пластин сложной структуры, хотя и не
совпадающей с предложенной, получены г 9 . В—Л—Ρ установили так-
же 1 3 8, что аналогичные расчеты, основанные на предположении, что
деформация с инвариантной решеткой осуществляется по плоскости
{111}А, дают габитусную плоскость, близкую к {225} .̂

Боулз и Маккензи (ссылки далее Б—М) развили несколько отличную
общую теорию 18· 1 2 9 и детально применили ее к сплавам железа с углеро-
дом и никелем 1 3 0. Полная деформация решетки St, состоящая из чистой
деформации Μ и вращения R, однозначно разлагается на деформацию ре-
шетки, равную полной деформации формы, D и деформацию решетки Р2

(«дополнительную деформацию»). Для удобства математического анализа
принимается, что D формально предшествует Р2. Предполагается, что Р2

компенсируется равной по величине и противоположной по знаку дефор-
мацией с инвариантной решеткой, вызванной скольжением (рис. 1, г,
стр. 518), таким образом, подразумевается, что продукт по структуре одно-
роден *). Таким образом, рассматривая деформации в'такой последователь-
ности, они следуют традиции, сложившейся при обсуждении эксперимен-
тальных результатов 8· 19· 2 0, и имеют дело главным образом с деформаци-
ей решетки. В этом их подход отличается от В—Л—Р, которые подбирают
деформацию формы так, чтобы получить в результате инвариантную плос-
кость. Однако, выписав основные матричные уравнения обеих теорий,
легко показать, что, за исключением различных предположений относи-
тельно D, они эквивалентны. В общей теории Б—Μ полагается, что Рг

определяется элементами двоиникования конечной структуры. На основа-
нии того наблюдения, что в мартенситной пластине, состоящей из двух
макроскопических двойников, оба двойника подвергаются одинаковой
полной деформации формы, Б—Μ сделали вывод, что простой сдвиг Р2

*) Так как деформация Р2 компенсируется скольжением, она не должна вызы-
вать объемных изменений, и если скольжение идет только по одной плоскости, то
Рг—простой сдвиг.
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должен происходить либо по плоскости двойникования, либо в направле-
нии двойникования конечной структуры, и в качестве рабочей гипотезы они
приняли, что выполняются оба условия. Хотя продукт считается однород-
ным, этот анализ может охватить и тот случай, когда деформация Р2

получается в результате чередующегося двойникования, как это рассмат-
ривается у В—Л—Р. Б—Μ полагают, что деформация состоит из дефор-
мации с инвариантной плоскостью и небольшой равномерной дилатации.
Следовательно, в этой теории преднамеренно допускается существование
на поверхности раздела фаз небольших искажений, которые полагаются
одинаковыми вне зависимости от направления. При приложениях теории
к реальным процессам параметр, зависящий от равномерной дилатации,
является переменным и подбирается путем сравнения с экспериментом.
Если заданы константы решеток обеих фаз и, конечно, структурное соот-
ветствие между ними, то положение габитусной плоскости рассчитывается
как функция одного этого переменного. Результаты расчета можно изобра-
зить на стереограмме линией, показывающей, как меняется предсказывае-
мая габитусная плоскость, и, если эта линия проходит вблизи или через
экспериментально полученную точку, определить значение параметра.
Затем можно найти ориентационное соотношение, полную деформацию
формы и величину сдвига компенсирующей деформации.

При анализе сплавов на основе железа за полную чистую деформацию
решетки берется бейновская деформация, а за Р 2 — сдвиг по плоскости
двойникования {112}м· Поэтому очевидно, что если дилатационный пара-
метр Б—Μ имеет значение, соответствующее дилатации, равной нулю, оба
метода приводят для этих сплавов к одинаковым результатам. Изменяя
этот дилатационный параметр, Б—Μ показали, что их теория находится
в хорошем согласии с имеющимися экспериментальными данными для всех
сплавов железа 13°, но для окончательного подтверждения теории дан-
ных недостаточно. Введение в теорию равномерной дилатации и последую-
щее использование ее как параметра, который подбирается путем сравнения
с экспериментом, соответствует предположению, что часть объемных измене-
ний происходит за счет равномерного расширения (сжатия), причем вели-
чина последнего выбирается так, чтобы было достигнуто наилучшее сов-
падение с экспериментом. Именно это допущение дает теории дополни-
тельную степень свободы, позволяющую ей охватить как габитус {225}д,
так и различные габитусы с выходами нормалей в центре стереографиче-
ского треугольника. Хотя, вероятно, некоторые искажения поверхности
раздела и существуют, нет оснований полагать априори, что они равны во
всех направлениях *), и другие исследователи полагают иначе.

