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Прямое электронномикроскопическое наблюдение и исследование
дефектов в кристаллах принесло за последние годы ряд фундаментальных
опытных подтверждений основным положениям теории дислокаций,
хотя ь некоторые ее представления пришлось внести существенные по-
правки.

В этих работах проявились замечательные возможности современного
просвечивающего электронного микроскопа, связанные с такими его осо-
бенностями: 1) высокая разрешающая способность, доведенная у серий-
ных приборов до 8—10 А благодаря дальнейшему совершенствованию
электронной оптики и монохроматизации электронов; 2) легкость перехода
от микроструктурной к дифракционной картине избранного микроучастка
объекта, что достигнуто введением промежуточной линзы и управляемых
диафрагм (апертурной и микродифракционной); 3) сужение освещающего
пучка электронов да нескольких микронов, осуществляемое с помощью
двухлинзового конденсора и дающэе практическую возможность работы с
большими увеличениями, с легкоплавкими и химически активными вещест-
вами; 4) возмолшость нагрева, охлаждения и деформации объекта внутри
микроскопа во время наблюдения.

Эти особенности обеспечивают прямое наблюдение отдельных линей-
ных и плоских нарушений кристаллического строения'и их взаимного
пространственного расположения, наблюдение их движений и взаимодей-
ствии при непосредственном сопоставлении микро- и дифракционной картин
любого участка в различных условиях (нагрев, охлаждение, деформация).

Важнейшим обстоятельством является малая (до 200 Λ) ширина элек-
тронномикроскопического изображения дислокаций по сравнению с 20 мк
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на рентгеновском изображении по Лэнгу или Ньюкирку х. Максимальная
средняя плотность дислокаций, при которой еще не сливаются их изобра-
жения, возрастает соответственно примерно в миллион раз, и становится
практически возможным исследовать (при увеличениях в 10 -f- 100 тысяч
раз) структуру даже сильно наклепанных металлов.

Поэтому не кажется удивительным, что на прошедшем в августе
1960 г. в Кэмбридже (Англия) международном симпозиуме по дефектам
решетки и механическим свойствам в половине из 80 доложенных экспе-
риментальных работ использована электронная микроскопия как основ-
ной метод исследования.

I. ОСНОВЫ МЕТОДА

1. О б ъ е к т ы и с с л е д о в а н и я

Для прямого исследования металлов на просвет требуются достаточно
тонкие (10 6-^-5 · 10 г см) образцы, «прозрачные» для электронов с энер-
гией 50—100 ксв.

Образцы (фольгу) такой толщины можно получить одним из извест-
ных способов изготовления тонких пленок — конденсацией из паров 2,
осаждением из раствора, кристаллизацией расплава, растянутого в пленку3,
или, наконец, срезанием тонкой «стружки» с помощью ультрамикротома 4 .
Структура и свойства таких пленок зависят от толщины и способа полу-
чения и представляют специальный интерес 5 · 6 , хотя эти пленки (в осо-
бенности конденсированные из паров) с успехом были использованы и для
изучения общих свойств отдельных дефектов кристаллов 5·7, деформации
и разрушения 8 · 9 , кристаллизации и рекристаллизации10, доменной
структуры упорядочивающихся сплавов г1 и т. д. 1 2~1 6.

Более общее значение имеет приготовление фольги из массивного
образца с сохранением (хотя бы в основном) его исходной структуры,
сформировавшейся в результате предшествовавших обработок. Наряду
с химическим травлением и ионной бомбардировкой наибольшее число
результативных работ, упоминаемых ниже, выполнено с образцами, утонь-
шенными с помощью электролитической полировки.

В обзорах Томлинсона 1 7, Сонье 1 8, Келли и Наттинга 1 9 сведены
имеющиеся в литературе указания о режимах и приспособлениях для
утоныпающей электрополировки, уже разработанные для многих металлов
и сплавов *). Практические затруднения, так или иначе преодолимые,
вызывает получение фольги достаточно равномерной толщины и очистка
поверхности некоторых металлов от следов продуктов электролиза и кор-
розии.

Фольга удовлетворительного качества проще всего получается,
если исходный образец, структура которого должна быть изучена, пред-
ставляет собой лист толщиной 0,1 мм и менее. Тогда электрополировка'
до появления сквозных дыр в листе дает достаточно большую площадь,
фольги, пригодную (по своей толщине) для просмотра в электронном!
микроскопе.

