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УСПЕХИ ФИЗИЧЕСКИХ НАУК

ДИФФУЗИЯ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ТВЕРДЫХ ТЕЛ

JS. Я. Пииес

I. К ХАРАКТЕРИСТИКЕ РАЗВИТИЯ И ПОЛОЖЕНИЯ ВОПРОСА

Физика явлений, определяющих механические свойства кристалли-
ческих твердых тел, начала развиваться сравнительно недавно — в двад-
цатых годах текущего столетия, хотя уже задолго до того имелись обшир-
ные эмпирические данные о закономерностях механических свойств,
накопленные в различных областях техники, прежде всего в металлургии.

Особенностью механических свойств, даже у простых тел (например,
чистых металлов), является сильная зависимость от «предыстории» образ-
'ца, — от того, каким механическим и тепловым воздействиям образец
подвергался ранее *. Роль тепловых воздействий связана с процессами
диффузии (самодиффузии), которые у деформированных образцов разви-
ваются иначе, чем у недеформированных. Если деформирование ведется
при низких температурах, то диффузия не принимает участия в развиваю-
щихся процессах, но последующий нагрев до температур, при которых она
начинает протекать, меняет состояние тела, а с ним и механические свойства.

Как механические свойства, так и явления диффузии являются
у твердых тел «структурно чувствительными» и тесно связаны с особеннос-
тями структуры, в том числе с «микроструктурой», а особенно значительно
-с так называемыми «дефектами» атомной структуры (отклонениями от пра-
вильного расположения атомов в кристаллической решетке)2. Возможности
экспериментального определения атомной структуры появились лишь
после открытия дифракции рентгеновских лучей кристаллами (Лауэ, Фрид-
рих, Книппинг; 1912). Применявшееся до того использование металл-
микроскопа для определения микроструктуры металлов и сплавов, начав-
шееся более 100 лет назад, давало возможность получать заключения
•о механических свойствах и даже предсказывать механические характери-
стики и их изменение, например, после термической обработки у сплавов 3.
Но микроструктурная характеристика, сохранившая свое значение и в
'настоящее время, является в значительной мере лишь качественной и в
некоторых отношениях ограниченной. В частности, изменения, наступаю-
щие у металлов после пластической деформации и резко отражающиеся
•на механических свойствах (так называемый «наклеп»), непосредственно
•не улавливаются микроскопически. Нужно, впрочем, заметить, что в самое
-последнее время, после разработки специальных методов травления, поз-
•воляющих обнаруживать дислокации4, оптическое (микроскопическое)
•исследование деформированных тел приобрело большой интерес и сталб
источником важных сведений о структурных изменениях после деформа-
•ции. Однако для развития физических представлений о механических
-свойствах понадобилось прежде всего выяснение атомной структуры крис-
таллов и разработка теории кристаллической решетки 5 (М. Борн, 1915),
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послужившей отправной точкой для сопоставления наблюдаемых свойств
с ожидаемыми на основе учета сил сцепления.

Уже первые исследования остаточной деформации у однокристальных
тел, выполненные в начале двадцатых годов, обнаружили резкие противоре-
чия между предсказаниями теории и практическим поведением кристаллов.
В 1922 г. была опубликована известная работа Марка, Полани и Шмида8,
в которой изучалось растяжение однокристальных образцов цинка, при-
чем было обнаружено, что остаточная деформация протекает путем так
называемого «скольжения», обусловливающего взаимное, тангенциальное·
перемещение частей кристалла в плоскости базиса (0001) в кристаллогра-
фическом направлении [1120]; для возникновения остаточной деформации
должно быть превзойдено критическое напряжение сдвига в плоскости
скольжения, что определяется не только величиной приложенных сил, но-
и ориентацией указанной плоскости в образце. Задолго до этой публикации,
еще в 1918 г., были предприняты фундаментальные работы А. Ф. Иоффе-
и его сотрудников 7>8, впервые включавшие рентгенографическое иссле-
дование структурных изменений, наступающих в кристаллах при пласти-
ческой деформации. В работах А. Ф. Иоффе было отчетливо показано,
что деформация приводит к порче (нарушению правильности) строения
кристалла, проявляющейся в возникновении так называемого «астеризма»
лауэграмм. Опыты Иоффе были поставлены для сопоставления поведе-
ния кристаллов с ожидаемым на основании теории Борна, а так как теория
Борна была с количественной стороны разработана лишь для ионных крис-
таллов , то экспериментальные исследования Иоффе велись над кристаллами
каменной соли, объектом экзотическим с точки зрения практики, но пред-
ставлявшим первоочередной интерес для сопоставления с теорией. Как
выяснилось, основные наблюдаемые эффекты оказались у каменной соли
такими же, как и у металлических кристаллов. При опытах с каменной
солью представились возможности для применения различных дополни-
тельных методов исследования (оптического, электрического, фотоэлектри-
ческого), что в немалой степени способствовало выяснению наблюдавшихся
сложных эффектов. Опыты Иоффе показали, что остаточная деформация,
протекающая внешне путем скольжения частей кристалла друг по другу
в определенных кристаллографических плоскостях вдоль определенных
кристаллографических направлений (у каменной соли плоскости вида
(110) и направления типа [110]), сопровождается также появлением неко-
торых участков (блоков), повернутых относительно остального объема
кристалла на возрастающие с величиной деформации углы. Пластическая
деформация начинается только при превышении некоторого критического
напряжения сдвига в плоскости скольжения (предел текучести), завися-
щего от температуры. В дальнейшем выяснилось, что величина предела
текучести зависит от чувствительности методики, применяемой для изме-
рения деформации. «Рентгенографический» предел текучести у NaCl при
комнатной температуре достигает нескольких сотен Г на мм2. Если же
фиксировать появление первых следов скольжения оптически (по возник-
новению двойного лучепреломления, наблюдаемого в скрещенных нико—
лях), то получаются значения лишь в несколько десятков Г на мм2.
Такие же или еще более низкие значения отмечаются при наблюдении
изменения фотопроводимости. По данным опытов Иоффе предел теку-
чести уменьшается при повышении температуры, обращаясь в нуль в точ-
ке плавления, между тем как предел прочности (критическое нормальное
напряжение, приводящее к разрушению) в широком интервале темпера-
тур постоянен. Поэтому при низких температурах, где предел прочности
лежит ниже предела текучести, кристалл хрупок (разрушается без замет-
ной пластической деформации), а при высоких температурах — пласти-
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чен (разрушению предшествует пластическая деформация, возрастающая
с температурой). Так была установлена известная «схема Иоффе», согласно
которой хрупкость или пластичность не являются присущими веществу осо-
бенностями; тела пластичны или хрупки, в зависимости от соотношения
между пределом прочности и пределом текучести, и могут переходить
из одного состояния в другое при изменении температуры. Конечно,
с учетом весьма низкого предела текучести, обнаруживаемого при очень
чувствительных методах измерения деформации, хрупкость надо понимать
не как абсолютную, а как отвечающую очень малым значениям остаточ-
ной деформации. Схема Иоффе является лишь приближенной, так как
в ней не учтены другие, помимо скольжения, проявления деформации при
низких температурах (двойникование), пренебрегается эффектами упроч-
нения, скорости деформирования и пр. Хладноломкость оказалась более
сложным явлением, чем это предполагалось по указанной схеме. Однако
качественное значение схема Иоффе сохранила и до настоящего времени80.

Особенно большой интерес представили известные опыты Иоффе8,
в которых определялась прочность кристаллов каменной соли, разрывае-
мых в процессе растворения в воде. В этих опытах впервые была показана
реальность расчетной теоретической прочности, определяемой по величине
сил сцепления. Теория Борна предсказывала величину предела прочности,
значительно (на 2—3 порядка) превосходящую наблюдаемую на опыте
и доходящую у каменной соли до 200 кГ/мм2, что резко отличается от вели-
чины ·~0,5 кГ/мм2, соответствующей обычному разрыву каменной соли на
воздухе. В опытах Иоффе по разрыву каменной соли в процессе растворе-
ния в воде были наблюдены значения предела прочности до 160 кГ/мм2,
что приближается к теоретическому значению. Иоффе толковал результа-
ты этих опытов следующим образом. Сухой кристалл рвется преждевре-
менно в связи с наличием зародышевых трещин, на краях которых полу-
чаются значительные перенапряжения. При растворении же поверхност-
ного слоя, в котором главным образом локализуются (или возникают)
трещины, кристалл способен выдержать напряжение, близкое к теорети-
ческой прочности. Это объяснение следует теории Гриффитса9, выдвинутой
ранее для истолкования низкой технической прочности стекла и обосно-
ванной определениями прочности у стекол с искусственно нанесенными
трещинами. Для количественной связи наблюдаемого (технического) пре-
дела прочности σ и длины трещины λ Гриффите получил формулу

=-const ^ " ) / £ α , (1)

где Ε — модуль упругости, α — поверхностное натяжение.
Нужно заметить, что приведенное толкование результатов опытов

Иоффе оспаривалось в литературе и до настоящего времени не может рас-
сматриваться как однозначно установленное.

Выдвигались, например, соображения, что наблюдаемый высокий
предел прочности есть результат вторичного эффекта — упрочнения после
значительной пластической деформации, имеющей место при растяжении
соли, растворяющейся в воде. Однако, как справедливо заметил в свое время
Борн1 0, независимо от привходящих эффектов важное значение имеет
уже тот факт, что при разрыве кристалла в грубом механическом приборе
реализуются силы сцепления, определенные из атомных констант. Пра-
вильность и дальновидность этого заключения нашли блестящее подтверж-
дение в последние годы, когда в других условиях (а именно, в случае
тонких нитевидных монокристаллов) у ряда металлов также были наблю-
дены весьма высокие, приближающиеся к «теоретическим» значения
предела прочности, например, у нитей из железа диаметром 2 мк,— до
1350 кГ/мм2 "• 1 2 .
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Таким образом, из двух четко выяснившихся в результате опытов
Иоффе основных противоречий между предсказаниями теории кристалли-
ческих решеток и экспериментально наблюдаемым поведением кристаллов,
одно,— а именно, расхождение в величине предела прочности,— было
значительно смягчено, так как выяснилось, что близкая к теоретической
прочность может наблюдаться, хотя бы в специальных условиях. Вторым
противоречием являлось наблюдаемое осуществление остаточной деформа-
ции путем скольжения. В теории Борна, относящейся к идеальному крис-
таллу, вообще нет места для проявляющейся на опыте остаточной деформа-
ции кристалла. Детальный анализ возможности осуществления скольже-
ния у идеального кристалла выполнил в рамках теории Борна Я. И. Френ-
кель 1 3. Он показал, что для скольжения одной части кристалла по другой
вдоль атомных плоскостей необходимо некоторое взаимное удаление частей
кристалла относительно друг друга, на величину порядка атомных рас-
стояний. Для расчета им была использована «модель двух пил», располо-
женных так, что зубцы одной пилы входят в углубления между зубцами
второй. Для смещения одной пилы относительно другой требуется раз-
вести их на отрезок, равный высоте зубца. Расчет показал, однако, что·
для осуществления такого скольжения у идеального кристалла необходимы
чрезвычайно высокие напряжения, которые лишь на порядок меньше
величины модуля упругости. Таким образом, наблюдаемое на практике
у реальных монокристаллов скольжение при весьма низких напряжениях
не может быть объяснено в рамках теории идеального кристалла.

Продолжением работ Иоффе по исследованию механических свойств
каменной соли явились опыты Обреимова с сотрудниками и , где исполь-
зовался оптический метод и наблюдалось появление вблизи «плоскостей
скольжения» двупреломления, обязанного внутренним напряжениям. Опти-
ческим методом было показано, что «следы скольжения» в каменной соли
появляются уже при напряжении ~30 Г/мм2. Важным было сделанное
здесь наблюдение, что первые видимые в скрещенных николях следы
скольжения появляются не сразу на всем своем протяжении, а распростра-
няются с определенной скоростью от одной грани кристалла к другой.

В дальнейшем на протяжении двадцатых и тридцатых годов было
выполнено как в СССР, так и за рубежом (ср.86) весьма большое количество
разносторонних исследований механических свойств различных монокрис-
таллов неметаллических (NaCl, AgCl и др.) и, в особенности, металлических
(преимущественно легкоплавких Zn, Cd, Mg, Al, Pb, Sn, Bi и их сплавов
Cd—Zn, Sn—Zn, Al—Mg, Zn—Mg, а также α-железа, W, сплавов Си—
Ni, Cu—Zn и др.). В этих работах была подробно выяснена геометрия
эффектов скольжения в связи с кристаллографической ориентировкой
и изучены явления упрочнения при пластической деформации в зависимости
от скорости деформирования и температуры, а также сопутствующие явле-
ния отдыха и рекристаллизации. Сводки зарубежных работ подробно изло-
жены в опубликованных монографиях 1 5 · 1 β . В работах17 были обнаружены
весьма любопытные явления прерывистой деформации, которые получили
затем объяснение в 1 8. В работах 1 9 были сделаны важные наблюдения над
зависимостью прочности монокристаллов каменной соли от формы образцов
и кристаллографической ориентации. Был получен ряд других существен-
ных результатов, которые здесь перечислить невозможно. Однако проис-
хождение основного противоречия между теорией кристаллической решетки
и практическим поведением кристаллов выяснялось очень медленно.

Впервые в количественной форме в работах Тейлора20 (в 1934 г.)
было введено гипотетическое предположение о линейных дислокациях,
путем последовательного перемещения которых через весь кристалл осу-
ществляется скольжение. Вопрос о возникновении дислокаций в этой работе
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не затрагивался. "Условия их перемещения также не рассматривались.
Количественное описание преследовало цель объяснить упрочнение при
пластической деформации, которое описывалось как обусловленное взаи-
модействием дислокаций. Было показано, что напряжение, необходимое
для перемещения отдельной дислокации, должно возрастать вместе с раз-
вивающимся по мере увеличения деформации повышением плотности дис-
локаций в кристалле, так как между дислокациями действуют упругие
силы, препятствующие их перемещению.