Сузуки 1 3 7 анализировал превращения в сплавах железа, исполь-
зуя подход, похожий на подход В—Л—Р, но с иными допущениями об
искажениях на поверхности раздела. За полную чистую деформацию решет-
ки снова берется бейновская деформация и за дополнительную деформацию
с инвариантной решеткой—простой сдвиг, вызванный скольжением по
плоскости {112}м- Исходя из того, что поверхность раздела движется
намного быстрее при превращении с габитусом {259}А, чем при, превра-
щении с габитусом {225}А

 55> 74· 1 8 9· Сузуки разделяет эти два типа пре-
вращений, постулируя различные дислокационные механизмы возникно
вения движущейся поверхности. Полученные при помощи полуколичест-
венного анализа этих дислокационных механизмов данные о природе
поверхности раздела позволяют рассчитать индексы габитусной плоскости,
ориентационные соотношения и полную деформацию формы. В целом полу-

*) Однако, если все линии в габитусной плоскости не повернуты, то искажения
должны иметь именно такой характер 1 8 (см. раздел II, 1).
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ченные результаты совпадают с наблюдаемыми величинами. Для габиту-
са {225}л (Shiebung—превращение 74) доказывается, что габитусная
плоскость (как это и наблюдается) содержит направление {111}м. вдоль
которого возможно расширение, в то время как в перпендикулярном на-
правлении оно отсутствует. Для габитуса {259}л (Umklapp—превраще-
ние : 4) предполагается, что полные дислокации на фронте превращения,
вызывающие скольжение, возникают в результате довольно сложного
динамического процесса. Сузуки приходит к выводу, что эти-дислокации
лежат вдоль линии пересечения плоскости скольжения {112}^ с плоско-
стью {332}м либо {111}м; причем опять-таки принимается, что отрезки
линий в габитусной плоскости, перпендикулярные этому направлению, не
меняются по длине. Таким образом, для обоих видов превращения на поверх-
ности раздела допускаются искажения, представляющие собой одноосное
растяжение. Несмотря на то, что подход Сузуки, различающий два типа
превращений, представляется перспективным, желательно иметь более
детальное обоснование предложенного дислокационного механизма.

Франк 1 3 3 при анализе превращений с габитусом {225}А В сплавах
Fe—С использовал метод сопряжения. Если в α-решетке выбрать подходя-
щую гранецентриронанную тетрагональную ячейку, то из ориентационных
соотношений Курдюмова—Закса следует, что направления [011]^*)
и плоскости (111)F В обеих структурах параллельны. Франк постулиро-
вал, что плоскости ( 1 H ) F обеих структур встречаются на поверхности
раздела вдоль общей прямой [Oil ]F, лежащей в наблюдаемой на опыте
габитусной плоскости (522)^. Так как межплоскостные расстояния (ΙίΊ)ρ
обеих структур не равны в точности, постулируемое положение не может
иметь места, если эти плоскости не будут слегка повернуты вокруг их
общей линии, лежащей на поверхности раздела фаз. Необходимый поворот
рассчитывается из простого сопоставления, причем предполагается также,
что расстояние между рядами fOll]j? в плоскостях (111)р подобрано
правильно. Такой анализ условий сопряжения позволяет предсказывать
положение поверхности раздела, которое приблизительно совпадаете на-
блюдаемой ориентировкой габитусных плоскостей. По мере движения
поверхности раздела плоскости (111)А становятся плоскостями (lil)MF,
причем по обе стороны от этой поверхности расстояния между рядами
|Oll]j? точно соответствуют исходной или конечной структуре. Если при
этом еще устанавливается правильное расположение атомов в д о л ь
рядов [0 l i ] F , то перемещение поверхности раздела будет приводить
к законченному превращению. Для этого необходимо, во-первых, растя-
жение приблизительно на 2% вдоль рядов [01 Г];?, которое рассматрива-
лось Франком как упругое искажение (таким образом, в теории Франка на
поверхности раздела допускается приблизительно одноосное растяжение);
во-вторых—сдвиг измененной γ-решетки в направлении [01 f] F по плоско-
стям (101)л^р, или (112)^, если использовать для описания обычную объем-
ноцентрированную ячейку. Если допустить существование на поверхности
раздела ряда винтовых дислокаций, то при его перемещении будет проис-
ходить сдвиг со скольжением, дающий сдвиг решетки без изменения фор-
мы (рис. 1, г, стр. 518).

Этот анализ справедливо критикуется по двум пункта л. Во-первых, он
применим только в специальном случае, когда направление с малыми
индексами лежит в габитусной плоскости, так что можно осуществить

*) Индекс F означает, что для описания обеих структур использована гранецен-
трированная ячейка. Здесь приведен использованный Франком вариант соотношений
Курдюмова—Закса, который получается из данного в таблице II циклической переста-
новкой индексов.
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двумерное сопряжение а 1 · 1 3 0 . Во-вторых, использование равномерной дила-
тации для изменения межатомного расстояния вдоль [ 0 l i ] F дает лучшее
совпадение с экспериментальными результатами, чем одноосное растяже-
ние, в особенности если поправка на упругие искажения, которую Франк
применил с ошибочным знаком, используется правильно 13°.