Контрастность электронного изображения кристаллического матери-
ала определяется различным рассеянием электронов при прохождении
разных участков в общем прозрачного объекта. Обычное светлопольное
изображение формируется лишь неотклоненными или очень мало откло-
ненными электронами, тогда как остальные отсекаются апертурной диа-
фрагмой. (Правда, в определенных случаях апертура объектива преднаме-

*) См. также статью В. Г. Курдюмова и авторов настоящего обзора94.



НАБЛЮДЕНИЕ ДИСЛОКАЦИЙ В МЕТАЛЛАХ 111

ренно увеличивается, чтобы получить контраст при интерференции первич-
ного луча и ближайшего к нему дифрагированного, о чем см. ниже, 2.) По-
этому электроны, отклоненные металлическим объектом под вульф-брэггов-
скими углами (в том числе и наименьшими), как правило, не участвуют в
формировании изображения. Но интенсигность отражений определяет
ослабление первичного пучка и, следовательно, относительную яркость
изображения данного участка объекта.

Относительная интенсивность дифрагированных пучков в свою оче-
редь определяется кристаллографической ориентировкой данного участка
объекта, его толщиной, рассеивающей способностью материала и нали-
чием распространенных или локальных упругих искажений кристалличе-
ской решетки. Вариации этих факторов в конце концов и определяют
контрасты на электронном изображении кристалла, в том числе — кон-
трасты, связанные с дислокациями.

2. С п о с о б ы н а б л ю д е н и я д и с л о к а ц и й с п о м о щ ь ю
э л е к т р о н н о г о м и к р о с к о п а

До сих пор было использовано три способа обнаружения и наблюде-
ния дислокаций в кристаллах с помощью просвечивающего электронного
микроскопа, описанных ниже.

а) Н а б л ю д е н и е д и с л о к а ц и и п р и п р я м о м р а з -
р е ш е н и и п е р и о д и ч е с к о й с т р у к т у р ы к р и с т а л л и -
ч е с к о й р е ш е т к и . На электронном изображении наблюдаются
линии —проекции соответствующих атомных (молекулярных) плоскостей.
Если краевая дислокация с вектором Бюргерса, перпендикулярным к этим
плоскостям, направлена приблизительно параллельно электронному
пучку, то в ряду параллельных линий на изображении появляется линия,
в отличие от других оканчивающаяся внутри кристалла — именно так,
как представляется след лишней полуплоскости на схеме краевой дисло-
кации.

Для получения такого изображения необходимо обеспечить соедине-
ние первичного пучка с дифрагированным, т. е. должным образом ориен-
тировать образец и увеличить апертуру объективной линзы до размеров,
достаточных для пропускания отражения первого порядка от данной
системы плоскостей.

Впервые прямое разрешение решетки получил Ментер 2 0 на кристал-
лах фталоцианинов с межплоскостным расстоянием 10 ч- 12 1 . На микро-
фотографиях, сделанных с рекордным увеличением, наглядно видны
нарушения правильности строения кристалла, соответствующие краевым
дислокациям.

Поскольку, однако, межплоскостной интервал должен быть хотя бы
не меньше расстояния, разрешаемого микроскопом, для работы этим мето-
дом требуются микроскопы предельно высокого разрешения и кристаллы
с достаточно большими периодами идентичности (> 5 1). Это затрудняет
применение этого метода для исследования металлов.

б) О б н а р у ж е н и е п р и с у т с т в и я д и с л о к а ц и и
в к р и с т а л л е п о е е п р о я в л е н и ю в м у а р о в о м у з о р е
о т д в у х н а л о ж е н н ы х д р у г н а д р у г а п р о з р а ч н ы х
к р и с т а л л о в . Муар возникает в виде линейной решетки с периодом,
существенно большим каждого из периодов двух кристаллов.

Если кристаллы имеют системы плоскостей, почти параллельные
оптической оси и друг другу, с несколько различающимися межплоскост-
ными расстояниями dx и d2, то возникает параллельный муаровый узор
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45 периодом

Если системы плоскостей (даже с одинаковым периодом) повернуты
друг относительно друга вокруг оптической оси микроскопа на угол ε
>{рад), то возникает муаровый узор вращения с периодом

г

Соответствующие оптические аналогии представлены на рис. 1, α и б.
Таким образом, даже если межплоскостные расстояния данного

кристалла слишком малы, чтобы быть непосредственно разрешенными,

"i-,(5'."V.-•*, '

Рис. 1. Оптическая схема возникновения муарового узора
при наложении двух решеток:

а) — параллельных решеток с различными периодами: б) — повер-
нутых решеток с одинаковыми периодами.