К предположению об осуществлении остаточной деформации в крис-
таллах путем перемещения дислокаций в тот же период пришли и другие
исследователи 2П.

Теория дислокаций, имевшая вначале чисто гипотетический характер,
была в дальнейшем интенсивно развита в работах многих авторов, в том
числе братьев Бюргере а 1 , Франка 2 2, Рида 2 3, Шокли и и др. Важный вклад
был сделан в 1938 г. Я. И. Френкелем, который в совместных работах
с Т. А. Конторовой2Б, разобрав впервые на основе двумерной атомной
модели задачу о перемещении дислокаций в решетке, получил'резулътаты,
которые впоследствии были подтверждены для трехмерного случая Эшел-
би 2 6 . Формулы, полученные в работах 2 5 , показывают, что предельной ско-
ростью перемещения дислокаций является скорость звука, играющая здесь
такую же роль, как скорость света в теории относительности.

В настоящее время теория дислокаций настолько разработана, что
ее систематическому изложению посвящен ряд специальных моногра-
фий 27»28 и без подробного освещения не обходится ни одно серьезное сочине-
ние по теоретическому металловедению29·30.

Теория дислокаций развивалась не только применительно к объясне-
нию явлений пластической деформации в кристаллах, но в дальнейшем
получила приложение к истолкованию процесса роста кристаллов31

и явлений, возникающих при отжиге, рекристаллизации деформированных
тел. Триумфом этой теории явилось экспериментальное подтверждение
существования дислокаций и наблюдение их перемещения сначала опти-
ческими методами в соединении со специальным травлением32, а позднее
электронно-микроскопическими33 и рентгенографическими34 методами.
Теория дислокаций, исходя из наличия линейных несовершенств — крае-
вых и винтовых дислокаций, успешно описывает осуществление остаточ-
ной деформации в кристаллах и сопутствующих ей явлений упрочнения.
Разработаны подтвержденные экспериментально закономерности дис-
локационного роста кристаллов. Теория убедительно объясняет явление
полигонизации и образование малоугловых дислокационных границ, на-
ступающее у деформированного кристалла после некоторого нагревания.
В теории рассматриваются разнообразные эффекты, соответствующие вза-
имодействию дислокаций, такие, как разделение дислокаций на частичные
с образованием так называемых ошибок наложения слоев в решетках
плотной упаковки, возникновение скоплений дислокаций в одной плос-
кости скольжения при наличии препятствий для их перемещения (напри-
мер, границ зерен), пересечение дислокаций, лежащих в разных плоско-
стях, при котором образуются неподвижные, так называемые ломеровские,
дислокации, пересечение перемещающихся винтовых дислокаций, вле-
кущее образование выступов (зубцов) на дислокациях и приводящее
к возникновению (после перемещения) вакансий в кристаллической решетке
или атомов в междоузлиях и др.

Принципиальное значение теории дислокаций состоит прежде всего
в том, что она устранила противоречие между предсказаниями теории
лдеальной решетки и наблюдаемым на опыте явлением остаточной дефор-
мации, протекающим путем скольжения или двойникования, и выяснила,
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каковы те отступления от идеально правильного расположения атомов
в решетке, которые позволяют осуществиться наблюдаемым деформаци-
онным эффектам. Однако необходимо признать, что, несмотря на имеющую-
ся разработку различных схем и моделей дислокационного расположения,
теория пока остается только теорией дислокаций и еще не является теорией
механических свойств87. Остаются невыясненными или дискуссионными
такие важные моменты, как, например, вопрос о возникновении и размно-
жении дислокации а а , нет достаточных сведении об условиях возникновения
тех или иных комплексов различных дислокаций и т. д. Ввиду этого после-
довательное описание закономерностей механических свойств на основе
дислокационной теории находится еще в начальной стадии и завершение
его остается делом будущего. Однако и в настоящее время плодотворность
и важность использования дислокационных представлений для толкова-
ния наблюдаемых особенностей механических свойств твердых тел трудно
переоценить.

Особо следует отметить начавшие развиваться в последнее время пред-
ставления о том, что не только остаточная деформация, но и разрушение
твердых тел осуществляется при участии дислокационного механизма.
Предложен ряд моделей36, показывающих, как могут возникать и разви-
ваться в кристаллах в результате образования скоплений, пересечения
или другого взаимодействия дислокаций относительно устойчивые (не
захлопывающиеся самопроизвольно) зародышевые трещины, рост которых
приводит к разрушению. Таким образом, теория дислокаций становится
весьма широкой основой для истолкования и описания механических
свойств твердых тел.

Все изложенное относится к трактовке а т е р м и ч е с к и х меха-
нических характеристик кристалла. Но, как уже отмечалось выше, меха-
нические свойства твердых тел, особенно при повышенных температурах,
тесно сопряжены с развивающимися явлениями диффузии. Особенно сильно
проявляются эффекты диффузии в процессах ползучести, имеющих место
при высоких температурах, и в так называемом эффекте спекания метал-
лических (и неметаллических) порошков, где достигается уплотнение
тела нод действием капиллярных сил в результате остаточной деформации,
осуществляемой диффузионным путем.

Учет влияния диффузии на возникновение, перемещение и устойчи
вость дислокаций пока почти не выполнялся. Для решения этой задачи
принципиально важное значение имеет вопрос о механизме диффузии и са-
лодиффузии, впервые правильно истолкованный Я. И. Френкелем37,
который показал, что в результате теплового движения в кристаллической
решетке твердых тел должны возникать «вакансии» (пустые узлы) и атомы,
смещенные в междоузлия, и что явление диффузии (в частности и самодиф-
фузии), по крайней мере у металлов, сплавов и кристаллов неорганических
соединений, представляет собой процесс последовательного флуктуацион-
ного замещения атомами (или ионами) вакансий в решетке. Необходимо
подчеркнуть, что помимо представлений Френкеля развивались и отстаи-
ваются еще до настоящего времени некоторыми авторами другие представ-
ления о механизме диффузии (например, предположение о «кольцевом»
обмене атомов местами81). Однако наблюденные в последние годы эффекты
образования диффузионной пористости (выделения избыточных вакансий
в форме пор) при неодинаковой парциальной гетеродиффузии38, справед-
ливо названные эффектом Френкеля, не оставляют сомнения в правиль-
ности указанного Френкелем вакансионного механизма диффузии.

Наличие вакансий в кристаллической решетке должно приводить к
их взаимодействию с дислокациями. Каждая дислокация в кристалле окру-
„жена полем упругих напряжений. По этой причине равновесная концентра-
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ция вакансий вблизи дислокации в различных точках неодинакова, и при
температурах, достаточных для осуществления диффузии, должны возник-
нуть диффузионные токи вакансий (атомов), приводящие к «залечиванию»
(уничтожению) дислокаций. Дислокации, возникающие и размножающие-
ся в кристалле под действием внешних сил, представляют собой неравно-
весные образования и при высоких температурах должны «зарастать»
или «рассасываться» так, чтобы восстанавливалось правильное периоди-
ческое расположение атомов кристаллической решетки.

До настоящего времени в теории дислокаций рассматривался с коли-
чественной стороны лишь диффузионный эффект так называемого «перепол-
зания» или «восхождения» дислокаций, осуществляющийся путем присо-
единения линейных рядов атомов или линейных рядов вакансий, параллель-
ных оси дислокации. Мотт39 объяснил этим эффектом возникновение так
называемых вертикальных стенок дислокаций, образующих малоугловые
границы блоков. Недавно Виртман4 0·4 1 попытался количественно учесть
определяемую этим эффектом скорость ползучести металлов при повы-
шенных температурах (см. ниже). Нужно заметить, что вопрос о взаимодей-
ствии вакансий с дислокациями в системе, содержащей пересекающиеся
винтовые дислокации, осложняется возможностью появления избыточных
вакансий, образующихся при перемещении пересекающихся дислокаций.

Вопрос о взаимодействии вакансий и дислокаций имеет значение не
только для эффектов, связанных с механическими свойствами, но и для
проявлений диффузии. Из опыта известно, что у металлов и неметалли-
ческих кристаллов, подвергнутых остаточной деформации или имеющих
«неправильности» кристаллической решетки, обусловленные кристалли-
зацией, процессы диффузии ускорены, зачастую в сотни и тысячи раз 8 S .
Наиболее простое объяснение этого эффекта с точки зрения теории диф-
фузии Ф'ренкеля состоит в том, что в подобных системах, при температурах
идущей с заметной скоростью диффузии, в результате восстановления пра-
вильности кристаллической решетки возникает большое количество избы-
точных вакансий, способствующих ускорению диффузии. Однако несом-
ненно, что в этих явлениях играет определенную роль и изменение микро-
картины диффузии, обусловленное наличием дислокаций. Влияние дисло-
каций на картину диффузии пока практически не выяснено.

Скорость процессов флуктуационного перемещения атомов в кристал-
лической решетке растет экспоненциально с повышением температуры.
В то же время при достаточно высоких температурах можно ожидать пони-
жения устойчивости дислокаций в кристалле, которые будут уничтожаться
как путем «переползания» и взаимной аннигиляции разноименных дисло-
каций, так и путем теплового диффузионного «рассасывания». При самых
высоких (предплавильных) температурах в кристалле следует поэтому ожи-
дать все возрастающей роли диффузионных процессов в явлениях пласти-
ческой деформации. Я. И. Френкель еще в 1946 г . 4 2 · 4 3 указал на возможность
возникновения остаточной деформации у кристаллов при высоких пред-
плавильных температурах путем чисто диффузионного перемещения ато-
мов. Это представление было развито применительно к явлению спекания,
которое Френкель толковал как обусловленное вязким течением вещества
под действием капиллярных сил, осуществляющимся путем самодиффузии,
подобно тому как это имеет место в жидкостях, т. е. путем последователь-
ных флуктуационных перемещений отдельных атомов. Трактовка эффек-
тог спекания, как вызванных проявлением диффузионной ползучести
у кристаллического тела, была в дальнейшем подтверждена расчетом чисто
диффузионной задачи о направленной самодиффузии в системе соприкасаю-
щихся частиц спрессованного порошка, т. е. пористого тела, где под дей-
ствием капиллярных сил вблизи пор создается отрицательное давление,
9 УФН, т. LXXVI, вып. 3
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вызывающее потоки направленной самодиффузии атомов, вполне экви-
валентные вязкому тУчению *4. В* последнее время появились свидетельства
того, что подобное вязкое течение осуществляется при предплавильных
температурах у металлов и под действием внешних сил, причем механизм
эффекта является чисто диффузионным, так как все признаки проявления
дислокационной деформации отсутствуют71.

Приведенный выше (по необходимости краткий) обзор состояния во-
проса показывает, что несмотря набольшие успехи в понимании эффектов,
определяющих механические свойства и диффузию у твердых тел, остаются
невыясненными многие важные соотношения, без определения которых
количественное описание имеющих место закономерностей невозможно.
Уместно отметить, что в развитии основных представлений существенную
роль сыграли идеи Я. И. Френкеля, особенно в отношении явления диф-
фузии и диффузионной (бездислокационной) деформации, а также по во-
просу о кинетике движения дислокаций при пластической деформации
путем скольжения и двойникования.

Ниже мы рассмотрим более подробно некоторые проявления остаточ-
ной деформации в кристаллических телах, протекающие при повышенных
температурах и связанные с процессами диффузии, осуществляющимися
непосредственно в ходе деформации. Кинетика деформации тесно связана
при этом с диффузионными эффектами. %

П. УСТАНОВИВШАЯСЯ ПОЛЗУЧЕСТЬ МЕТАЛЛОВ ПРИ ПОВЫШЕННЫХ
ТЕМПЕРАТУРАХ И «ПЕРЕПОЛЗАНИЕ» ДИСЛОКАЦИЙ

Феноменологические закономерности деформации ползучести, наблю-
даемые при постоянном приложенном к телу напряжении, являются
сходными для твердых тел различного типа. Качественно подобные зако-
номерности наблюдаются у металлов и неметаллов, монокристаллов
и поликристаллов и у некристаллических тел, таких например, как пласт-
массы43. Зависимость деформации от времени (при постоянном приложен-
ном напряжении) включает три основные стадии: 1) стадию неустановив-
шейся, или затухающей ползучести, 2) стадию установившейся ползучести,
при которой скорость деформации является постоянной и 3) стадию уско-
ренной ползучести, заканчивающейся разрушением. Физические явления,
развивающиеся в телах разного типа, на протяжении каждой стадии
являются различными, хотя и приводят к закономерностям сходного типа.
Ниже мы будем иметь в виду явление ползучести у металлов. Заметим,
что длительность разных стадий ползучести и величина получающейся на
каждой стадии деформации для одного и того же материала зависит от
условий опыта: температуры и приложенного напряжения. При пониже-
нии температуры и величины напряжения скорость установившейся
ползучести уменьшается, длительность стадии установившейся ползучести
увеличивается, а третья стадия ускоренной ползучести может и вовсе не
наступить. Наоборот, с повышением температуры и ростом величины при-
ложенного напряжения резко возрастает скорость установившейся пол-
зучести и увеличивается величина деформации на этой стадии процесса,
хотя сравнительно быстро обнаруживается появление третьей стадии, при-
водящей к разрушению. Нужно подчеркнуть, что явление ползучести раз-
вивается, в частности, и у металлов, не только при высоких температурах,
а оказывается практически заметно выраженным уже и при «средних»
температурах, сравнительно далеких от температуры плавления. И при
этих температурах в процессе ползучести помимо скольжения, вызывае-
мого перемещением дислокаций, несомненно, имеют место диффузионные
эффекты, наличие которых неоднократно подтверждалось косвенно, на-
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пример, путем наблюдения полигонизации, сопутствующей ползучести,
что, как известно 2 8, обусловлено диффузионным переползанием дислока-
ций. Основной интерес представляет вопрос о механизме развития уста-
новившейся стадии ползучести. Что касается первой и третьей стадии,
то, хотя детали атомного механизма здесь требуют еще экспериментального
выяснения, качественное толкование процессов в общем представляется
уже сложившимся. На третьей стадии ускоренный рост деформации свя-
зан с развивающимися процессами локальных разрушений или иногда,
частично, с процессами рекристаллизации, снимающими упрочнение*).
На первой неустановившейся стадии ход явления обусловливается эффек-
тами, аналогичными наклепу. Часто первая стадия описывается с помощью
так называемой «теории истощения», согласно которой в теле имеются
элементы объема с разным «напряжением активации» (разность между
напряжением начала текучести и приложенным напряжением), требую-
щие осуществления тепловой флуктуации разной величины для возникно-
вения локальной ползучести (ср. 2 8 ) .