Теория может быть улучшена с учетом первого возражения, если
использовать метод сопряжения призм ш (ссылки далее: «теория СП»).
При наличии на поверхности раздела движущихся дислокаций определен-
ные ряды решетки в зависимости от вида деформации обеих структур
непрерывно проходят через границу раздела, так как вдоль направле-
ний этих рядов лежат векторы Бюргерса дислокаций. В каждой фазе
выбирается такой атомный ряд, и структуры сопрягаются так, что одна
является продолжением другой; таким образом, математически проблема
сводится к сопоставлению двух треугольных призм с заданными нормаль-
ными сечениями. Задача может быть решена с помощью элементарной
тригонометрии; в результате получается плоскость сопряжения, завися-
щая от одного параметра X. Эта плоскость сопряжения идентична
габитусной плоскости. По мере движения поверхности раздела одна
призма деформируется в другую, и если межатомные расстояния вдоль
образующих призмы выбираются правильно, получается наблюдаемое
изменение объема. Эта «деформация призм» является полной деформацией
формы. Поверхность раздела, соответствующую полному превращению,
можно получить, если теперь подогнать положения атомов вдоль образую-
щих призмы посредством сдвига решетки в этом направлении. Возникаю-
щее при таком сдвиге изменение формы компенсируется деформацией с ин-
вариантной решеткой, которую получают за счет введения ряда дисло-
каций на поверхности раздела. Все эти этапы рассмотрения зависят от
параметра X. С изменением X меняется плоскость, по которой осущест-
вляется сдвиг решетки, необходимый для завершения превращения, ме-
няется также и расположение дислокаций на поверхности раздела. Таким
образом, как и в теории Б—М, имеется одна степень свободы, и предска-
зываемые плоскости соответствуют точкам некоторой линии гномостерео-
графической проекции. Но в данном случае эта степень свободы связана
с изменением сдвига решетки (и расположением дислокаций), так как иска-
жения на поверхности раздела отсутствуют. Детально эта теория приме-
нялась к γ—> α-превращениям в сплавах на основе железа.

На рис. 5 сравниваются результаты этой теории и теории Боулза
и Маккензи для сплавов железа с углеродом и никелем, исследованных
Гренингером и Трояно 8. Линия ММ показывает, согласно теории СП,
изменение габитусной плоскости при переменном X, пунктирные линии
отвечают возможным отклонениям вследствие систематических ошибок при
измерении параметров решетки8. Линия ВМ соответствует изменению
габитуса в зависимости от величины дилатационного параметра теории
Б—М. Пересечение этих линий приблизительно отвечает наблюдаемой
габитусной плоскости {3,10, 15}А; в этой точке параметр теории Б—Μ соот-
ветствует отсутствию дилатации *), а дислокационный ряд в теории СП
вызывает скольжение, которое как раз компенсируется дополнительной
деформацией, рассматриваемой теорией Б—М. Вблизи точки {225}А тео-
рия СП вырождается в двухмерный случай 1 3 3, а дилатационный параметр

*) В своих численных расчетах Боулз и Маккензи принимали, что параметр
б2 =0,630, в то время как отсутствию равномерной дилатации отвечает Q2 = 0,627.
Такой выбор параметра, вероятно, явился причиной небольшого расхождения между
величинами сдвигов, вычисленных на основании теорий В—Л—Ρ и СП, дающих оди-
наковые результаты, с одной стороны, и теории Б—Μ—с другой.
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Б—Μ принимает значение, соответствующее равенству межатомных рас-
стояний рядов (110)А И ( 1 И ) М (ЭТИ ряды имеют общее направление,
лежащее в плоскости раздела). Область гномостереографических проек-
ций габитусной плоскости, рассчитанных по теории В—Л—Р, пересекает-
ся полосой СП вблизи {3, 10, 15}л. Таким образом, для этого сплава все
теории приводят к совпадающим результатам; это относится не только
к положению габитусной плоскости, но также и к ориентационным соот-
ношениям и полной деформации формы. Все теории правильно предсказы-
вают не только одну габитусную плоскость, но и различные кристалло-
графические варианты, вытекающие из опубликованных номограмм 8- 1 3 0.

Рис. 5. Сравнение результатов теории ЕМ м г π лл
™ Р 9 7 Т Р° Я Н О 8· Линия ММ, отвечающая теории C / Z P ^ 1 0 ™ Д а н н ы е Г Р е "

кое .еометричес-

и конеч-

и если габитусная и Л о с к о с т Ь Т е Р е м е щ ^ с я ™ П р я ж е н и е соблюдается
в положение {225Ц, то полная Дефо^мацТя фТрмы н е Г е ^ ы Г " { 3 ' 1 0 ' 1 5 } *
по мере изменения положения габитусной плоскости ГТпР В 0 3Растает
оне можно ожидать внезапного изменения п о л о ж е н и е £ £ ! " " "™Μ

сти, приводящего к уменьшению деформации ώΖΣ ^ У

хврно, что межатомные расстояния Β Ι ^ Ι Η Η " 0 Ь
ной решетки наиболее точно равны дпуг πηνΐν тт
0,92-1.40/0, х о т я в о о б щ е ониРмен1?ся неТаУчиТльно У р ° Д а

Отметим, что все теории предполагают чт шГл
ной решеткой представляет собой простой cZ ^ 1 ° Р М а Ц И Я с ^вариант-
индексами. Такая деформация ножот б ы т ь ^ ы з в а н а П Т К ° С Ш С м а л ы м и

параллельных дислокации, расположенных на п о в е « х н п р И Ч Н Ы М Р Я Д 0 М

последнее требование может отчасти определив хапактеГ Р а З Д в Л а · Э™
Предварительные работы, использующие теорию ί ο Τ η τ Ρ П р е в Р а Щ е н и я -
ции (см. раздел V) » · подтверждают такого^Года з а к л а н и е " " Д И С Л°К а-

Поскольку деформация с инвариантной плоскостГп Τ -
составляющая деформации решетки Р9 также 1 Г Р°С1°И °ДВИГ'
с инвариантной плоскостью. Если искаженияТа п п Г ДеФ°рмацией
сутствуют, то полная деформация решетТиТсклапыя Р Х Н 0 С Т И Р Э З Д е Л а О т "
мацийс инвариантной плоскостью,?, е. я в л я е т с я 3 ο η ϊ - Β

нои линией, а так как допускается ирис у т е ™ Й ь Т Х ^
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указанное положение выполняется во всех случаях. Как было показано
в разделе [V, 1, для того чтобы удовлетворялось условие инвариантности
линии, необходимо, чтобы одна главная деформация была равна нулю или
чтобы главные деформации были разного знака. Во всех известных превра-
щениях это условие выполняется.