рисунок муара от тех же плоскостей может быть разрешен при рациональ-
ном подборе пары кристаллов и их взаимной ориентации.

Дифракционное условие, требуемое для образования этого изобра-
жения, состоит в том, что неотклоненный луч должен соединиться с отра-
женными от плоскостей, дающих муар-эффект. Наличие краевой дисло-
кации в одном из кристаллов обнаруживается по появлению в рисунке
муара экстраполулинии.

В работах 2 1 · 2 а методом муара были выявлены как линейные, так
и винтовые полные и частичные дислокации (рис. 2 и 3). Для получения
двукристальных препаратов использовано ориентирующее действие одного
кристалла на растущий на нем из паров или раствора другой кристалл.
Следует отметить, что и этим методом дислокацию можно наблюдать лишь
при отличии от нуля компоненты вектора Бюргерса, нормальной к отра-
жающим плоскостям.

Ограниченность применения метода муара связана с необходимостью
получить очень тонкие и однородные по толщине пленки для исключения
хроматической аберрации (из-за потери энергии электронами при про-
хождении через образец) и динамических эффектов, которые проявляются
при толщине кристаллов более 10 ' ч - Ю 5 см. Эти эффекты могут сущест-
венно исказить муаровый узор, который и без того трактуется однозначно
далеко не всегда.
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Основным результатом применения метода муара, как и метода пря-
мого разрешения решетки, явилось получение наиболее прямых и нагляд-
ных доказательств существования дислокаций в кристаллах.

в ) Н а б л ю д е н и е ^ д и с л о к а ц и й п о д и ф р а к ц и о н -
н о м у к о н т р а с т у н а и х и с к а ж е н н ы х о к р е с т н о -
с т я х . Этот метод, впервые примененный Хейденрейхом 2 3, Боллменом 9 6

и Хиршем с сотрудниками 3 S , явился пока наиболее плодотворным как
в силу меньших экспериментальных трудностей, так и в силу богатства
доставляемых им сведений о пространственной дислокационной структуре
исследуемого материала. Дифракционный контраст возникает на любых
нарушениях правильности кристаллического строения, которые связаны

Рис. 2. Муаровый узор от ыалижи- Рис. 3. Муаровый узор от наложе-
ния слоя палладия на пленку золота. ния слоя меди на пленку золота.
Плоскость (111). Видна дислокация с Плоскость (111). Видна пара частич-
вектором Бюргерса 1/2 [110], проекции ных дислокаций, возникших по реак-
которого на плоскости (202) и (022) дают ции 1/2 [110]-»1/6 [211 ] +1/6 [121].
яо одной лишней полулинии, а на пло- Дефект упаковки в этой ориентировке

скость (220) — две такие линии". векторов Бюргерса не выявляется".
с локальными изменениями дифракционных условий, т. е. с локальным
изменением соотношения интенсивностей первичного и отклоненного
пучков.

3. Э л е к т р о н н о м и к р о с к о п и ч е с к о е и з о б р а ж е н и е
д е ф е к т о в к р и с т а л л и ч е с к о й с т р у к т у р ы

На рис. 4, на основании результатов ряда экспериментальных и теоре-
тических работ, схематически показаны линейные и плоские дефекты кри-
сталлической структуры и их электронномикроскопические изображения,
а также вид контуров экстинкции. Физическая сущность дифракционных
механизмов возникновения основных контрастов изложена в следующем
разделе. Здесь делаются лишь некоторые замечания в связи со специфиче-
скими условиями и приемами наблюдения и съемки в электронном микро-
скопе и обработкой полученного материала.

Между соседними кристаллами или фрагментами, даже при очень
малой их разориентировке, возникает дифракционный контраст (рис. 5).
Оказывается, достаточно малейшего изменения в направлении первичного
пучка электронов относительно образца, чтобы не только ослабить или
усилить этот контраст, но и сделать его обратным. При этом отчетливо
видны границы кристаллов (блоков).