Недавно в работах Виртмана 40> 4 1 была предложена теория установив-
шейся стадии ползучести (при средних температурах), использующая
атомную модель переползания дислокаций для описания развивающегося
процесса, и, по-видимому, правильно описывающая макроскопические
закономерности явления у металлов (зависимость скорости установив-
шейся ползучести от величины приложенного напряжения и температуры).

В теории рассматриваются ряды дислокаций, испущенных под дей-
ствием приложенного напряжения каким-либо источником (например^
источником Франка — Рида), и остановленные препятствием. В случае
металлов, обладающих несколькими пересекающимися системами сколь-
жения, препятствиями могут служить неподвижные (ломеровские)
дислокации, образующиеся при взаимодействии дислокаций, относя-
щихся к разным системам. В теории учитывается, что когда препятствием
остановлена группа из η дислокаций, величина упругих напряжений,

действующих на головную дислокацию, увеличена в га раз, п~—г, где

σ — величина приложенного напряжения, L — ширина остановленной
группы (расстояние между источником Франка — Рида и препятствием),
Ъ — величина вектора Бюргерса и μ — модуль сдвига (ср. работу28,
стр. 128). Из энергетических соображений следует, что возможно

, 2т ти.переползание головной дислокации на высоту h = -=— = —ξ=- , где

τ ==μ62/12π(1 — ν); ν — коэффициент Пуассона.
Само «переползание» описывается, как обусловленное диффузией

вакансий к оси дислокаций под действием градиента концентраций вакан-
сий, вызванного градиентом упругих напряжений, создаваемым наличием
дислокаций. Равновесная концентрация вакансий вблизи остановленной
головной дислокации (принадлежащей группе из η дислокаций) будет
составлять Ne = No exp (±nabs/kT) = No exp ( ± 1La%W-^kT), где Νβ -
равновесная концентрация в отсутствие дислокаций, поскольку работа
образования вакансий вблизи головной дислокации увеличена или умень-
шена на величину nob8 (в зависимости от знака дислокации). Считая, что·
в среднем остановленные дислокации разных знаков встречаются одинаково
часто, можно описать переползание дислокаций как диффузию вакансий
между двумя ближайщими головными дислокациями двух остановленных

*) Процесс перемещения границ зерен, идущий в поликристаллических образ-
цах в результате сопутствующей деформации рекристаллизации, непосредственно
не приводит к удлинению образца, но повышает пластичность вдатериаад-
(ср. работу79).

а*
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групп противоположного знака, положив при этом, что посредине между
указанными дислокациями концентрация вакансий равна No. При уста-
новившемся процессе диффузии Г — (rdN/dr) = 0, где г—расстояние по

нормали от головной дислокации] распределение концентраций вакансий
можно приближенно описать формулой

в которой гг — половина среднего расстояния между остановленными груп-
пами дислокаций, а г0 — расстояние, на котором поддерживается полем
напряжений концентрация Ne. Поток вакансий, приходящийся на единицу

dNдлины вдоль оси дислокаций, составит 2тD' -г-, где D' —коэффициент

диффузии вакансий, что приближенно равно N0D'nob3/kT, к о г д а ^ ^ - < 1 .

Этот поток обусловит скорость переползания /, равную I = N0D'aba/kT =
= 2./νοΖ)'σ2Ζ/δ4/μΑ:21. Если известны скорость переползания и высота

переползания, то может быть оценена и скорость ползучести. Пусть Μ —
число активных источников дислокаций (источников Франка — Рида)
в единице объема, λ — расстояние, которое краевая составляющая дисло-
кационной петли проходит после сползания с барьера, λ' — тоже рассто-
яние для винтовой составляющей. Для скорости ползучести V можно напи-
сать выражение Р=/ЛШ/-т- , т. е

τ/ _ ηϊα4'!Ν0Ώ'λ'Κ'Μ ^ 30σ4δ3./ν0ί)'λλ'ΜΣ,2

в случае nobs/kT < 1. Аналогично при nobz/kT > 1 получается

V ^ ί5σ4Νοϋ'λλ'Μμ~*Σ exp (J^ff-) . (2а)

Чтобы определить зависимость V от σ, следует учесть, как зависят
от σ множители М, L, λ и λ'. Для выяснения этой зависимости Виртман
воспользовался частично известными из опыта соотношениями и частично
некоторыми рассуждениями. Он положил величину Μ не зависящей ΟΊ
приложенного напряжения, основываясь на том, что для напряжений,
превышающих критическое напряжение сдвига, при отсутствии взаимо-
действия дислокаций, вызывающего упрочнение, величина М, поданным76,
практически постоянна. Что касается значений λ и λ', то для случая
правильного монокристалла небольшого сечения произведение этих величин
должно, по Виртману, равняться сечению кристалла и от напряжения не
зависеть. В поликристаллическом образце λ, вероятно, равно среднему
размеру блоков, а λ' — размеру зерна, так как трудно представить, что
внутри зерна имеются препятствия для распространения чисто винтовых
дислокаций. Для учета имеющей место в этом случае зависимости λ от σ
приняты экспериментальные данные46, согласно которым размеры блоков
(в алюминии) пропорциональны а~2/3 и не зависят от температуры.

Зависимость L от σ учтена с помощью следующих рассуждений. На-
пряжение сдвига, создаваемое остановленными дислокационными петлями,
спадает примерно как 4aL3/i?3, где R — расстояние от центра петли.
ЗЗелж напряжение активации источника дислокаций (источника Франка —
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Рида) есть σ, то действием имеющегося напряжения может быть активи-
рован источник в другой системе скольжения, расположенный в цилиндре
высотой 2L и радиусом 4ίί(σ/σ)1/*. При этом может появиться ломеровская
дислокация на более близком расстоянии от первого источника, что отве-
чало бы уменьшению L. Условие, определяющее L, состоит в том, что про-
изведение из плотности источников Μ на объем, внутри которого напря-
жение сдвига больше σ, должно быть меньше единицы. Это приводит
к уравнению

Таким образом, произведение σ 4λλ'Μ£ 2, фигурирующее в формуле
для V, должно, по Виртману, содержать множителем σ примерно в чет-
вертой степени в случае мо-
нокристалла и примерно в j~* 4 *1
третьей степени для поли- g i T T T т j "® ± А "*" |
кристаллических образцов. " h

Температурная зависи- ттт τ τ ® * "^ LL±

мость V практически зада-
ется произведением NQD',
представляющим собой
коэффициент самодиффузии - ±. χ. А *.
и выражаемым формулой т т т т и Г
N0D'=D=v0/b exp (S/k) I
exp(-QfkT), где (? — энер- φ h'
гия активации самодиффу- I
зии, S — энтропия активации I - @ *•„,*,-„•*·•„.,:?>-<,-
самодиффузии и v0 — ма- и
ксимальная частота колеба- Р и с _ 1ш Остановленные (а) и проходящие (6) дисло-
ний атомов в кристалличес- кационные петли от двух источников в параллель-
кой решетке. Таким образом, ных плоскостях (по41),
энергия активации устано-
вившейся ползучести должна равняться энергии активации самодиффузии.

Изложенная теория, в которой в качестве препятствий для движения
дислокаций рассматриваются неподвижные ломеровские дислокации,
относится только к кристаллам, обладающим несколькими системами
скольжения, и неприменима, например, к гексагональным кристаллам,
у которых скольжение наблюдается только в плоскости базиса (Виртман
указывает, что даже у гексагональных кристаллов, обнаруживающих
призматическое и пирамидальное скольжение, вектор Бюргерса соответст-
вующих дислокаций тоже лежит в базисной плоскости и поэтому образо-
вание неподвижных ломеровских дислокаций здесь не имеет места). В бо-
лее поздней работе 4 1 Виртман предложил несколько иной, более общий,
механизм осуществления ползучести, применимый и к кристаллам с одной
системой скольжения. Здесь рассматриваются параллельные ряды дис-
локаций от источников, расположенных в разных плоскостях (рис. 1).
Головные дислокации каждого ряда могут быть остановлены дислокациями
противоположного знака следующего ряда, препятствующими их прохож-
дению, если ряды расположены близко. В этой модели для скорости пере-
ползания дислокаций 1г получается выражение

Q

где S и Q соответственно энтропия и энергия активации самодиффузии,
в предположении, что может установиться равновесная концентрация
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вакансий вблизи дислокаций. Если непосредственное установление тер-
мического равновесия для вакансий невозможно, то оно может осущест-
виться благодаря наличию зубцов (ступенек) на дислокациях (причем,
как известно, возникают или уничтожаются вакансии при движении дис-
локапий28). В случае, когда вакансии возникают или исчезают только
благодаря наличию зубцов, скорость переползания дается формулой

где S* и. Q* — суммы энтропии и, соответственно, энергий активации для
процессов самодиффузии и образований зубцов. Здесь 2L — расстояние
между источниками дислокаций, лежащими в параллельных плоскостях
(см. рис. 1), причем η — число остановленных дислокаций в группе—равно
2σΖ,/μ&. Формула для / 2 предполагает, что концентрация зубцов на дис-
локациях отвечает термическому равновесию. Зубцы на дислокациях
могут образовываться не только путем термического возбуждения,
но и при пересечении с дислокациями, лежащими в других (наклонен-
ных по отношению к рассматриваемым) плоскостях, причем такие
зубцы не будут уничтожаться при переползании, если имеется компонента
их векториальной суммы, перпендикулярная к плоскости скольжения.
Когда энергия образования зубца мала, практически может оправдываться
значение / х для скорости переползания.

В данной модели получается другое соотношение для величины h —
высоты, на которую переползают дислокации (см. рис. 1). Здесь при пере-
ползании головных дислокаций происходит их аннигиляция. Уничтожен-
ные дислокации замещаются новыми из источника и, таким образом,
продолжает развиваться ползучесть. Две группы петель дислокаций, рас-
положенные в разных плоскостях скольжения, могут и смещаться отно-
сительно друг друга, не переползая и не аннигилируя, если расстояние
между плоскостями h превышает μ6/4πσ. Это дает оценку величины h.
Для определения L Виртман пользуется следующими рассуждениями. На
объем цилиндра высотой 2А и радиусом 2L, приходящийся на группу дисло-
капионных петель, распространяющихся из одного источника Франка —
Рида, должно в среднем получаться еще три источника Франка — Рида,
останавливающих эту группу петель, т. е. должно быть 8яМ£/2/г/3=1,
где Μ — по-прежнему плотность источников дислокаций. Отсюда для L
получается

га . 3 3σ
~ ЫМЪ. ~ 1\хМЪ -

Скорость ползучести, как и выше, есть произведение плотности источ-
ников дислокаций, средней площади, проходимой дислокационной пет-
лей (4πΖ,2), умноженной на Ь, скорости переползания головных дислокаций
и обратной величины высоты переползания (1/2/г). Для скорости ползу-
чести получается при малых напряжениях

^ кг) W

или, более общо,

V = ( ξ— ) sh ( -77—37—Γι— ) e x P ν ΊΓ ) e x P ( — P P ) · (4a)

Когда энергия образования зубцов на дислокациях велика, величины
S и Q соответствуют суммам значений энтропии и энергии активации для
самодиффузии и образования зубцов.
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Как видно из предыдущего, оба варианта теории Виртмана дают,
в сущности, лишь оценку скорости установившейся ползучести, так как,
несмотря на ясную и определенную модель атомного механизма процесса,
для расчета привлекаются дополнительные упрощающие предположения
и ряд величин, входящих в формулы, определяется весьма приближенно.
Таким образом, теория не может претендо-
вать на количественное совпадение с опытом.
Тем не менее значительный интерес пред-
ставляет получающаяся в теории степенная
зависимость скорости установившейся пол-
зучести от величины приложенного напря-
жения (с показателем степени, меняющимся
в обоих вариантах теории от 3 до 4,5) и экспо-
ненциальная зависимость от обратной абсо-
лютной температуры. Оба эти предсказания
теории в общем подтверждаются опытом в
широком интервале температур, если вели-
чина приложенного напряжения не слиш-
ком мала.

На рис. 2 приводятся эксперименталь-
ные данные47 о зависимости скорости уста-
новившейся ползучести V от приложенного
напряжения σ при нескольких температурах
для поликристаллических (металлокерами-
ческих) образцов меди, никеля и железа.
По координатным осям отложены значения
Ig V и lga. Как видно из рис. 2, в области от-
носительно высоких значений σ имеет место
степенная зависимость V—оп, где показатель
степени η практически одинаков для ука-
занных трех металлов при всех температурах
и составляет и=4,6—4,8. Но при малых
значениях σ наблюдается уменьшение на-
клона прямой, получающейся на логарифми-
ческом графике и переход к степенной зави-
симости с показателем степени, приближаю-
щимся к единице. Это соответствует, как
будет видно из дальнейшего (см. ниже § 4),
постепенному изменению механизма ползу-
чести — уменьшению роли переползания дис-
локаций и возникновению чисто диффузион-
ного механизма процесса, при котором деформация осуществляется путем
последовательных флуктуационных переходов отдельных атомов.