4. М а р т е н с и т н ы е п р е в р а щ е н и я в д р у г и х с п л а в а х

Рассмотренные теории пока еще не имеют большого числа приложений.
Превращение в системе индий—таллий анализировалосьметодом В—Л—Р12,
но хотя и была найдена габитусная плоскость, полученные результаты
практически не отличаются от результатов приближенных расчетов 14> 8 7 .
Боулз и Маккензи, также показали, что превращения индий—таллий
и медь—марганец являются частными случаями рассмотренного ими
перехода гранецентрированной кубической решетки в объемноцентриро-
ванную тетрагональную 1 3 0 . Имеется сообщение *), что метод В—Л—Ρ был
применен к анализу превращения в системе золото—кадмий 1 2 8 , исследо-
ванному Чангом 2 3 .

Теория Б—Μ использовалась для изучения превращений объемно-
центрированной кубической решетки в гексагональную плотноупакованную
в титане 1 0 4 . Теория дает очень хорошее совпадение с самыми последними
экспериментальными данными и позволяет рассчитать оба типа габитусных
плоскостей, наблюдаемых на опыте 2 1 . Имеются предварительные указа-
ния, что для анализа этих превращений может быть применен метод сопря-

жении
а 140

5. З а к л ю ч е н и е

Результаты рассмотрения различных теорий подытожены в табли-
це III, в которой наряду с основными допущениями каждой теории указана
и область ее применения. Помимо наиболее строгих и последовательных
исследований, детально рассмотренных выше, в этой таблице нашли
свое отражение и некоторые другие работы.

Указанные теории, очевидно, должны помочь понять основные особен-
ности кристаллографии мартенситных превращений. Их несомненная
польза состоит уже в том, что они позволяют упорядочить большое число
наблюдаемых фактов и наметить пути для критического анализа экспе-
риментальных результатов. Различные теории отличаются главным обра-
зом своими предположениями о характере малых искажений, допускае-
мых на поверхности раздела. На основе имеющихся данных трудно про-
вести четкое различие между ними, тем более, что они пренебрегают неко-
торыми эффектами второго порядка, что может отразиться на предсказыва-
емых результатах. По этой причине мы воздержались от попытки провести
детальное количественное сопоставление различных теорий. Многие осо-
бенности превращения все еще ожидают удовлетворительного объяснения,
в частности резкое изменение габитусной плоскости в зависимости от
содержания углерода и температуры 2 9 в сплавах железа и широкий
разброс значений индексов наблюдаемой габитусной плоскости (если он
вообще имеет место). Кроме того, превращения, подвергшиеся к настояще-
му времени теоретическому анализу, слишком немногочисленны. Тем не
менее благодаря общему упорядочению экспериментального материала тео-
рия достигла больших успехов, и теперь возникает настоятельная необ-
ходимость в получении более точных данных. К сожалению, такие данные
получить не легко.

*) См. примечание на стр. 520
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Классификация кристаллографических теорий мартенситного превращения

н Деформация решетки St разлагается на две, как бы после-
1-1 довательные стадии (символически Si=PD), первая из которых
И является полной деформацией формы D, а вторая представляет
- собой либо комбинацию деформаций с инвариантной решеткой, либо
g деформацию, меняющуюся на малых отрезках, но дающую в целом
Б деформацию формы, равную нулю. Мы используем обозначения,
ω соответствующие матричным представлениям, однако для пони-

мания классификации не требуется знания матричной алгебры.
Символы а, Ь, с и d — произвольные векторы, в то время как
s и t—векторы в направлении двойнпкования и нормальном

к плоскости двойникования конечной фазы. Символ ( Ι + a , Ь)
обозначает деформацию с инвариантной плоскостью, причем а —
направление смещения, a b нормально к инвариантной плоскости.
Наконец, тождественная деформация, т. е. отсутствие какой-либо
деформации, обозначается I, однородная дилатация — δ и одноос-
ная деформация в плоскости с нормалью Ь — £ь- Различные теории
отличаются допущениями, сделанными относительно D и Р\ пер-
вый подраздел схемы основан на том, что все эти теории пред-
полагают, что либо D есть деформация с инвариантной плос-
костью, либо Ρ есть часть двойникующего сдвига мартенсита.
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V. ДИСЛОКАЦИИ И ТЕОРИИ МАРТЕНСИТНЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ

Применение теории дислокаций к мартенситным превращениям пока
не привело к таким успешным результатам, которые можно было бы срав-
нить с успехами, достигнутыми в теории скольжения, но все же некоторые
попытки в этом направлении предпринимались. В настоящей работе мы
ограничимся кратким изложением некоторых положений дислокационной
теории, которые могут быть использованы при описании фазовых превра-
щений, и укажем, как эти положения были применены при анализе мартен-
ситных превращений. Следует отметить, что в целом такого рода работы
представляют собой обобщение идей, используемых в теории более про-
стых процессов образования сбросов и механического двойникования.