Н УФН, т. LXXVI, лып. 1
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Линии на изображении могут представлять как дислокации, так и
контуры экстинкции, и их необходимо различать. При наклоне освеща-
ющего пучка (или самого образца) изображение дислокации может из-
менить свой контраст и даже исчезнуть, но либо вовсе не смещается,
либо смещается скачком, параллельно себе и лишь примерно на двой-
ную ширину линии, тогда как контуры экстинкции, связанные с пере-
менной толщиной или слабым изгибом фольги, обычно сильно смеща-
ются при малейших изменениях в условиях освещения. Другие

Рис. 4. Схема изображения металлической фольги в просвечивающем
электронном микроскопе.

о) Фольга с основными дефектами б) Электронное изображение этих дефектов.
χ в — неоднородности толщины или наклона фольги, 7—is — дефекты кри-
сталлического строения; 1 — участок уменьшенной толщины, 2 — клиновид-
ный край фольги, з — изгиб фольги, 4 — впадина; 5 — пора; е — выступ
на фольге; 7 — дефект укладки, s — расщепленные дислокации с различной
шириной дефекта укладки между частичными дислокациями, 9 — полная
(нерасщепленная) дислокация, 10—14 — длинная дислокация, на которой
показаны различные встречающиеся эффекты контраста, 10 — обычный вид
дислокации, // — невидимая дислокация, 12 — двойное изображение (соб-
ственно проекция дислокации расположена между двумя ее изображениями);
13 — зигзаг, 14 — пунктир, 15 — дислокационные петли, по-разному распо-
ложенные в фольге, 16—тетраэдр дефектов укладки, 17 — гслиьоидальные
дислокации, is — след прошедшей дислокации с двойным поперечным сдвигом

(стрелки указывают направление движения дислокации).

различия состоят в форме, расположении и группировке линий (контуров,
полос) и очевидны из рассмотрения приводимых схем.

При интерпретации изображений важно знать кристаллографиче-
скую ориентировку фольги. Она может быть определена с помощью микро-
дифракции от участка ~ 1 мк2. Тонкая фольга дает точечную электроно-
грамму в виде правильной сетки (практически плоское сечение обратной
решетки кристалла). Тогда кристаллографическую плоскость, параллель-
ную поверхности фольги, можно определить с точностью до нескольких
градусов. Нахождение кристаллографических направлений в плоскости
фольги облегчается в присутствии следов скольжения (в г. ц. к. решетке,
например, эти следы—линии пересечения плоскости {lllj с поверхно-
стями фольги). В других случаях следы скольжения удается найти по рас-
положению концов нескольких дислокаций, лежащих на одной плоскости
скольжения.

Ряд графоаналитических приемов выработан для анализа взаимодей-
ствий дислокаций на основе рассмотрения их конечного расположения.
Например, отмечается положение «свободных» концов пересекающихся
дислокаций, что важно для определения плоскостей и направлений их
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движения. Часто характер результирующих дислокаций после пересе-
чения скопления дислокациями других систем удается установить по их
форме. Например, неподвиж- *
ные дислокации Ломера—Кот-
трелла всегда лежат на пря-
мой—линии пересечения двух
плоскостей скольжения, т. е.
(в г. ц. к. решетке) всегда в на-
правлении типа [110].

Наконец, некоторые дис-
локации могут быть невиди-
мы, так как контраст зависит
от направления вектора Бюр-
герса относительно отражаю-
щих плоскостей (см. следую-
щий раздел) и от степени дис-
социации полной дислокации
на частичные.

Рис. 5. Фольга отожженого нихрома.
Видны границы зерен и блоков, включения и экстинк-
ционнып контуры. Отдельных дислокаций практи-

чески нет (авторы обзора).

4. В о з н и к н о в е н и е
д и ф р а к ц и о н н о г о

к о н т р а с т а

При освещении узким
электронным пучком достаточ-
но тонких пленок обычно получается только один яркий дифракционный
максимум. Теория дифракционного контраста для этого случая детально

разработана Хейденрейхом 2 3 и Като2 6 для
изогнутых и клинообразных кристаллов и Уэла-
ном и Хиршем 2 7 для дефектов укладки. Авторы
использовали динамические уравнения дифрак-
ции электронов, учитывающие взаимодействие
отклоненных электронов с атомами объекта.
Однако большинство эффектов, связанных с по-
лучением контраста от дислокаций и других
несовершенств в кристалле, может быть каче-
ственно объяснено с точки зрения кинемати-
ческой теории рассеяния, как это показано
в работах 24-28 Эта теория справедлива для
достаточно тонких пленок или больших откло-
нений (S) ориентировки кристалла от отража-
ющего положения: в обоих случаях интенсив-
ность дифрагированного пучка значительно
меньше, чем первичного. На рис. 6 показана
схема сферы отражения для случая S > 0.