Степенной закон зависимости скорости ползучести от приложенного
напряжения был экспериментально подтвержден и для ряда других метал-
лов (см. 40) А1, Sn, Pb, причем были получены значения η от 3 до 5,5. В ра-
боте48 такая же зависимость была получена для сплава Ni+40%Cu,
деформированного при 700° С в интервале напряжений от 2 до 9 кГ/мм2;
значение η оказалось равным 3,6.

Здесь следует упомянуть, что экспериментальные данные о зависи-
мости скорости установившейся ползучести от приложенного напряжения,
удовлетворительно описываемые степенной зависимостью, в большинстве
случаев оказываются практически удовлетворяющими и эмпирической
формуле, в которой V зависит от σ по экспоненциальному закону. Если
отложить на графике значения Ig V в функции от σ (рис. 3), то в большом

Рис. 2. Зависимость Ig V=
=/(lga) для образцов Си, Ni,

Fe й 7.
На кривых
молинейные
малых σ,
V —β η, так

наблюдаются пря-
участки как при

чему соответствует
и при больших σ,

когда V
η =1,3,
7i=l,2, 1

m=4',6,
m=4,6,
τη=4,8,

- σ™. 1 — Си, 600°,
m = 4,8, 2 — Си, 900°,
= 4,8 S — Си, 1040°,

i — Ni, 900°, n = l , 2 ,
В — Ni, 1100°, n = l, l ,

6 — Fe, 1100°, τι = 1,1,
7 — Fe, 900°, n = i,l

7В=4,8
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интервале значений σ на указанном графике получается прямая, позво-
ляющая выразить связь между Ужа формулой

(5)кТ J '
где U0, у, Vo — константы (U0=Q — энергия активации процесса пол-
зучести), к — постоянная Больцмана и Τ — абсолютная температура.

В такой форме связь между величинами
Ужа часто представляют при сопостав-
лении закономерностей скорости ползу-
чести и долговечности под нагрузкой χ
(см. ниже § 3), так как, по данным
опыта, характер изменения этих вели-
чин таков, что произведение Vx=Voxo=
= const, а для τ действительна экспо-

ненциальная зависимость (6) (см. § 3).
До сих пор не ясно, означает ли посто-
янство произведения Vx, что имеет
место совместное осуществление про-
цессов, определяющих ползучесть и
долговечность, или только параллель-
ный ход обоих процессов.

Нужно, однако, заметить, что со-
отношение (5) для скорости ползу-
чести V, как и аналогичное выраже-
ние (6) для долговечности х, экспери-
ментально оправдывается не всегда. При
малых значениях σ, в особенности для
повышенных и высоких температур
опыта, наблюдаются отклонения в ходе
каждой из величин и непостоянство про-
изведения Vx (см. рис. 3). Возможно,
что указанные отклонения вызываются
переходом к другому механизму осуще-
ствления деформации — чисто диффу-
зионному (без участия дислокаций,
ср. ниже, § 4). Но этот вопрос пока не
выяснен.

Многократно была подтверждена также экспоненциальная зависи-
мость скорости установившейся ползучести от обратной величины абсо-
лютной температуры. Во многих случаях 4 9 найденные значения энергии
активации ползучести совпали с известным из непосредственных
измерений кинетики самодиффузии значением энергии активации самодиф-
фузии. В некоторых исследованиях для образцов, по-видимому, сохра-
нивших искажения и неправильности кристаллической решетки, были
найдены значения, меньшие чем отвечающие энергии активации самодиф-
фузии 5 о. Недавно в работе ъг, в которой изучалась ползучесть α-железа
при кручении в области температур 630—900° С и в интервале напряжений
40—439 кГ7см2, было найдено, что при напряжениях 40—138 кГ/см2 энергия
активации ползучести не зависит от приложенного напряжения и состав-
ляет 77,7 ккал/г-am, т. е. заметно превышает энергию активации самодиф-
фузии (~58 ккал/г-ат). Авторы полагают, что в упомянутом интервале
энергия активации равна сумме энергии активации самодиффузии и энер-
гии образования дислокационных порогов (зубцов). При более высоких
напряжениях было обнаружено резкое уменьшение энергии активации
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до 50 ккал/г-ат. Этому эффекту авторы объяснения не дают. Аналогичных
результатов в других работах не было обнаружено.

Нужно заметить, что к абсолютным значениям опубликованных в раз-
ных работах величин энергий активации Q нужно относиться с осторож-
ностью, так как для нахождения истинных значений Q требуется знание-
температурной зависимости предэкспоненциального множителя, бе»
учета которой определяемые значения Q могут заметно исказиться (ср. 5 8 ) .

Только когда энергия активации определяется по данным опытов,
в которых фиксируется изменение скорости установившейся ползучести
при быстром (внезапном) сравнительно небольшом изменении температуры
(на 20—30°, по Дорну и др. 8 9), указанное обстоятельство не играет роли.

В работе 8 8 детально изучались закономерности ползучести весьма
чистой (99,99%) однокристальной и поликристаллической меди в интер-
вале температур 400—700° С, причем было найдено, что энергия актива-
ции установившейся ползучести (определявшаяся согласно 89) у одно-
кристальных образцов составляет 49 ккал/г am, т. е. не отличается от энер-
гии активации самодиффузии. Для поликристаллических образцов получи-
лись другие результаты. Описывая зависимость скорости ползучести V от
абсолютной температуры Τ и приложенного напряжения σ формулой
F = F 0(r)exp[—(Q—^/kT] (ср. выше, ф-ла (5)), авторы установили, что
при каждой температуре получаются два набора констант Vo, Q и у: один
для напряжений, лежащих ниже некоторого критического значения
σ'(2"), другой для напряжений, превышающих σ'(Г). При темпера-
турах 400—500° С значения энергии активации Q для σ > σ' и σ < σ'
получились равными соответственно 32 и 28 ккал/г-am, что близко
к величине энергии активации м и г р а ц и и вакансий. Авторы считают,
что у поликристаллических образцов переползание дислокаций ускорено
в связи с перемещением вакансий вдоль дислокаций от границ зерен
к зубцам, причем этот процесс и определяет кинетику переползания.

Надо, однако, отметить, что по данным работы89 при 700° С и для
поликристаллических образцов Си экспериментально получилась величина
энергии активации, равная —47—48 ккал/г-ат и что поликристалличе-
ские образцы в этой работе подвергались предварительному отжигу после
механической обработки при 650° С на протяжении 30 минут (однокристаль-
ные образцы, естественно, механической обработке не подвергались).
Поэтому не исключено, что заниженные значения Q у поликристаллов
при 400—500° могут быть частично связаны с влиянием наклепа, не устра-
ненным при сравнительно низкотемпературном отжиге.

В работе 8 8 определялась также энергия активации н е у с т а н о -
в и в ш е й с я ползучести, которая оказалась и у п о л и к р и с т а л -
л и ч е с к и х образцов равной 49 ккал/г-ат, т .е . совпадающей с энергией
активации самодиффузии.

Для толкования разных стадий изотермической ползучести (неустано-
вившейся и установившейся с а < σ' и σ > σ') в работе88 привлечены сооб-
ражения об участии разных дислокаций (краевых и винтовых), обладающих
зубцами, в осуществлении ползучести на разных стадиях и о различии
эффективных препятствий, останавливающих дислокации на каждой стадии
(ломеровские барьеры, дислокационные стенки блоков, границы зерен).
Авторы придают принципиальное значение полученной экспоненциальной
зависимости V от σ и считают, что степенной закон, фигурирующий в тео-
рии Виртмана, не отвечает действительности. В пользу такого заключения
приводится ряд к о с в е н н ы х аргументов, из которых основным
является следующий. При описании изотерм ползучести V=V(a), по-
лученных авторами для Си в интервале температур 400—700° С с по-
мощью уравнения Виртмана, значения показателя степени η получаются
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лецелочисленными и непостоянными, варьируя от Здо 6, чему, по мнению
авторов, трудно приписать какой-либо физический смысл. Надо, однако,
заметить, что при использовании экспоненциальной формулы (5) величина γ
получилась у авторов88 непостоянной, зависящей от температуры по
закону: γ = γ 0 ехр (—Е/кТ), где для Ε найдено Е=7,0 ккал/г-апг, что дает
изменение γ прим&рно на 1х/2 порядка в исследованном температурном
интервале.

Экспоненциальная зависимость V=V(a) при установившейся ползу-
чести, по мнению авторов s s, вполне совместима с механизмом осуществле-
ния процесса путем переползания дислокаций. Рассматривая иную модель
осуществления ползучести, в которой препятствиями останавливаются
зубцы на дислокациях, так что для преодоления препятствий требуется
переползание зубцов, авторы с помощью полукачественных оценок при-
ходят к формуле для V, в которой зависимость от а является экспонен-
циальной, а получающиеся параметры имеют разумное значение.

Хотя в настоящее время имеется еще недостаточное количество экс-
периментальных данных по исследованию установившейся ползучести
(весьма мало данных по сплавам, во многих работах не выяснена связь
наблюдаемых закономерностей и определяемых констант с исходным со-
стоянием образцов и т. д.), можно полагать, что этот процесс при средних
температурах действительно определяется переползанием дислокаций.
Для уточнения деталей явления требуется совершенствование и развитие
теории и расширение объема экспериментальных исследований. В пер-
вую очередь необходимо тщательное определение характера зависимости
V=V(a), отвечающей полной совокупности фактов. Далее, весьма важно
выяснить происхождение наблюдаемого на опыте разброса величин Q
и η (при описании V степенной функцией от σ) или γ (при использовании
для описания экспоненциальной функции). Представляется, что полное
и корректное решение задачи невозможно без учета влияния предыстории
образца (наклеп, отжиг и т. п.) на кинетику ползучести при разных темпе-
ратурах.

III. ДОЛГОВЕЧНОСТЬ ПОД НАГРУЗКОЙ

Быстрое расширение области применения различных конструкцион-
ных материалов и использование их для работы в самых разнообразных
условиях привело в последние два десятилетия к обнаружению неизвест-
ных ранее закономерностей разрушения твердых тел. Одним из важнейших
результатов *) является установление зависимости предела прочности от
времени действия приложенной нагрузки, т. е. выяснение того факта, что
при каждой приложенной нагрузке тела обнаруживают определенную
«долговечность» (время сохранения в неразрушенном состоянии). Количест-
венные соотношения, определявшиеся в различных зарубежных62 и оте-
чественных работах, были широко исследованы С. Н. Журковым с сотруд-
никами вз·ы. Согласно м долговечность под нагрузкой χ для самых разно-
образных материалов (металлы, сплавы, пластмассы и др.) зависит от
приложенного напряжения σ и абсолютной температуры Τ по одному
и тому же закону

(^=^), (6)

где константы t 0 , Uo и γ согласно ы могут быть истолкованы так: U'„ —
энергия активации развивающегося с течением времени под нагрузкой
локального процесса, подготавливающего разрушение, γ — «активацион-

*) Д Р У г и е эффекты, касающиеся рассматриваемых здесь вопросов, см. в работе8 0).
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ный объем», а тг0, по данным54, есть постоянная порядка 10"11—1СГ1асек,
близкая к периоду тепловых колебаний атомов в твердых телах. При
обработке экспериментальных данных по формуле (6) для Uo получались
значения, превышающие примерно на 30% энергию активации самодиф-
фузии и достигающие величины скрытой теплоты испарения.

Заметим, что формула (6) включает как частный случай и «мгновенное»
разрушение тела при достижении критического напряжения. При Τ—>0
для τ получаются значения +оо, когда σ <£70/γ, и 0, если σ >[/ 0/γ. Таким
образом, значение σ = σχ — Ujy является критическим (для 21 —^0). При
<т < Oj тело будет существовать неопределенно долго в неразрушенном состо-
янии; п р и а > а х — мгновенно разрушится. С другой стороны, формула (6)
является не вполне последовательной, так как для σ = 0 (и Τ Φ 0) она при-
водит к конечному значению долговечности, что означает самопроизволь-
ное разрушение тела, на которое не действуют внешние силы.

Прямыми опытами было показано, что если к телу приложить напря-
жение σ на протяжении отрезка времени т1? меньшего, чем величина долго-
вечности т/, затем снять приложенное напряжение и после периода «отдыха»
снова приложить напряжение той же величины σ, то разрушение насту-
пает после вторичного нагружения по прошествии времени та, такого, что
т 1 + г а = т . Это доказывает, что в нагруженном теле развивается некоторый
процесс, идущий во времени и создающий необратимые изменения, накоп-
ление которых приводит к разрушению. Нужно, однако, заметить, что
если в период разгрузки нагреть тело до высоких температур, то, как
показывает опыт 5 5 , возникшие под нагрузкой изменения снимаются,
получается хг-{-х2 > τ, а при достаточно длительной выдержке в области
высоких температур изменения, возникшие в теле на протяжении первого
периода нагружения, полиостью снимаются и оказывается ΐ 2 = ΐ .

Вопрос об изменениях, возникших в телах под нагрузкой и приводя-
щих к разрушению, представляет большой принципиальный интерес.
Уже структура формулы (6), содержащей экспоненциальный множитель
вида ex~p(U0/kT), показывает, что возникающие изменения осуществля-
ются с помощью тепловых флуктуации. Если исходить из того, что
разрушение тела обусловлено разрастанием трещин *) так называемого
«критического» размера (по Гриффитсу), т. е. таких трещин, рост которых
приводит к понижению упругой энергии системы, более быстрому, чем
одновременно возникающее повышение поверхностной энергии, то естест-
венно предположить, что процесс, идущий в нагруженном теле, сводится
к подрастанию имеющихся или возникающих малых трещин до размеров,
являющихся «критическими» при данном напряжении**).