1. П о в е р х н о с т н ы е д и с л о к а ц и и

Обычная л и н е й н а я дислокация разделяет п л о с к о с т ь сколь-
жения на две области, в которых величина скольжения различна. Она
характеризуется вектором Бюргерса, указывающим величину и направле-
ние невязки контура Бюргерса, и называется полной или час-
тичной в зависимости от того, является или не является этот вектор векто-
ром трансляции решетки Бравэ. С помощью двумерного ряда параллель-
ных краевых дислокаций можно описать поверхность раздела между дву-
мя неискаженными блоками кристалла, имеющими идентичную структуру
и повернутыми друг по отношению к другу вокруг оси, параллельной
линиям дислокаций. Этот ряд, если его рассматривать в целом, отвлекаясь
от его внутренней структуры, может быть назван п о в е р х н о с т н о й
д и с л о к а ц и е й 1 4 1. Она представляет собой п о в е р х н о с т ь ,
отделяющую о б ъ е м ы кристалла, которые отличаются п о в о р о т о м
р е ш е т о к . Кроме того, такая дислокация приводит к однородному
простому сдвигу материала, через который она проходит (подобный сдвиг
был обнаружен, например, при движении плоскостей изгиба в цинке 1 4 2 ) .
Примером поверхностной дислокации элементарного типа является про-
стая косая граница. В общем случае поверхностная дислокация разделяет
объемы материала, в которых различна д е ф о р м а ц и я р е ш е т к и ,
и, таким образом, соответствует границе между двумя различными решет-
ками. Обычно с поверхностной дислокацией, так же как и с косой грани-
цей, связано резкое изменение величины пластической деформации.
Поверхностная дислокация характеризуется не в е к т о р о м Бюргерса,
а т е н з о р о м дислокации.

Развив метод, разработанный Найем из, Билби, Булло и Смит U 1

показали, каким образом этот тензор, который дает дислокационное описа-
ние границы, может быть связан с нормалью к поверхности и с деформация-
ми, преобразующими данную решетку в две другие, расположенные по
разные стороны от этой границы. Точно так же, как линейные дислокации
могут пересекаться в точке, так и поверхностные дислокации могут пере-
секаться вдоль линии (поверхностного узла); существует и аналогичная
теория, позволяющая определить эти пересечения.

Понятие о дислокационном ряде может быть с успехом применено
для описания движущейся поверхности раздела при мартенситном превра-
щении. В работе Франка 1 3 3 и в последующей работе 1 3 4, посвященной тео-
рии сопряжения призм, приведены примеры, в которых рассмотрена
структура движущейся поверхности. Теория поверхностных дислокаций
позволяет осуществить последовательное применение представлений
о дислокационных рядах к анализу мартенситных превращений, и
первая предварительная работа в этом направлении уже проведена 1 3 5 .
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2. Д и с л о к а ц и и д в о й н и к о в а н и я и д и с л о к а ц и и
п р е в р а щ е н и я

Новый вид дислокации получается при рассмотрении ступеньки на
прямолинейной границе между двумя решетками. Эту ступеньку называ-
ют дислокацией двойникования—для границ двойников м*-1*» и дисло-
кацией превращения—для более общего случая любой границы 1 4 7.
Перемещение такой ступеньки вдоль поверхности раздела приводит
к продвижению границы на.расстояние, равное высоте ступеньки, т. е.
к росту одной структуры за счет другой. Таким образом, с помощью этих
дислокаций может быть дано исчерпывающее описание перемещения по-
верхности раздела.

Рис. 6. Дислокация двойникования. Если кристалл разрезан
и сдвинут, как показано на рисунке, то по се появляется
трещина; эта трещина может быть «захлопнута», что приведет
к появлению уступа на границе двойников. Вектор Бюргерса
дислокации равен sh, где высота уступа h умножается на

сдвиг s, связанный с двойниковапием.

На рис. 6. (подобный рисунку, приведенному Томпсоном и Миллардом 146)
показано, что такая ступенька создает поле напряжений, подобное полю
напряжений вокруг обычной дислокации. Действительно, если разрезать
два соседних участка и провести в них показанный на рисунке двойнику-
ющий сдвиг, то образуется маленькая трещина, оканчивающаяся на сту-
пеньке границы. Напряжения, которые возникают вокруг «захлопнув-
шейся» трещины, подобны напряжениям, окружающим отрицательную
краевую дислокацию. Применение дислокации двойникования открывает
новый путь описания макроскопической деформации, возникающей при
изменении формы поверхности раздела, так как любое такое изменение
может быть, очевидно, приближенно представлено с помощью соответствую-
щего расположения ступенек. Дислокации двойникования были исполь-
зованы для анализа деформаций, связанных с изменениями в толщине двой-
ников в продукте мартенситного превращения сплава индий—таллий148.