а) С о в е р ш е н н ы й к р и с т а л л . Ин-
тенсивность дифрагированного пучка получает-
ся путем подсчета амплитуды электронных
волн, рассеянных столбиком кристалла в данном

Рис. 6. Схема сферы отра-
жения для случая ? 0

(см. 2 ί ) .

направлении (рис. 7). Эта амплитуда равна
:(g + S)iv], (1)

где F}·—фактор рассеяния электронных волн одной элементарной ячей*
кой, расположенной на расстоянии г? от центра О, выбранного произ-
вольно в середине столбика; g — вектор обратной решетки, соответствую-

8*
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щий данному рефлексу; S — вектор, характеризующий отклонение узла
обратной решетки от сферы отражения (см. рис. 6).

Так как g — вектор обратной решетки и г;· кратно параметру ре-
шетки, то gr ; —целое число и выражение (1) упрощается:

A = J]Fj exp (2яйг,·). (2)

Если все элементарные ячейки подобны, то Fj является константой,
и суммарная амплитуда находится путем интегрирования по всем
ячейкам вдоль столбика. В результате находим, что А~- s i a n

сивность

sins MS

-, интен-

На рис. 7 схематически

Рис. 7. β) Сечение тонкого кри-
сталла со столбиком, для кото-
рого подсчитывается интенсив-
ность темнопольного изобра-
жения (т. е. дифрагированного
луча). Столбик вырезан в на-
правлении отраженного 'луча,
б) Колебания интенсивности

данной точки под

Μ"'* ь0 является гп — так
. . - ; : - " экстинкционное расстояние для
данного отражения (табл. 1)24. м

Ког а кристалл толщиной Г m ± i - > 0 (где

Гожени Л е° е

и Т Л О ) П О П а « а е т в отражающее по-

х ϊ — г « м ш . -——MJ двумя светлыми (или темными)
пучок падает сверху). Пери- линиями соответствует изменению толщины
н= О С л Т оГу1Т™Та С л И

л

В а к л и н а н а **· Р-с. 8 показывает типичный
ti=S-K AB — плоскость на- пример толщинных контуров на круглой
рушения правильности кри- впадине в фольге алюминия. Ряд темных
сталлического строения (де- и светлых полос наблюдается на границе двои-
&n£S^SS5S> ников наклоненной к поверхности фольги
кристалла. На изображении ( Р и с - 9/ и делящей образец на два совершен-
участка А В появится пучок ных кристалла клиновидной формы,
темных полос, разделенных При локальном изгибе кристалла одно-
светлыми. На линии А В обо- D o a H O u толшиньг такжр няблюггяттгя чкс-
значены наиболее яркие точки Р и « н и и толщины также наолюдаются экс

(линии) изображения2». тинкционные контуры, соответствующие
областям фольги с постоянным накло-

ном к электронному нучку (рис. 10). В этом случае i = const, a
меняется S.
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б) Н е с о в е р ш е н н ы й к р и -
с т а л л . Наличие дефектов в кристал-
ле (например, дислокаций) вызывает
смещения атомов из их идеальных по-
ложений, а присутствие примесных ато-
мов приводит к локальным изменениям
функции рассеяния F. Последний фак-
тор, во всяком случае в чистых метал-
лах, мало сказывается на дифракцион-
ном контрасте и может не учитываться.

Амплитуда электронных волн, ди-
фрагированных столбиком в несовер-
шенном кристалле,

+ Щ, (4)

Т а б л и ц а I

Экстинкционные расстояния (в А)
типичных металлов для электронов,
ускоренных напряжением 100 кв

(Хэл = 0,037А)

Металлы

А1
• N i

Си
Ag
Pt

Аи

i

Индексы отражения

111

646
258
268
250
165
181

200

774
302
308
285
188
204

220

1240 :

468
472
403
262
281

з
где R — смещение элементарной ячей-
ки от идеального положения г3·. Учи-
тывая, что gr — целое число, и пренебрегая произведением SR в экспо-
ненте из-за его малости, получим

А =. _?2 exp (2mgR) exp (2niSr,·). (5)
ι

Таким образом, смещение элементарной ячейки приводит к сдвигу
фазы рассеянных волн на угол a=2ngR и, в конечном итоге, к появлению

Рис. 8. Толщинные
контуры экстинкции
на круглом углубле-
нии в алюминиевой

фольге 2 4

Рис. 9. Пучки парал-
лельных экстинкцион-
ных полос по коге-
рентной двойниковой
границе в нержавею-

щей стали 4 0 .