*) Разрушение путем разрастания трещин соответствует так называемому
локально хрупкому разрыву, хотя бы оно и сопровождалось пластической деформацией
вблизи места разрыва. Известны и другие формы разрушения у металлов и сплавов,
в частности, возникновение волокнистой структуры на поверхности разрыва, где
разделение двух частей тела происходит путем сильного локального удлинения отдель-
ных волокон материала в результате большой местной пластической деформации.
Здесь разрыв каждого волокна получается в связи с местным сильным удлинением,
влекущим уменьшение сечения до нуля, подобно тому как происходит разрыв очень
вязких жпдких нитей. Волокнистая структура поверхности разрыва соответствует
«вязкому» разрушению 5 6 , которое ниже не рассматривается.

**) Разрастание м а к р о с к о п и ч е с к и х трещин сопровождается иногда
пластической деформацией в слое некоторой толщины (меньшей, чем длина трещины),
прилегающем к поверхности трещины. В этом случае, помимо увеличения поверхност-
ной энергии, затрачивается еще работа на осуществление пластической деформации,
в связи с чем «критические» размеры трещины зависят от напряжения по формуле 8 2

(см. также 3 6) : σ V %==V Ер, щер — удельная работа пластической деформации, если
/>>ct. Если же величиной α нельзя пренебречь по сравнению с р, справедлива формула83
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Механизм подрастания трещин может быть различным при разных
температурах, даже если процесс подрастания всегда осуществляется
с помощью тепловых флуктуации. При высоких температурах механизм
может быть чисто диффузионным, а при средних может происходить
и путем термически активированного движения дислокаций. Модель чисто
диффузионного механизма подрастания трещин разрабатывалась в рабо-
тах 6 7. Здесь принималось, что маленькие зародышевые трещины (помимо
обусловленных неоднородностью или несовершенством материала) могут
возникать в результате скопления вакансий и раскрываться под действием
приложенного напряжения, причем на краях у них возникнут значительные
перенапряжения, что существенно снизит анергию активации, требующую-
ся для присоединения новых вакансий к такой трещинке. Благодаря этому
рост трещинки может происходить с заметной скоростью даже при не
очень высоких температурах. Обратный процесс диффузионного зараста-
ния трещины у разгруженного тела не будет иметь места при тех же темпе-
ратурах, так как понижение энергии активации, обусловленное перена-
пряжением, снимается.

Скопление вакансий в плоские слои, перпендикулярные к направле-
нию растяжения (образование и подрастание трещин) у растянутого тела,
уменьшает упругую энергию и не требует затраты работы на повышение
поверхностной энергии, так как разрыв «связей» между атомами, лежащи-
ми на поверхности трещины, произведен уже при образовании вакан-
сий. Поэтому такой процесс должен идти «самопроизвольно». В не-
которых условиях можно экспериментально наблл дать развитие этого
процесса.

Так (работа78), в электролитических пленках металлов, которые обла-
дают весьма несовершенной структурой и пониженной плотностью, при
нагревании имеют место процессы «залечивания» кристаллической решет-
ки. Возникают участки с правильной кристаллической структурой. Путем
наблюдения малоуглового рассеяния рентгеновских лучей удается уста-
новить, что наряду с этим возникает «субмикропористость». Избыточные
вакансии, выделяющиеся при залечивании решетки, объединяясь, выпа-
дают в форме «субмикропор». При повышении температуры величина
субмикропористости сначала увеличивается, достигает максимума, а затем
уменьшается, спадая практически до нуля (в результате спекания, т. е.
удаления пор путем диффузии). Это соответствует приближению к термо-
динамически равновесному состоянию тела. Однако процессы при нагре-
вании тела развиваются совершенно иначе, когда тело подвергнуто растя-
жению. Субмикропористость не только не уменьшается при нагревании до
высоких температур, но, наоборот, резко увеличивается и в тем большей
степени, чем выше приложенное напряжение. У растянутого тела более
близким к равновесному является состояние с порами, по форме близкими
к трещинкам. После отжига под нагрузкой при высоких температурах
развивающиеся трещинки достигают такой величины, что их можно видеть
в микроскоп.

Таким образом, под нагрузкой в теле «самопроизвольно» разви-
ваются процессы образования и подрастания трещин; значит, в усло-
виях нагружения это приводит к состоянию, более близкому к рав-
новесию, чем в отсутствие трещин.

Конечно, непосредственное наблюдение указанного эффекта удается
только у таких специальных объектов, как электролитические пленки
металлов, благодаря большому избытку вакансий, возникающих у этих
объектов при нагревании до высоких температур. Но нет сомнения, что
подобные же процессы идут и в обычных литых металлах и сплавах, обу-
словливая возникновение трещин «критического» размера.



ДИФФУЗИЯ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ТВЕРДЫХ ТЕЛ 537

Учитывая, что действующее среднее напряжение на краях трещины
увеличено — в λ/δ раз (λ —длина трещины, δ — линейный атомный раз-
мер), а λ = δ ] / η , где η — число вакансий, объединением которых получена
трещина, можно оценить понижение энергии активации, требующейся для
перехода близлежащей вакансии и присоединения ее к трещине. Оно
составит иЬьУ п. Кроме того, следует принять во внимание, что присоеди-
нение вакансии к трещине означает переход атома, лежащего на краю
трещины в глубь тела, и уменьшение упругой энергии элемента объема,
занимаемого этим атомом, на величину, составляющую, как показывает
подсчет 5 7 , σ2σ3/2Ε, где Ε — модуль упругости; при обратном переходе
энергия системы, наоборот, возросла бы на ту же величину. Элементар-
ный расчет кинетики роста трещины, осуществляющегося чисто диффузион-
ным путем, с учетом сделанных замечаний, приводит S 7 к формуле для τ
следующего вида:

kf

s которой С — численная константа порядка единицы, D — коэффициент
самодиффузии, D=D0 ехр (—UJkT), где Uo — энергия активации само-
диффузии, и п0 — число вакансий, образующих начальную зародышевую
трещину; формула (7) отличается от формулы (6) наличием предэкспонен-
циального множителя, обращающего t в со при σ = 0 и для Τ Φ 0. Кроме
того, предэкспоненциальный множитель содержит (кТ)2. Поэтому при
обработке экспериментальных данных (для широкого интервала темпера-
тур) с помощью формулы (7) получаются другие значения энергии актива-
ции процесса разрушения, отличающиеся от найденных в 5 4 при исполь-
зовании для обработки данных формулы (6). Именно, было найдено58, что
имеющиеся результаты измерений, в том числе и выполненные в рабо-
тах 6 3<5 4, могут быть описаны, как соответствующие значениям энергии
активации, практически не отличающимся от величин энергии актива-
ции самодиффузии. Для щ при этом были получены значения порядка 103,
что соответствует зародышевым трещинам начальных линейных разме-
ров —10"6 см.

В последнее время появились работы, в которых возникновение и под-
растание трещин в нагруженных телах рассматривается с точки зрения
теории дислокаций. Детали термически активированного процесса в боль-
шинстве этих работ не рассматриваются. Наличие термической активации
учитывается чисто формально, присоединением экспоненциального мно-
жителя ехр (—UolkT). Исходным пунктом указанных работ является
положение, что без участия дислокационного механизма трещинки в твер-
дых телах не могут существовать устойчиво. Если трещинка и возникнет,
она должна самопроизвольно захлопнуться с образованием призматиче-
ской дислокации, поскольку упругая энергия дислокации будет меньше,
чем поверхностная энергия трещины. По оценке работы7 6 тонкая плос-
кая трещина, стабильно существующая в пластичном кристалле, может
достигать линейных размеров 10"'—10~6 см и только в особых случаях —
10"5 см. Нужно заметить, что эта и подобные оценки относятся к идеаль-
ному кристаллу, в котором нет никаких нарушений, кроме рассматривае-
мой трещины или призматической дислокации, образующейся при ее
захлопывании. Нетрудно видеть, что при наличии вблизи трещины каких-
либо «неправильностей», например, скопления атомов в междоузлиях
или других краевых дислокаций, повышение упругой энергии системы при
захлопывании трещинки может явиться значительно большим, чем это
принимается в указанном расчете, так что линейный размер стабильной
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трещины окажется существенно увеличенным*). В сущности, все дисло-
кационные схемы возникновения и роста трещин используют в той или
иной форме представления о наличии некоторого комплекса дислокаций,
приводящего к возникновению и устойчивому росту трещины. Исходной
при этом часто является модель Стро s e , показавшего, что когда ряд парал-
лельных дислокаций останавливается препятствием, и образуется скоп-
ление дислокаций, то вблизи головной дислокации скопления возникают
очень большие перенапряжения, могущие вызвать возникновение и рас-
пространение трещины на некоторый отрезок со скоростью звука. Слабым

местом данной модели явля-
ется трудность указать кон-
кретные препятствия, оста-
навливающие головную дис-
локацию и способные
выдержать действующие на
них весьма большие перена-
пряжения (за исключением,

Рис. 4. Распространение трещины по59. может быть, частного случая,
когда препятствием является
граница зерна).

В работе 5 9 схематически рассмотрен основанный на подобной модели
механизм бездиффузионного подрастания трещин, сопровождаемого замет-
ной пластической деформацией (рис. 4). Здесь предполагается, что скопив-
шиеся дислокации уходят в открывшуюся трещину, после чего блокирую-
щее напряжение на источнике дислокаций, питающем данную плоскость
скольжения, падает, и источник испускает новые дислокации. Принимает-
ся также, что, поскольку устье и вершина трещины находятся под растя-
гивающим напряжением, становится возможным и флуктуационный рост
трещины. Учитывается, что рост трещины может идти скачкообразно.
При каждом скачке в плоскости скольжения, питающей трещины дисло-
кациями, происходит перераспределение напряжений и в трещину входят
новые дислокации. Когда вершина трещины достигает следующей плоско-
сти скольжения (см. рис. 4), она попадает в сжатую область кристалла
и рост трещины замедляется. Предполагается, что возможен скачкооб-
разный переход вершины трещины через следующую плоскость скольже-
ния, после чего распространение трещины в растянутой области кристал-
ла облегчается, а часть трещины с другой стороны плоскости скольжения
захлопывается. При этом на второй плоскости скольжения создается
такое же положение, как на первой плоскости в момент раскрытия тре-
щины, и процесс продолжается. Прорастающая через кристалл трещина
оставляет след в виде расклиненных трещинок, чередующихся с участками
сплошного материала, что создает ослабленное сечение кристалла. Так как
во время распространения трещины освобождаются заблокированные
источники дислокаций, начинающие испускать новые дислокации, то
процесс роста трещины должен сопровождаться пластической деформацией
материала. Количественная оценка, приведенная в 5 9, показывает, что
в этой модели величина произведения долговечности под нагрузкой τ
и скорости деформации V является постоянной, причем значение констан-
ты F T = 1CT1, В согласии с некоторыми экспериментальными данными для

*) Кроме того, следует учесть, что на начальной стадии захлопывания трещины
полная энергия кристалла будет не уменьшаться, а возрастать, так как поверхностная
энергия практически не изменится, а упругая возрастет. Это означает, что два состоя-
ния тела с захлопнутой и незахлопнутой трещиной — отделены потенциальным
барьером, который еще возрастает, когда к телу приложены растягивающие напря-
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металлов 5 4 . Что касается каждой из величин, то принимается, что, напри-

мер, V=l'voex-pf °~νσ-\ где ν0 — частота колебаний решетки, а. I'—
кТ

среднее расстояние между препятствиями, прорыв которых определяет
скорость распространения трещины. Хотя рассматривается термически
активированный процесс, вопрос о возможной величине Uo обходится,
и для оценок принимаются завышенные значения Uo, найденные в работе 5 4

без учета предэкспоненциального множителя.
Несколько иные, предполагающие дислокационный механизм, оценки,

в которых учитывается энергетическая выгодность раскрытия трещины,
развиты в работе в 0 . Здесь рассматриваются поликристаллические образ-
цы и принимается, что имеет место концентрация напряжений в прослой-
ках между зернами толщины I—10~в см, причем имеется в виду случай,
когда размер зерен d>Z. После релаксации напряжений, в результате
скольжения и концентрации упругой энергии в прослойке, в последней

возникают повышенные напряжения σ1=σ I/ j . Показывается, что раскры-

тие трещины энергетически выгодно только при σ>.Ζ?Γ—т-1 *, где Ε — мо-

дуль упругости *). Еслиа>2?1/ -=, напряжение в устье трещины превыша-

ет теоретическую прочность и развитие трещины в идеально упругом теле

должно происходить со скоростью звука. Когда же σ лежит в пределах:

) < ° " < ^ ( ) возможен флуктуационныи рост трещины с малон

скоростью. Рост трещины при этом энергетически выгоден, но так как
напряжение ниже критического, то необходимы тепловые флуктуации для
осуществления роста. В данной работе рост трещины рассматривается как
обусловленный перенапряжениями и осуществляемый с помощью тепловых
флуктуации последовательный локальный разрыв связей между атомами
или отрыв атомов друг от друга, при котором преодолевается «теоретиче-
ская» прочность. Для величины долговечности под нагрузкой получена
формула

у ГТ , ^

(8)

что принимается как согласующееся с экспериментальными результата-
ми S3, 54_ Однако в работе60 игнорируется, что для ΐ 0 при расчете получи-
лось значение

2

0 период колебаний решетки, т. е. что предэкспо-
ненциальный множитель содержит (кТ)2. Энергия активации процесса
разрушения, если ее определять по опытным данным с помощью формул (8)
и (8а), уже не будет совпадать со скрытой теплотой испарения, как это-
найдено в s3> и . Положительным результатом работы60 является установ-
ленная здесь зависимость γ от d. Именно, получено γ = б8 у —f-, т. е.