3. Г е н е р и р у ю щ и е у з л ы м е ж д у д в у м я р е ш е т к а м и
и п о л ю с н ы й м е х а н и з м

В принципе монослой двойниковой или мартенситной структуры
может образовываться, как и при обычном локальном скольжении в резуль-
тате разделения подходящей (частичной) дислокации. Однако для
возникновения области новой структуры макроскопического размера
необходимо, чтобы этот процесс осуществлялся в строгой последователь-

11*
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ности в ряде параллельных атомных плоскостей. Один из возможных
механизмов, предполагающий динамическое размножение дислокаций,
использован в теории превращения кобальта 1 1 7 . Другой, называемый «по-
люсным механизмом» 14β· 15°, не зависит от скорости движения дислока-
ции и основывается на обобщении представлений об источнике дислокаций
Франка—Рида 1 5 1 . Полюсный механизм состоит в том, что дислокация,
вращаясь, ползет по геликоидальной поверхности, аналогично вращаю-
щейся ступеньке в теории роста кристаллов 1 6 2 , что приводит к скольже-
нию или превращению в нужной последовательности плоскостей. Эта
идея была использована в теории роста двойников в α-железе из ошибок
упаковки 1 6 0, но, по-видимому, подобный механизм применим не во

Рис. 7. Соответственное скольжение, пересекающее гра-
ницу двойника:

а) совершенный двойник с очерченной в каждой его половине
плоскостью скольжения; б) соответственное скольжение, прости-
рающееся на все сечение двойника. Вектор скольжения ρ полу-
чается из с путем сдвига формы, преобразующего левую поло-
вину двойника в правую. Таким образом, вдоль АВ образована
дислокация двойникования величины В; «) незавершенное соот-
ветственное скольжение. Скольжение простирается также только
от EBF до SIVS, следовательно, последняя является линией
(винтовой) дислокации, проходящей по обеим половинам двойни-
ка. Дислокация двойникования проходит от В до Ν, где SS пе-
ресекает границу. Поверхность границы является теперь гелико-
идальной, и при вращении JVB вокруг SJVS одна решетка преоб-

разуется в другую.

всех случаях 1 5 3. В некоторых работах указывается на возможную роль
полюсного механизма в процессе скольжения 1 4 1· 154· 1 5 5 .

По мере того, как монослой с помощью полюсного механизма утолщает-
ся и достигает макроскопического размера, вращающаяся дислокация
становится дислокацией превращения, ползущей по геликоидальной по-
верхности раздела между двумя решетками. Томпсон и Миллард 1 4 в

детально рассмотрели этот процесс для случая двойникования гексаго-
нальных металлов и показали, что дислокация двойникования в совокуп-
ности с соответствующими линиями дислокаций, лежащими в каждой из
решеток, могут образовать узел, который путем «полюсного механизма»
генерирует двойник из исходной структуры. Результат этот является
общим для любых двух решеток, если одна может быть получена из
другой путем преобразующей деформации, которая представляет собой
деформацию с инвариантной плоскостью 1 4 7.

Смысл сказанного поясняет рис. 7, на котором показана, во-первых,
(рис. 7, а) идеальная плоская граница двойника (или мартенсита), а за-



МАРТЕНСИТНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ 557

тем (рис. 7, б)—тот же самый двойник после того, как в обеих его полови-
нах произошло скольжение, причем направление скольжения не лежит
в плоскости границы. На (рис. 7, в) район, претерпевший скольжение,
занимает только часть сечения двойника и там, где он кончается, из одной
решетки в другую проходит линия (винтовой) дислокации, от которой начи-
нается ступенька на границе; поверхность раздела имеет геликоидальную
форму. Если теперь ступенька будет вращаться относительно линий дис-
локаций, как около полюса, то, очевидно, одна решетка будет расти за
счет другой путем «полюсного механизма». Описанный механизм воз-
можен в том случае, если из одной решетки в другую проходят дислока-
ции, имеющие векторы Бюргерса, связанные между собой деформацией
формы, соответствующей деформации формы при превращении («соответ-
ственные» векторы скольжения). Рассмотренная совокупность линий
дислокаций и границы раздела называется генерирующим узлом между
двумя решетками.

Представления о полюсном механизме и генерирующих узлах были
использованы при анализе превращения в кобальте 147> 15β· 1 5 7 . Имеются
сообщения, что на поверхности раздела могут быть выявлены некоторые
виды спиральной структуры 1 5 8, но, по-видимому, эта экспериментально
обнаруженная структура не имеет отношения к данной теории 1 5 в.

4. З а р о ж д е н и е п р и м а р т е н с и т н ы х п р е в р а щ е н и я х

Теория дислокаций была использована при анализе трех аспектов
теории зарождения при мартенситных превращениях.