Рис. 10. Изгибные кон-
туры экстинкции на
изображении алюми-

ниевой фольги 2*.

дифракционного контраста. Заменяя сумму интегралом, имеем

А — \ ехр (ш) exp (2niSz)dz, (6)
(по столбику)

где a — функция положения ячейки ζ (рис. 11), зависящая также от g
и R, т. е. величина амплитуды А получается в результате Фурье-преобра-
зования фазового фактора ехр (га) по всему столбику.

Как и в случае совершенного кристалла, результирующий контраст
определяется интерференцией между соседними столбиками и получается
путем подсчета интенсивности всех дифрагированных пучков в некотором
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угловом интервале вокруг угла отражения, соответствующего данному
узлу обратной решетки. При наличии дефектов укладки или дислокаций
этот интервал углов весьма мал 29- 3 J , и минимальная ширина столбика,
содержащего дефект и способного дать дифракционный контраст, может
иметь атомные размеры *) 2 8. Поэтому интенсивность в каждой точке
на нижней поверхности кристалла зависит только от атомных смещений
в столбике, проходящем через эту точку, и почти не зависит от смещений
в соседних столбиках.

в) Д е ф е к т у к л а д к и а т о м н ы х с л о е в . Плоскость дефек-
та укладки делит, кристалл на две части, смещенные друг относительно
друга вдоль этой плоскости на 1/0[112] (для г. ц. к. решетки). Поэтому
волны, дифрагированные выше и ниже дефекта, различаются по фазе

на α = -^π(Λ+Α;+2/), где h, к и / — индексы отражения. Для разных

отражений α может иметь значения ± 120° или 0°. Если α = ± 120°, то ре-
зультирующая амплитуда волн, прошедших через обе части кристалла, бу-

дет отличаться от таковой для
бездефектного кристалла той же
толщины и синусоидально зави-
сит от положения плоскости де-
фекта по высоте. Поэтому изо-
бражение наклонного дефекта
укладки подобно изображению
двойниковой границы (см. рис. 9).
Расстояние между полосами за-
висит от угла наклона плоскости
дефекта к плоскости фольги и от
степени приближения кристалла
к отражающему положению (S).

г) Д и с л о к а ц и я . Ки-
нематическое приближение

Рис. 11. Кристалл, содержащий винтовую
дислокацию АВ, параллельную плоскости

фольги.
Столбик CD в совершенном кристалле при введении

АВ приобретает форму EF "*.
оправдывается и в применении к
проблеме контраста на электрон-
ном изображении дислокации.

Для случая винтовой дислокации, проходящей параллельно по-
верхностям фольги (см. рис. И), смещение атомов, которые лежат выше
линии дислокации, по отношению к нижележащим атомам равно половине
вектора Бюргерса. Таким образом, если выделенный на рис. 7 столбик
внутри кристалла проходит через ядро дислокации, то схема расчета кон-
траста аналогична случаю с дефектом укладки. Для других положений
столбика фазовый угол α =2jtgR является функцией положения столбика от-
носительно дислокации. Поскольку направление смещения атомов на одной
стороне от дислокации противоположно направлению смещения на дру-
гой стороне, при произвольной ориентировке кристалла приближение
к отражающему положению участка кристалла по одну сторону от дисло-
кации означает удаление от отражающего положения части кристалла
ио другую сторону от дислокации. В результате максимальный контраст,
как правило, получается по одну сторону от дислокации. Это справедливо
для всех типов дислокаций.