ч т о подтверждается экспериментальными данными, полученными
при исследовании долговечности у металлов и сплавов с разной величиной
зерна61. Этот результат в данном расчете, по-видимому, является следстви-
ем предположения о концентрации напряжений в прослойках. Аналогич-
ное соотношение между пределом прочности (при кратковременных

*) Принимается оценочное значение поверхностного натяжения α~£δ.
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статических испытаниях) и размером зерна следует из модели Стро (в пред-
положении, что скопления дислокаций останавливаются границами зерен)
и подтверждается на опыте (ср. 8 0>8 4). Заметим, что в работе 6 0 не рассма-
тривается конкретный дислокационный механизм возникновения
перенапряжений и форма осуществления тепловой флуктуации. Не дается
сравнительная оценка величины энергии активации для предполагаемого
и других флуктуационных процессов. Между тем, при развитии трещины
путем отрыва связей между атомами разрушается только малая часть
связей каждого атома с его соседями и следовало бы ожидать, что энер-
гия активации должна быть существенно меньше величины скрытой
теплоты испарения на атом, соответствующей разрыву всех связей.
В указанном случае энергия активации не должна совпадать также с энер-
гией активации самодиффузии.

Область температур и напряжений, в которой может быть справедлив
механизм разрушения, отвечающий расчету 6 0, нуждается еще в уточне-
нии. То же относится и к другим указанным выше механизмам разру-
шения.

Хотя нет сомнений, что при пониженных температурах образование
и подрастание трещин происходит с помощью некоторого дислокацион-
ного механизма (при участии тепловых флуктуации), выяснение этого
механизма нельзя еще считать законченным. Решающим здесь было бы
непосредственное, например, электронно-микроскопическое наблюдение
возникающих эффектов взаимодействия дислокаций и образующихся
трещин.

В настоящее время уже известен ряд интересных наблюдений, выпол-
ненных с помощью оптического микроскопа, где, однако, зафиксировано
появление лишь сравнительно крупных трещин.

В работах 90~92 исследовано развитие пор и трещин на границе
бикристалла меди, под действием приложенных параллельно границе
напряжений сдвига. Обнаружено, что относительная площадь образую-
щихся пор и трещин (по отношению к площади границы) пропорциональна
величине деформации скольжения по границе (смещения двух частей
бикристалла). Коэффициент пропорциональности не зависит от темпера-
туры опыта (в интервале 650—900° С). Авторы полагают, что это наблюде-
ние исключает возможность образования пор и трещин путем конденсации
вакансий, и связывают появление пор и трещин с наличием ступенек
(порогов) на границе, существующих в исходном состоянии или возникаю-
щих в результате пластической деформации в половинках бикристалла
(имеется' в виду скольжение по кристаллографическим плоскостям,
наклоненным к границе). Последнее объяснение предложено в работе94.
Однако, поскольку величина «скольжения по границам зерен» зависит,
как известно (при данном приложенном напряжении), от обратной абсо-
лютной температуры по экспоненциальному закону*), такая же темпе-
ратурная зависимость получается по результатам работ 91~93 для относи-
тельной площади пор и трещин, что само по себе отнюдь не исключает
вакансионного механизма. Количественные данные о температурной зави-
симости величины смещения («скольжения») по границе бикристалла
в работах 91~93 не приводятся. Нет также данных о зависимости смещения
от взаимной ориентации зерен (половинок) бикристалла. Микроскопичес-
кая картина деформации в зернах не исследована.

*) Величина так называемого «скольжения по границам зерен» связана линейной
зависимостью с удлинением при ползучести 97. Согласно Э8 смещение зерен относи-
тельно друг друга по границе является главным образом следствием неодинаковой
деформации зерен по обе стороны границы.



ДЬФФУЗИЯ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ТВЕРДЫХ ТЕЛ 541

Некоторые существенные микроскопические наблюдения над образо-
ванием трещин сделаны для случая деформированных монокристаллов
цинка. Так, Гилман обнаружил у Zn появление трещин в плоскостях
скольжения (являющихся здесь также плоскостями спайности), что не
может быть объяснено действием остановленного линейного скопления
дислокаций, так как нормальное напряжение на плоскость скольжения,
обусловленное скоплением, равно нулю. Для истолкования этого эффек-
та была предложена модель, согласно которой трещина образуется при
разрыве вертикальной (перпендикулярной к плоскости скольжения) дис-
локационной стенки, когда часть ее задерживается препятствием (напри-
мер, границей блока), а другая часть смещается под действием приложен-
ного напряжения.

Выяснению процесса развития трещин в нагруженных телах способ-
ствуют наблюдения над поведением тел в присутствии адсорбционно ак-
тивных сред, уменьшающих величину поверхностного натяжения, что
приводит к увеличению размера получающихся трещин. Изучая микроско-
пически развитие трещин в амальгамированных кристаллах цинка, Рожан-
ский 9 4 ' 9 5 обратил внимание на изгиб плоскостей скольжения, благодаря
которому в этих плоскостях под действием остановленного скопления
дислокаций легко возникают трещины, образующиеся в самой голове
скопления (как и при механизме Гилмана), а не впереди скопления, что
должно иметь место для линейного скопления по расчету Стро. По наблю-
дениям Рожанского, такие трещины, образуясь в близких к параллель-
ным «плоскостях» скольжения, легко объединяются, что и влечет за собой
разрушение кристалла. Расчет условий возникновения трещин в плоско-
сти скольжения, когда скольжение развивается по искривленным (изогну-
тым) плоскостям, приведен в недавно опубликованной работе Инденбо-
ма 9 6 , где рассматриваются также и другие механизмы образования
трещин.

В работе 7 ? исследовалось появление трещин в разноориентирован-
ных амальгамированных кристаллах цинка, растянутых до различной по
величине деформации, и сделан вывод, что на начальной стадии трещина
образуется под действием деформационных неоднородностей (незавершен-
ных сдвигов или скоплений дислокаций), т. е. основная роль принадлежит
приложенному скалывающему напряжению. Когда действующее нормаль-
ное напряжение достигает значения, при котором трещина теряет устой-
чивость и становится способной к росту по механизму Гриффитса, насту-
пает второй этап развития трещины, быстро заканчивающийся разрывом.
В данной работе изучались также картины сколов, возникающих при
хрупком разрыве амальгамированных монокристаллов цинка. К толко-
ванию наблюденных картин привлечены представления о преобладающей
роли краевых или винтовых дислокаций в процессе формирования тре-
щины разрушения. Однако полученные заключения не распространены
пока на эффекты температурно-скоростной зависимости хрупкого разру-
шения, как и упомянутые выше результаты других микроскопических
исследований.

Что касается макроскопических закономерностей, то основной инте-
рес здесь представляет сравнение с опытом предэкспоненциального мно-
жителя в формуле для τ, так как значение экспоненциального выражения
формально одинаково при разных моделях и механизмах. Опыт показы-
вает 4 7 , что для ряда металлов значения 1η τ + 3 In σ при средних и высоких
температурах линейно зависят от σ (рис. 5), что соответствует диф-
фузионному механизму подрастания трещин. Нужно, впрочем, заметить,
что еще совершенно не разработана дислокационная теория долговеч-
ности под нагрузкой, учитывающая эффект переползания дислокаций.

-J УФН, т. LXXY1, вып. 3
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Возможно, что и ей отвечает зависимость 1η(τσ3)~Ασ, наблюдаемая на
опыте.

В пользу диффузионного механизма подрастания трещин при сред-
них и высоких температурах свидетельствуют данные об измерении долго-
вечности под нагрузкой у предварительно наклепанных или по иным при-
знакам неравновесных в исходном
состоянии (например, электролити-
ческих) образцов. Как показывают
данные6 2, приведенные на рис. 6,
наибольшую долговечность (проч-
ность) обнаруживают при повышен-
ных температурах отожженные об-
разцы, наиболее близкие к состоя-
нию термодинамического равновесия.
Прочность (и долговечность) пони-
жены у наклепанных и особенно
сильно у электролитических образ-
цов, у которых при средних и вы-
соких температурах, как хорошо
известно, ускорены все диффузион-
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Рис. 5. Зависимость 1ητ-]-31ησ от на- Рис. 6. Зависимость In г от σ для образ-
пряжения σ для образцов Си и Νι 4 7 · цов Си при "различных температурах6 2.
1— Νι, 900°; 2 — Ni, 1100°; 3 — Си, 900°,

4—Си, 1040°.
1 — Отожженные образцы, 2 — деформи-
рованные при комнатной температуре на
20%; 3—деформированные на 50%,

4 — электролитические образцы

ные процессы благодаря возникновению большого числа избыточных
вакансий при «залечивании» решетки. В области температур, где действи-
телен дислокационный механизм «длительного» I разрушения, следует,
наоборот, ожидать повышения долговечности (и прочности) после наклепа.

IV. ДИФФУЗИОННАЯ ПОЛЗУЧЕСТЬ

Впервые Я. И. Френкель4 2 указал на то, что в кристаллических твер-
дых телах при высоких температурах под действием внешних сил может
возникать остаточная деформация путем «вязкого течения», подобного
течению вязкой жидкости и осуществляющегося в результате последова-
тельных флуктуационных перемещений отдельных атомов, т. е. путем
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диффузионного процесса. Эта деформация должна иметь место при любом
малом, отличном от нуля, приложенном напряжении, т. е. для нее харак-
терно отсутствие предела текучести, всегда имеющего место для деформа-
ции, связанной с перемещением дислокаций. При деформации, осущест-
вляемой путем «вязкого течения», не возникает упрочнение. Деформация
должна развиваться с постоянной скоростью V, пропорциональной вели-
чине приложенного напряжения: F = — , где η — коэффициент вязкости.

При вязком течении тело может изменить свою форму, но кристаллическая
структура его остается неизменной, поэтому поведение его под действием
внешних сил должно также сохраняться неизменным, независимо от
величины предшествовавшей деформации. Однако сказанное относится толь-
ко к телам, находящимся в состоянии термодинамического равновесия,
или к телам, в которых это равновесие устанавливается весьма быстро.
Практически у кристаллических тел, нагреваемых до высоких температур,
при которых может возникать вязкое течение, всегда имеется «предысто-
рия», с которой связано наличие тех или иных дефектов кристаллической
решетки, что оказывает влияние и на ход процессов вязкого течения.
Существенно, что при высоких температурах у кристаллических тел разви-
ваются процессы «залечивания» неравновесных дефектов и приближения
к термодинамическому равновесию. Френкель разработал представления
о вязком течении применительно к явлению спекания, наблюдаемому при
высоких температурах у спрессованных порошков кристаллических тел
и осуществляющемуся путем деформации вязкого течения под действием
капиллярных сил. Нужно подчеркнуть, что в основе вязкого течения, по
Френкелю, лежит диффузионный механизм. Это определяется связью
между коэффициентом вязкости и коэффициентом самодиффузии, выража-
емой формулой

η ΚΓΙ? ' \ J

где L — некоторый характеристический размер тела. Формула (9) являет-
ся весьма общей и получается из сопоставления дифференциальных урав-
нений вязкого течения и диффузии, независимо от вида напряженного
состояния. В приведенной форме она относится к кристаллическим телам.
Аналогичное соотношение имеет место для жидких (аморфных) тел
1 D6 „ ,„. , s

— — jj,- Оно получается из (У), если положить L—o.
К сожалению, до последнего времени в литературе, особенно техниче-

ской 6 3, можно встретиться с большим количеством недоразумений по этому
вопросу. Рассматриваются как «независимые» разные «теории спекания»,
основанные на представлениях об объемной диффузии, миграции вакан-
сий и т. п., которые, по существу, не отличаются от теории спекания Френ-
келя. При этом объявляется, что наличие большого числа разных теорий
спекания обусловлено якобы большой сложностью явления, которое не
может быть описано в рамках одной теории. В действительности основной
процесс, происходящий при спекании твердых тел,— это диффузионная
ползучесть (по Френкелю, вязкое течение). Наблюдаемые у тел, подверг-
нутых спеканию, сопутствующие явления (рекристаллизация, диффузия
по границам зерен, испарение и конденсация из газовой фазы, гетеродиф-
фузия в случае неоднокомпонентных систем и др.), как и само спекание,
представляют собой процессы приближения системы к термодинамическо-
му равновесию и осуществляются с помощью диффузионного механизма
или аналогичных эффектов, обусловленных тепловыми флуктуациями. Не
останавливаясь здесь на вопросе о закономерностях спекания, освещение
которых можно найти в других источниках 4 4, укажем лишь, что

10*
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в реальных случаях эти закономерности осложнены отклонениями от тер-
модинамически равновесного состояния кристаллической решетки, имею-
щими место у крупинок дисперсных порошков, подвергаемых спеканию.
Это сказывается, главным образом, на повышенной скорости диффузионных
процессов, обусловленной наличием большого числа избыточных вакан-
сий, и на постепенном уменьшении этой скорости по мере приближения
к состоянию термодинамического равновесия.

Экспериментальное исследование закономерностей диффузионной
ползучести (вязкого течения) путем наблюдения эффекта спекания затруд-

нено в связи с тем, что не-
25Y—W ι | j Ι ι Ι f— h возможно исключить действие

капиллярных сил в процессе
нагревания, когда меняется
состояние тела (происходит
приближение его к равнове-
сию). Поэтому представляют
больший интерес опыты, в
которых наблюдается вязкое
течение тел (литых металлов
и сплавов, а также метал-
локерамических тел) под дей-
ствием внешних сил. Резуль-
таты таких опытов позволили
более детально выяснить
основные особенности про-
цесса чисто диффузионной
ползучести, возникающей при
высоких температурах.