Во-первых, если поверхность раздела описывается как ряд дислока-
ций, то получается модель, для которой можно попытаться количественно
оценить по крайней мере часть ее энергии. Расчет размера зародыша
мартенсита, основанный на теории зарождения мартенсита 1 1 3, показыва-
ет, что зародыш этот очень мал 14°, вероятно, толщиной всего в несколько
межатомных расстояний. Таким образом, используемое феноменологиче-
ской теорией представление о постоянной поверхностной энергии 1 1 3 ,
является, по-видимому, слишком грубым, и необходимо уточнение, которое
учитывало бы реальную структуру поверхности раздела 16°, подобно тому,
как это было сделано для случая образования сбросов 1 6 1. Недавно Кнапп 1 6 2

провел более точный анализ этого вопроса *).
Во-вторых, ряд авторов использует уже упоминавшееся (раздел III)

представление о том, что в исходной фазе могут существовать такие несо-
вершенства структуры, которые близки к структуре новой фазы и ограни-
чены неполными дислокациями 1 1 7 · 1 3 7· 1 4 7· 1 5 6· 1 5 7 · 1 6 2· 1 6 3. По мере
того, как температура падает ниже Μs, эти искаженные участки становят-
ся способными к росту и могут служить исходными центрами превраще-
ния. Такая концепция позволяет объяснить, как может возникнуть хотя
бы часть полной деформации решетки. Имеются попытки объяснить с этой
точки зрения превращения в кобальте и железе 162> 1 6 3. Указанный под-
ход можно рассматривать как перефразированрге на язык дислокационной
теории многочисленных выдвигавшихся ранее теорий, рассматривавших
различные превращения как процесс образования сдвигов. Однако из
изложенных ранее современных теоретических представлений следует, что
для того, чтобы были выполнены условия деформации с инвариантной
плоскостью, необходимо наличие, кроме сдвигов, и других видов дефор-
мации.

*) См. также 1 8 2 (А.Р , Э.Э.)
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Наконец, было высказано предположение 1 о 2 , что напряжения вокруг
изолированных или сгруппированных дислокаций могут быть физиче-
ским объяснением концепции мест предпочтительного зарождения, исполь-
зуемой в феноменологических теориях. Был проведен анализ образования
зародышей двойников цинка на группах дислокаций 1 5 3 . Далее, показано,
что вследствие подобия полей напряжений, возникающих вокруг мартен-
ситных пластин, механических двойников, полос сброса, сдвиговых тре-
щин и заторможенных полос скольжения, в соответствующих условиях один
из этих процессов может стимулировать любой другой1 8 1. Так, было рас-
смотрено образование двойника при перемещении трещин 1 М ; аналогич-
ным образом был проведен анализ кристаллографии мартенситных
«взрывов» 7 9 . Стимулирование мартенситных превращений при пластиче-
ской деформации также может частично объясняться возникновением
новых мест предпочтительного зарождения вблизи остановившихся полос
скольжения или полос сброса.

ПРИЛОЖЕНИЕ

А н а л и з у -* α-π р е в р а щ е ни я в с п л а в а х ж е л е з а ,
о с н о в а н н ы й на э л е м е н т а р н о й г е о м е т р и и

Для иллюстрации основных положений, выдвинутых выше, некоторые резуль-
таты, полученные с помощью матричной алгебры123, будут выведены элементарными
методами, аналогичными тем, которые были использованы при рассмотрении

однородной деформации в раз-
деле IV, 1.

Пусть на рис. 8 хи х2,
F х3 — стандартные аустенитные

оси. Тогда мартенсит может быть
получен с помощью чистой де-
формации (бейновской деформа-
ции), которая переводит точку

ζΗ (ij, хг, х3) в точку (х[, х'г, х3), где

Здесьη1 = >/'2(αΜ/αΑ), г\г = см/аА,
о —параметры решетки аустени-
та, а см, ам—параметры тетра-
гонального мартенсита. В инте-
ресующих нас сплавах тц > 1
и Ч 2 < 1 .

Единичная сфера, октант
О ABC, которой показан на рис. 8,
становится эллипсоидом с полу-
осями OD = % > 1 , О £ = Ч 2 < 1
Η θ ί = η ι > 1 . Сфера пересекает

эллипсоид по дуге окружности GH. Таким образом, прямые линии от точки О до
этой дуги образуют часть неискаженной конической поверхности OGH, но неиска-
женные плоскости отсутствуют. Уравнение этого конуса получается вычитанием
уравнения единичной сферы из уравнения эллипсоида. Последнее имеет вид

Рис.8. Геометрические соотношения при чистой
деформации, переводящей аустенит в мартенсит.

так что уравнение конуса будет

(А,2)

(А,3)

В мартенситной решетке хг становится [001]м (тетрагональной осью*)), xt — напра-

*) В статье 1 2 8 тетрагональная ось [010]^.
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влением [И0] м ; тогда (110)л переходит в (112)1f и [ Ш ] А (АВ) в [H1]M(DE). Пусть
имеет место простой сдвиг величины g на (И2)у в направлении [111]^, выбором g
таким образом, чтобы в результате полной деформации формы, вызванной (А,1)
и этим сдвигом оставалась неискаженной какая-либо плоскость. Чтобы эта пло-
скость, кроме того, не поворачивалась, необходимо предположить, что имеет место
дополнительный поворот тела как целого, который однако, мы здесь определять
не будем.

На рис. 9 изображена плоскость Х\хг. В осях у1, у2 (Уз направлена вдоль х3)
сдвиг выражается так:

и легко показать, что в осях X этот сдвиг переводит точку (х[,х'„, х'3) в (х'[, х'2, з'^), где

< = (!— csg)x'1 — c2gx'2,

с = cos ω = -

l-csg)x*,

Νΐ

(A,4)

s = sin ω =

η ?
Ι ηί+ηΐ

, ω—угол, показанный на рисун-

V ηί+η|
ке. Совместная деформация (А,1) и (А,4) пе-
реводит (хъ х2, х-а) в (ΧΊ, хг, хз)> г д е

х\ = (1 — csg) х\1х1 — c2g
(Α,5)

У,

Если неискаженная плоскость при пре-
образовании (А,5) существует, то она должна
пересекать (112)у по неискаженной линии.
Так как (112)м не изменяется при сдвиге
{А,4), она должна после чистой деформации
(А,1) содержать некоторую неискаженную ли-
нию. Это может иметь место только в том
случае, если (112)у, след которой уг Оу\ \\DE
(рис. 9), пересекает неискаженную кониче-
скую поверхность, след которой GOG'. Условие у\Охг < G'Ox2 приводит к неравен-
ству η | + η | < 2 , которое удовлетворяется для всех интересующих нас сплавов 1 2 8 .
Плоскость (112)if, уравнение которой

Рис. 9. Сечение фигуры рис. 8 пло-
скостью

X

П ι
ηϊ-ΐ

2 — η ϊ — η ϊ
пересекается с конусом (А,3) по прямым

η : ' η 2

Перед деформацией (Α,Ι) ото были прямые

Таким образом единичный вектор в п е р в о н а ч а л ь н о м направлении линии пере-
сечения неискаженной плоскости сдвига ( И 0 ) д , к о т о р а я становится затем (112)
будет

2-ηϊ-ι
(А,6)

где из пары прямых выбрана та, которая рассмотрена в статье 1 2 8.
Сдвиг (А,4) не сказывается вдоль главной оси х3 эллипсоида (А,2). Однако

главные оси ж, и х2 меняются по длине и направлению. Д л я существования неиска-
ж е н н о й плоскости одна из этих главных полуосей должна иметь единичную длину.
Поскольку мы ищем н а ч а л ь н о е положение этой главной оси (которая должна
лежать в неискаженной плоскости), рассмотрим не эллипсоид (А,2), который
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получается из единичной сферы посредством (А,5), а, наоборот, такой эллипсоид,
который в результате (А,5) переходит в единичную сферу

χ'ί2+χ?+χ'^ = ί. (Α,7)

Его уравнение получается путем подстановки (А,5) в (А,7) и может быть запи-
сано как

где a, h и Ъ зависят от гц, η 2 и g. Главные оси (А,8) соответствуют первоначаль-
ному положению главных осей деформации (А,5)126. Одна из них направлена вдоль

ж3, а две другие оси эллипса, лежащего в
плоскости хлх%, получаются, если положить
в (А,8) х3 = 0. Для нахождения этих осей

/г, воспользуемся обычными методами 1 В 5.
Условие, что одна из полуосей имеет еди-
ничную длину, означает, что

(а-\-Ъ) — 1 = а6 — /г2, (А,9)
и уравнение этой оси будет

ι- (А,Ю)
V " У

Подставляя значения а, Ъ и h из (А,8) в
(А,9), мы получаем квадратное уравнение
для g, решение которого в наших обозна-
чениях будет

Рис. 10. Главные оси общей деформа-
ции формы. Эллипсоид (уравнение Л,8)
показан здесь после сдвига g тако-
го, что одна из главных полуосей рав-
на единице. Касание эллипсоида с
единичной сферой происходит в точке

на главной оси z2.

ηϊ-η

где

Γ 1
L2 2(ηϊ-ηϊ)

(Α,ΙΙ)

После подстановки (А,И) в (А,10) уравне-
ние главной оси, имеющей единичную
длину, становится

p — q
хг, (А, 13)

где />=+ΐ/"ηϊ + η1 — 2η?η1 и q=z -\-γ2 — η? — η | . Знак перед корнем в (А,11)
снова выбран в соответствии с опубликованным вариантом128. (А,13) может быть
также записано с помощью угла у (рис. 10)

откуда

cos γ = (/> + ?) / 2 7 / + ? ) . s™
с опубликованным вариантом1 2 S.

й (
что совпадает

Нормаль к неискаженной плоскости (габитусной плоскости), отнесенная
к аустенитным осям х, получается посредством векторного произведения (А,6)
и вектора (— (p — q), (p-\-q), 0). Единичная нормаль (Я, К, L) будет

(H,K,L) = / (~(p+q), i(p-q), /ηϊ-1 Υ (Α,15)
η 1 у 1 — η ! ν * Δ У

Уравнение (Α,ΙΙ) дает точную величину сдвига, необходимую для получения неиска-
женной плоскости. В работе 12s рассматривается также возможность того, что этот
сдвиг получается в результате чередующегося двойникования по плоскости (112)м

(рис. 1, 9, стр. 518). Тогда легко находится необходимое для получения эквивалентного
сдвига отношение ж/(1 — х ) — толщины сдвойникованного материала к несдвойникован-
ному. Действительно, так как двойниковый сдвиг есть (η2 — η!)/ηιη2, мы имеем

(АД6)

Общая деформация формы наиболее легко может быть найдена в координатной систе-
ме zj, z2, z3 вдоль главных осей (рис. 10), как это сделано в работе123. Чтобы найти
ориентационные соотношения, находим поворот, который уничтожит вращение (А,15)
при преобразовании (А,5). Расчет этот громоздок, но не содержит принципиальных
трудностей, и его подробности читатель сможет найти в оригинальной статье 1 2 в
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