Внешне закономерности
диффузионной ползучести,
например, у поликристалли-
ческих металлов, сходны с за-
кономерностями ползучести,

обусловленной движением или переползанием дислокаций. Кривая зави-
симости скорости ползучести от времени также соответствует в этом слу-
чае наличию трех стадий: 1) неустановившейся, затухающей ползучести,
2) установившейся ползучести и 3) ускоренной ползучести, заканчиваю-
щейся разрывом. Однако происхождение этих стадий в данном случае
сильно отличается от имеющего место при дислокационной ползучести.
Так, оказывается, что первая стадия целиком обусловлена исходной
неравновесностью образцов. После предварительного высокотемператур-
ного отжига первая стадия полностью исчезает (рис. 7), и ползучесть
с момента включения нагрузки осуществляется с постоянной скоростью,
которая у предварительно достаточно хорошо отожженных образцов
оказывается строго пропорциональной приложенному напряжению, чего
и следует ожидать по теории вязкого течения Френкеля. Завышенная
и затухающая скорость ползучести на первой стадии у неотожженных
образцов явно обусловлена повышенной скоростью диффузионного про-
цесса, вызванной, вероятно, наличием избыточных вакансий, возникаю-
щих при «залечивании» дефектов решетки. Можно искусственно вызвать
появление «первой стадии» при диффузионной ползучести путем холодного
деформирования (наклепа) у хорошо отожженных образцов (рис. 8).
Интересно отметить, что по отношению к влиянию наклепа и отжига
ползучести диффузионная и дислокационная обнаруживают противо-
положные эффекты. После наклепа дислокационная ползучесть оказывается

Рис. 7. Кривые ползучести (зависимость удлине-
ния Mil от времени г) при 1000° С под нагрузкой
σ= ΙΟ Γ/мм2 у образцов Си, прошедших предвари-
тельный отжиг разной продолжительности θ

при 1000° С.
ί— ί = 0; 2 — θ = 1 5 л о т ; 3 — 6 = 1 час; 4 — θ =

= 4 часа Е0.
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на первой стадии уменьшенной, а диффузионная увеличенной и ;
наоборот, после отжига дислокационная ползучесть на первой стадии уси-
ливается, а диффузионная, как уже отмечалось, исчезает.

Процессы, вызывающие увеличение концентрации вакансий (против
равновесной), неизменно влекут ускорение диффузионной ползучести,
особенно значительное на первой стадии. Так, в неоднородной системе,
состоящей из зерен взаимно диффундирующих металлов (например, спрес-
сованные смеси порошков металлов Ni и Си), где при нагреве возникает
неодинаковая парциальная гетеродиффузия, сопровождаемая появле-
нием значительного количества избыточных вакансий, наблюдается очень
резко выраженная первая
стадия диффузионной пол-
зучести 6 0 .

Следует отметить, что
у неравновесных по несколь-
ким различным признакам
кристаллических тел, в част-
ности, у обладающих искаже-
ниями кристаллической ре-
шетки, неоднородностью со-
става, пористостью и т. п.
металлов и сплавов, к кото-
рым приложены внешние си-
лы, идут при высоких темпе-
ратурах различные диффу-
зионные процессы приближе-
ния к термодинамическому « ββ щ
равновесию, осуществляю- t,min
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Рис. 8. Зависимость Al/l от времени испытания ί
при ползучести у образцов Fe 8 4 .

1 — При 900° С после предварительного нагрева до
1250° С; 2 — при 900° С после предварительного на-
грева до 1250° С-[-деформация при комнатной темпера-
туре на 2%; 3 — при 900° С после предварительного
нагрева до 1250° С + деформация при комнатной
температуре на 10%; 4 — при 1200° С после предва-
рительного нагрева до 1250° С + деформация прв
комнатной температуре на 10%; δ — при 1200° С
после предварительного нагрева до 1250° С. Пункти-
ром показана кривая ползучести для образца испы-
танного при, 900° С без предварительного отжига

_ Всюду σ=100 Γ 1мм2.

щиеся с помощью одного
и того же «вакансионного»
механизма. В связи с этим
скорость указанных процес-
сов зависит от одновремен-
ного осуществления других
сопутствующих процессов.
В частности, наблюдается
явление ускоренного «восста-
новления под нагрузкой».
В условиях протекающей
ползучести быстрее замедляются процессы спекания, 'гетеродиффузии и
др., в связи с тем, что быстрее удаляются избыточные вакансии, прини-
мающие участие в осуществлении процесса ползучести 6 5 .

Таким образом, экспериментальные исследования диффузионной
ползучести при высоких температурах позволяют установить ряд «нерав-
новесных» эффектов, оказывающих влияние на поведение тел, и выяснить
изменение условий приближения системы к равновесному состоянию, когда
в ней осуществляются эффекты вязкого течения.

Нужно заметить, что пока не достигнуто полностью равновесное
состояние системы, наблюдаемые закономерности ползучести (вязкого
течения) отличаются от ожидаемых. Так, у не вполне равновесных образ-
цов скорость установившейся ползучести пропорциональна ок, причем
&>1, к-—-1,3—1,5; лишь в случае хорошо отожженных образцов имеет
место значение й = 1 . Вычисляемое по данным о величине η значение
коэффициента самодиффузии D=Doex-p(—Uo/kT) также оказывается
завышенным, причем величина UQ — энергии активации — получается
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заниженной и лишь для весьма хорошо отожженных образцов Uo дости-
гает значения, соответствующего определяемому непосредственно в опытах
по самодиффузии50'64.

Помимо неравновесных эффектов, которыми отличается ползучесть
.кристаллических тел от наблюдаемой у аморфных (жидких) тел, необ-

ходимо отметить еще одно явле-
н и е > с п е Ц и Ф и ч е с к о е Д л я Дефор-
мации диффузионной ползучести
у кристаллов. Это явление так
называемого «последействия».
При снятии нагрузки у образца,
подвергнутого ползучести при
высоких температурах, наблю-
дается 6 6 деформация обратного
знака некоторой величины π,
зависящей от напряжения и тем-
пературы, при которых осущест-
влялась ползучесть. Закономер-
ности, обнаруживаемые для
величины деформации после-
действия π, следующие. При
данной температуре величи-
на π пропорциональна скорости,
предшествовавшей ползучести,
независимо от того, изменялась
ли скорость ползучести в ре-
зультате приложения напряже-
ния разной величины или в
связи с проведением предвари-
тельного отжига, приближав-
шего образцы к состоянию тер-
модинамического равновесия,
в опытах, когда величина при-
ложенного напряжения сохра-
нялась постоянной (рис. 9, а
и б). Если приложенное на-
пряжение сохраняется постоян-
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Рис. 9. «^Зависимость" величины последей-
ствия я (1) и отношения jt/F (F—чжорость
ползучести) от напряжения σ у образцов Си,
испытывавшихся при 850° С при четырех зна-
чениях приложенного напряжения: 32, 61,89 и
111 Г/лшгее. б) Отношение n/V У образцов Си
в зависимости от времени θ предварительного
отжига при 1040° С (температура испытания

8 5 0 ° С 3 0 Г / 2 ) 6 в

ным и меняется температура
образца (а с ней, конечно, и
скорость ползучести, растущая
при повышении температуры), то
наблюдаемая величина после-
действия оказывается умень-
шающейся при повышении тем-
пературы (стремится к нулю
в точке плавления; рис. 10).

Если подобрать при изменении температуры величину приложенного на-
пряжения так, чтобы сохранить скорость ползучести, то наблюдается
величина деформации последействия π, пропорциональная приложенному
напряжению (рис. 11). Отношение величины деформации последействия я
к величине деформации ползучести Δ/ стремится к единице при Δ/—>0
и затем спадает, сначала весьма быстро, а затем более медленно (рис. 12).
Эти закономерности согласуются с толкованием диффузионного механиз-
ма ползучести при однородном напряженном состоянии в 8, согласно кото-
рому удлинение тела после деформации ползучести при растяжении проис-
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ходит путем постепенного диффузионного заполнения атомами дополни-
тельных атомных плоскостей, расположенных между основными плоско-
стями кристалла, перпендикулярными к направлению растяжения. Допол-
нительные плоскости застраиваются за счет атомов, уходящих с боковых

50
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Р и с . 10. Т е м п е р а т у р н а я зависимость величины я
последействия образцов Си ( σ = 3 0 Г/мм2, темпера-

т у р а и с п ы т а н и я 850, 900, 950 и 1000° С ) 6 6 .

поверхностей образца. На начальной стадии удлинения ползучести вна-
чале под действием приложенного напряжения возникают двумерные
зародыши новых плоскостей, являющиеся в большинстве своем весьма

50χ-π

30

w ~7
л

Рис. 11 Зависимость JT при Рис. 12. Зависимость отношения π/Δ Ζ от
разных температурах (в случае величины деформации ползучести прир ( у

от напряжения
(Си) 6 6

дефрмации ползучести при
постоянной температуре (900° С) для раз-
ных значений приложенного напряжения

1 —• 25, 2 — 50, 3 — 100, 4 — 150 Г /мм" 66.

неустойчивыми. Достаточно снятия приложенного напряжения, чтобы
вызвать осуществляющееся диффузионным путем «рассасывание» этих
зародышей. При значительном развитии удлинения ползучести доля таких
зародышей сначала резко, а потом более постепенно, уменьшается.
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Зародыши, достигшие макроскопического размера, т. е. выросшие до
величины участков, площадь которых того же порядка, что и площадь

-0,001

Врвмя, мин

Рис. 13. Кривые ползучести А1 высокой чистоты при 920° К (647° С)
под действием приложенных напряжений от 2,24 до 28,5 Г/мм2 6 ? .

сечения зерна, будут сохраняться и после снятия нагрузки. Однако под
действием приложенной нагрузки все время возникают новые малоустой-

чивые зародыши, «рассасывание» кото-
рых при разгрузке и обусловливает эф-
фект последействия.

Значительный интерес представ-
ляет экспериментальное изучение
ползучести при высоких температурах
у монокристаллов или крупнокристал-
лических тел, где легче непосредственно
наблюдать структурные изменения,
сопровождающие деформацию. Подоб-
ных исследований пока немного. В ра-

0
б,Г/ммг

30

боте 6 7 изучалась ползучесть при растя-
жении крупнокристаллических образ-
цов алюминия (плоские ленты толщиной
2,5 мм), имевших средний размер зерна
(в плоскости ленты) — 3,3 мм. Опыты
велись при предплавильных темпера-
турах (920° К—647° С); приложенное
напряжение менялось от 2,24 до-
28,5 Г/мм2 (2,8-36,55 ф/дм2). Наблюда-
лась почти постоянная скорость ползу-
чести при каждом из приложенных на-

пряжений (рис. 13). При самых низких приложенных напряжениях имело-
место не удлинение, а наоборот, сжатие образца, что объясняется действием
сил поверхностного натяжения, под влиянием которых образец имеет
тенденцию стать изомерным, причем длина его сокращается. Опыты велись
на воздухе и образец был покрыт тонкой окисной пленкой, так что эффект
обусловливался поверхностным натяжением А12О3 и межфазным поверх-
ностным натяжением на границе А1—А1„О3. Зависимость скорости ползу-
чести V от приложенного напряжения показана на рис. 14. F > 0, начиная
от напряжения 3,2 Г/мм2. До напряжения величины 10,4 Г/мм2 получи-

Рис. Г 14. Зависимость скорости
ползучести V от приложенного на-
пряжения σ у А1 высокой чистоты

при 647° С «.



ДИФФУЗИЯ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ТВЕРДЫХ ТЕЛ 549

лась линейная связь между V и величиной приложенного напряжения σ.
При более высоких напряжениях V растет примерно пропорционально
четвертой степени σ. Путем наблюдения изменения скорости ползучести
при внезапном повышении температуры была определена энергия актива-
ции процесса, оказавшаяся равной Uo = 35,5 ккал/г-молъ, т. е. совпавшая
с энергией активации самодиффузии у алюминия. Величина Uo оказалась
не зависящей от приложенного напряжения. Рентгенографически было
показано, что после деформации под напряжением 8 Г/мм2 при темпера-
туре 647° С не возникает какого-либо «астеризма» пятен лауэграммы, т. е.
не возникает рентгенографически заметных структурных изменений после
деформации. В связи с окислением поверхности не удалось наблюдать
микроскопически следов скольжения. Сравнивая наблюденную скорость
ползучести при малых напряжениях (σ ·< 10,4 Г/мм2) с рассчитанной по
формуле, отвечающей модели Херринга,

т , 10/ 4л;

3 V 3L8 J ВТ '

где L — линейный размер зерна, R — газовая постоянная, N — число
Авогадро, б3 — атомный объем и D — коэффициент самодиффузии, авто-
ры установили, что расчетная скорость ползучести примерно на три
порядка меньше экспериментальной. Отсюда они сделали заключение, что,
несмотря на получившееся при низких напряжениях совпадение имеющих
место закономерностей с ожидаемыми для вязкого течения, наблюдав-
шаяся ими при высокой температуре под действием малых напряжений
ползучесть имеет другое происхождение и не обусловлена вязким течени-
ем. В этом заключении их укрепили контрольные опыты по наблюдению
ползучести у монокристалла алюминия при 647° С под напряжением
7,2 Г/мм2, в которых обнаружилась деформация ползучести той же вели-
чины, что и у поликристалла, между тем как по теории Херринга 6 9 (см.
ниже) эффект диффузионной ползучести обусловлен наличием границ зерен
и в монокристалле не должен иметь места. В контрольных опытах было
установлено также противоречащее теории Херринга равномерное удли-
нение поликристаллического образца (отсутствие преимущественного
удлинения вблизи границ зерен). Наконец, один из аргументов, свидетель-
ствующий, по мнению авторов, против того, что высокотемпературная
ползучесть представляет собой вязкое течение,— это наличие «последей-
ствия» (деформации обратного знака, возникающей при разгрузке), кото-
рое наблюдалось также в их опытах.

Экспериментальные данные, полученные в работе67, представляют
большой интерес, но толкование их, по-видимому, основано на ряде недора-
зумений. Прежде всего надо отметить недоразумения, связанные с теори-
ей Херринга. Согласно этой теории диффузионная ползучесть в поликри-
сталле, подвергнутом чистому сдвигу, развивается в связи с изменением
химического потенциала атомов на границах зерен под действием прило-
женного напряжения. Величина этого изменения составляет σ^δ3, где
б3 — атомный объем, а σ_]_— нормальное напряжение, перпендикулярное
к границе. На границах, подвергнутых растяжению, химический потен-
циал уменьшен, на границах, подвергнутых сжатию,— увеличен, в связи
с чем первые границы являются «стоками» для атомов, а вторые —«источ-
никами». Наличие источников и стоков на границах зерен приводит к появ-
лению градиентов химического потенциала и диффузионных токов атомов
внутри зерен от сжимаемых границ к растягиваемым (рис. 15). В результа-
те размеры зерен в направлениях, в которых имеет место сжатие, долж-
ны уменьшаться, а в направлении растяжения увеличиться. Вблизи
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растягиваемых границ должны наращиваться новые слои атомов, диффун-
дирующих от сжимаемых границ.

Теория Херринга не является исчерпывающей и во многих отноше-
ниях несовершенна. В этой теории пренебрегается межфазной поверхност-
ной энергией на границах зерен, которая может отличаться на разных
границах, и не учитывается возможное увеличение этой энергии при
изменении формы зерен. Не учитываются эффекты, связанные с неодно-
родностью потока атомов вдоль поверхности границ и с постепенным нара-
щиванием новых слоев атомов параллельно границам *). Не выяснено,
жаким условиям должна удовлетворять граница, чтобы она могла быть

«источником» или «стоком» (какой минималь-
ный угол дезориентации соседних зерен для
этого необходим). Кроме того, в теории рас-
сматривается только наращивание новых
атомных слоев вблизи растягиваемых границ
зерен и не учитывается возможность встройки
новых атомных плоскостей между основными
плоскостями внутри зерен (вдали от гра-
ниц). Что касается формулы (10), связыва-
ющей скорость ползучести с величиной
приложенного напряжения σ, то эта формула
с точностью до численного коэффициента
является справедливой, независимо от при-
нятой конкретной модели осуществления
диффузионной ползучести. Она, по существу,
не отличается от формулы (9) и получается,
на что уже указывалось выше, весьма общим
путем — из сопоставления уравнений диф-
фузии с уравнениями вязкого течения. Со-
гласно этой формуле скорость ползучести

монокристалла и поликристаллических образцов в опытах, выполненных
в работе 6 7, и должна была получиться одинаковой, так как эта скорость
практически определяется некоторым минимальным линейным размером
•образцов. Таким размером являлась в опытах 6 7 толщина ленты (2,5 ли),
которая и у поликристаллических образцов была меньше других линей-
ных размеров зерен (—3,3 мм). Заметим, что по смыслу теории Херринга
ползучесть может быть связана не только с внутренними, но и внешними
границами зерен, так как последние тоже являются «источниками» и «сто-
ками» для атомов. Поэтому приведенное выше заключение отнюдь не
противоречит теории Херринга.

Другим источником недоразумений в работе 8 7 был неучет неравно-
весных состояний, сохраняющихся даже при предплавильных температу-
рах у недостаточно хорошо отожженных образцов. Это сказалось в
•опытах 6 7 на сохранении некоторого, хотя и небольшого участка неустано-
вившейся ползучести, а также на завышении наблюдаемой скорости ползу-
чести против расчетной. Нужно заметить, что полученное в в 7 завышение
этой скорости очень велико. В ряде других работ (см. например,70) отмеча-
лись лишь расхождения в пределах одного порядка величины, что при
качественных оценках, даваемых теорией **), не может рассматриваться как
существенное противоречие. Отрицательную роль сыграла в работев 7

невозможность микроскопического исследования поверхности образцов

Рис. 15.

*) Эти эффекты обусловливают «последействие».
**) На приближенный характер результатов теории указывает и сам Херринг

в работе 6 9.
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в связи с окислением, что лишило авторов возможности сопоставить состоя-
ние поверхности после деформации при низких напряжениях, соответству-
ющих вязкому течению, и при более высоких напряжениях, когда наблю-
даемая зависимость V от σ согласуется с ожидаемой по Виртману при
осуществлении механизма переползания дислокаций.

В работе71, где выполнялось исследование структурных изменений
после ползучести у монокристаллов меди при предплавильных темпера-
турах (1050° С), было обнаружено, что структурные изменения при низ-
ких (в данном случае < 30—50 Г/мм2) и более высоких напряжениях суще-
ственно различны. При повышенных напряжениях на поверхности образ-
цов наблюдаются «следы скольжения» (рис. 16) и имеет место астеризм

Рис. 16. Следы скольжения после высокотемпературной ползучести
у однокристальных образцов С и 7 1 (хЮ).

Температура испытания 1050° С. α) σ=100 Г/л,м2, длительность растяжения 6=
= 6 час, ε=20%; б) σ=200 Г/мм2, 0 = 6 мин, 8=10%; в) σ=560 Г/ммг, θ = 1 мин,
8=40%; (α), б), в) направление растяжения близко к [100]); г) σ=200 Г}мм2,

θ=2 часа, 8=10%; направление растяжения близко к [110].

лауэграмм, в то время как при низких напряжениях после достижения
деформации той же величины (до 10%) следы скольжения совершенно
отсутствуют, а пятна лауэграмм не только не обнаруживают астеризма, но,
наоборот, становятся более четкими и острыми. Необходимо отметить, что
следы скольжения после деформации при столь высоких температурах
удается наблюдать только по «ступенькам» на нетронутой поверхности.
После шлифовки и последующего травления наблюдать следы скольжения
не удается, в отличие от случая деформации при низкой температуре.
По-видимому, дислокации, движение которых обусловило появление следов
скольжения (при повышенных напряжениях), достаточно быстро «рассасы-
ваются» при столь высоких температурах. Отметим, что после деформации
ползучести при высоких температурах и низких напряжениях на поверх-
ности однокристальных образцов меди наблюдается своеобразное явление
(рис. 17) — возникновение поперечных направлению растяжения (неза-
висимо от кристаллографической ориентации образца) местных углубле-
ний —• «канавок», глубиной до 15 мк. Появление этих канавок, по-видимо-
му, связано с неравномерным уходом атомов с поверхности вглубь тела
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при диффузионной ползучести, что легко объяснить. Тепловая флуктуа-
ция, требуемая для удаления с поверхности вглубь тела атома, располо-
женного по соседству с вакансией (получившейся на месте уже удаливше-
гося атома), меньше, чем в случае атома, все соседи которого занимают
свои позиции. Раз начавшееся удаление атомов на каком-то участке
поверхности будет развиваться на этом участке предпочтительнее, чем на
других. Возможно, конечно, что некоторую роль в явлении образования

Рис, 17. Развитие поперечных «канавок» при высокотемпературной
ползучести у однокристальных образцов Сп7 1 (χ 10).

Температура испытания 1050° С. α) σ=20 Г/мм2, длительность растяжения θ =
=45 час, ε = 1 0 % ; б) σ = 25 Г/мм2, θ=28 час, ε = 7 % ; β) σ=30 Г/мм2, β=35 час,

8 = 10%; г) σ=15 Г/мм2, θ = 50 час, ε = 3 % .

«канавок»играютикакие-нибудь эффекты местной неоднородности. В рабо-
т е 7 1 проверялось, нельзя ли объяснить отсутствие следов скольжения
после деформации при низких напряжениях длительностью пребывания
образца при высоких температурах в том случае, когда осуществляется
деформация большой величины, требующая соответственно продолжитель-
ного пребывания образца под действием нагрузки. С этой целью образцы,
у которых получились следы скольжения (под действием повышенных
напряжений), подвергались дальнейшему длительному отжигу (25—30 ча-
сов) при той же температуре (1050° С), при которой велось деформирова-
ние образцов. Никакого изменения возникшей при деформации картины
следов скольжения после отжига не получилось. Таким образом, пред-
положение, что деформация при малых нагрузках также осуществляется
путем скольжения, но "следы скольжения устраняются (рассасываются)
в результате длительного пребывания при высокой температуре, не
подтверждается. При высоких температурах и малых приложенных
напряжениях, по-видимому, наблюдается деформация чисто диффузион-
ного типа, отвечающая вязкому течению, с теми особенностями, которые
присущи твердому телу в связи с последовательной застройкой при этой
деформации атомных плоскостей кристаллической решетки и в связи
с возможным наличием у кристаллических твердых тел, даже при пред-
цлавильных температурах, остаточных эффектов неравновесных состояний,
влекущих ускорение диффузионных процессов.
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Заслуживают быть отмеченными наблюденные недавно проявления
диффузионной ползучести у неметаллических тел. Исследование очень
чистой плотноспеченной (беспористой) окиси алюминия в области темпе-
ратур 1400—1800° С показало 10°, что у этого материала скорость ползуче-
сти р а с т е т при указанных температурах с уменьшением размера зер-
на d (в интервале размеров 6—36 мк прослежено количественно, а для
больших размеров 60—125 мк подтверждено лишь качественно в связи
с трудностью точно измерить получающиеся малые скорости ползучести).
Такая зависимость противоположна ожидаемой в случае дислокационной
ползучести. Высокая чистота образцов и полученное у них сравнительно
небольшое падение предела прочности при повышении температуры
(в указанном выше интервале) гарантировали, что эффект не связан с «раз-
мягчением» аморфных прослоек на границах зерен, что часто имеет место
у обычных керамических материалов технической чистоты. Оказалось,
что скорость ползучести V линейно связана с приложенным напряжением σ
и обратно пропорциональна квадрату диаметра зерна d:

nj-ψ' < 1 О а )

В то же время у монокристаллов А12О3 (сапфир) при температурах
1400—1500° С наблюдены проявления деформации ползучести лишь при
более высоких напряжениях, причем найдено, что V~am, где т—4. Эта
ползучесть, по-видимому, дислокационного происхождения (возможно,
связанная с переползанием дислокаций).

Сопоставляя соотношение(Юа) с формулой ХеррингаК-~10 D6sa/f

и приняв, что δ3 — атомный объем для атомов (ионов) кислорода в решет-
ке А12О3, автор работы до° определил по экспериментальным данным о ско-
рости ползучести значения коэффициента (парциальной) самодиффузии
кислорода D(T) у кристаллического А12О3. Эти значения хорошо совпали
с полученными из расчета кинетики промежуточной и конечной стадии
спекания того же материала. Они, однако, на несколько порядков выше,
чем известные из литературы непосредственно измеренные величины коэф-
фициентов диффузии кислорода в А12О3 (расхождение — на два порядка
с литературными данными для поликристаллических образцов и ~ на
четыре порядка с данными для однокристальных образцов). По-видимому,
кристаллическая решетка у подвергавшихся спеканию образцов А12О3

обладает еще избыточными «дефектами».
Результаты работы 10° показывают, что у неметаллических тел, в свя-

зи с большой трудностью осуществления кристаллографического сколь-
жения, эффекты диффузионной ползучести могут проявляться при темпе-
ратурах, значительно дальше отстоящих от температуры плавления, чем
в случае металлов.

Отметим еще, что в работе 10° сделаны интересные наблюдения образо-
вания трещины на границах зерен, перпендикулярных к растягивающему
напряжению. Обнаружено, что поры и трещины появляются не только
в вершинах, где сходится несколько зерен, но и посредине плоских гра-
ниц зерен, откуда они разрастаются по всей границе.

Изложенное показывает, что встречающееся в некоторых публикаци-
ях критическое отношение к решающей роли диффузии в эффектах высоко-
температурной ползучести (а иногда даже сомнение в самом существо-
вании явления диффузионной ползучести у кристаллических тел) — не
оправдано и вызывается упрощенной трактовкой этого явления, не учиты-
вающей усложнений, связанных с наличием и сохранением у кристаллов
неравновесных состояний вплоть до предплавильных температур.
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С другой стороны, несомненно, что само явление в чистом виде у одно-
кристальных объектов с разной степенью совершенства кристаллической
решетки экспериментально изучено недостаточно, и что для полного вы-
яснения всех особенностей диффузионной ползучести твердых тел требуют-
ся еще разносторонние экспериментальные исследования.

На этом мы закончим краткий обзор механических свойств твердых
тел, связанных с диффузионными процессами. Разумеется, изложенное
далеко не исчерпывает вопроса, хотя бы потому, что касается лишь одно-
фазных и однокомпонентных объектов, между тем как на практике боль-
шое значение имеет проявление диффузионных процессов, развивающихся
под действием приложенных сил и в результате деформации в неоднород-
ных телах (например, процессы распада твердых растворов, различного-
рода фазовые переходы, рекристаллизация и т. п.). Однако эта тема слиш-
ком обширна и пока мало разработана с количественной стороны, хотя
практика накопила большой материал, используемый в технике для раз-
ного рода термических и механотермических обработок. И применительно-
к однокомпонентным телам остались неосвещенными все вопросы, связан-
ные с рекристаллизацией в процессе деформации, фазовыми переходами
и т. п. Все же изложенное выше позволяет видеть большое влияние процес-
сов диффузии на механические свойства при высоких и средних темпера-
турах. Основой для понимания этого влияния бесспорно являются разви-
тые Я. И. Френкелем представления о механизме диффузии путем заме-
щения вакансий в кристаллической решетке и о возникновении вакансий
в объеме тела в связи со смещениями атомов в междоузлия. Эти представ-
ления, естественно, соединяются с атомными моделями, разработанными
в теории дислокаций, образуя вместе с последними исходный пункт для
понимания и толкования разнообразных проявлений механических свойств,
твердых тел при средних и высоких температурах. Я. И. Френкелю при-
надлежат и другие заслуги в развитии теории механических свойств, напри-
мер, разработка (совместно с Т. А. Конторовой) статистической теории
хрупкой прочности реальных кристаллов ? 2, теории устойчивости зароды-
шевых трещин 7 3, теории механических свойств стекла 7 4, уже упоминав-
шейся выше теории подобного движению «гусеницы» перемещения дисло-
каций в решетке 2 5 и др. " . Эти результаты Я. И. Френкеля выше подроб-
но не разбирались как выходящие за рамки данной статьи. Рассматривав-
шиеся в тексте представления Френкеля о диффузии и его теория вязкого-
течения твердых тел представляют собой фундаментальный вклад в нау-
ку, который еще долго будет служить для понимания сложных проявле-
ний механических свойств твердых тел при средних и высоких темпе-
ратурах.
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