*) Например, максимальный угловой интервал отражения для кристалла тол-
щиной г, содержащего дислокацию с вектором Бюргерса Ь, составляет Лр ~ —. Диа-
метр столбика, дифракция в котором вносит свой вклад в интенсивность изображения
некоей точки на нижней поверхности кристалла, составляет ~гй(р=&.
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Найдем теперь вектор смещения R в элементе столбика EF, находя-
щемся на расстоянии χ от винтовой дислокации АВ, параллельной поверх-
ности фольги (предполагается, что атомные смещения те же, что и для
дислокации в неограниченной среде):

где Ь —вектор Бюргерса, а смысл Φ ясен из рис. 11. Отсюда сдвиг фаз

| ^-, (8)

так как gb — целое число.
Из уравнения (8) видно, что разность фаз для волн, рассеянных непо-

средственно выше и ниже дислокации, равна пп. С увеличением порядка
отражения фактор атомного рассеяния F быстро уменьшается, поэтому
для получения контраста существенны лишь низшие порядки отражения
(га~1ч-4). При га=0, т. е. при g_l_b, фазовый угол а = 0 . Контраста вовсе
нет, дислокация не видна. Другими словами, атомные смещения, парал-
лельные отражающим плоскостям, не меняют интенсивность прошедшего
электронного пучка.

Подставляя значение α из (8) в (6), имеем

А = \ ехр ( in • arctg — + 2niSz ) dz. (9)
J ч χ J

Используя эту формулу, можно подсчитать амплитуду (а следователь-
но, и интенсивность) рассеяния столбиком, находящимся на расстоя-
нии ζ от оси дислокации (в частности, при помощи амплитудно-фазовых диа-
грамм 2 8 ) . Качественно те же результаты получаются при любом располо-
жении винтовой дислокации относительно поверхности фольги, а также
для краевой и смешанной дислокаций. Изображение краевой дислокации
несколько шире, чем винтовой, но с увеличением наклона дислокаций
к плоскости фольги это различие нивелируется. Оценка ширины изобра-
жения дислокации ΔΧ показывает, что если контраст обусловлен отра-
жением низших порядков (га =1,2), то

где t'o — экстинкционное расстояние по кинематической теории.
Из формулы (10) следует, что ширина изображения дислокации растет

с уменьшением S, т. е. по мере приближения кристалла к отражающему
положению. Однако для малых S, как отмечалось выше, существенную
роль играют динамические эффекты и t'o стремится к экстинкционному
расстоянию t0 (см. табл. I). Поскольку для первых отражений ί0 порядка
нескольких сотен ангстрем, дифракционный контраст позволяет раздельно
наблюдать дислокации, расположенные на расстоянии 100—500 А друг
от друга. Это дает принципиальную возможность исследовать дислокацион-
ную структуру объектов с большой плотностью дислокаций (до 1010—
--101 1 см-2).

Одним из опытных подтверждений выводов кинематической теории
является эффект двойного изображения дислокаций. Когда дислокации
видны как темные одинарные линии, соответствующая микродифракцион-
ная картина дает один сильный рефлекс. Если кристалл изогнуть или
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повернуть так, чтобы дислокации изображались в виде двойных линий,
как на рис. 12, то на микродифракционной картине возникает дополни-
тельный сильный рефлекс. Каждая из пары линий, изображающих дисло-
кацию, обязана своим происхождением действию одного из сильных от-
ражений. Собственно проекция дислокации лежит между двумя своими изо-
бражениями. Следовательно, изображение смещено от проекции ядра дисло-
кации на несколько сотен ангстрем, что совпадает по порядку величины
с теоретической оценкой.

д) Г р а н и ц ы п р и м е н е н и я к и н е м а т и ч е с к о й т е о -
р и и и д и н а м и ч е с к и е э ф ф е к т ы . Таким образом, основная

идея кинематической теории заклю-
чается в том, что контраст имеет фазо-
вую природу, а сдвиги фаз возника-•
ют благодаря смещению атомов вблизи
дефекта.

Эта теория, развитая в работе 2 7 и
в наиболее строгом виде представлен-
ная з работе 2 8, успешно объясняет ос-
новные особенности наблюдаемых элек-
тронномикроскопических изображений
дислокаций.

Та же теория объясняет и ряд дру-
гих эффектов контраста, в том числе
следов остающихся позади движущихся
дислокаций или контраста вблизи зон
Гинье—Престона в стареющих сплавах
(если известен характер искажений)
Теория удовлетворительно объясняет
также и образование рентгеновского
изображения дислокаций, полученного
по Лэнгу или Ньюкирку *. Теория,
однако, не может объяснить «белые»
дислокации, которые наблюдаются из-
редка, или характерные черно-белые
или зигзагообразные линии дислока-

ций, которые наблюдаются чаще.1 Объяснение этих и некоторых других
эффектов следует искать уже в,рамках полной динамической теории.

В связи с этим в последнее время появились работы 3 1 · 3 2 , посвя-
щенные развитию динамической теории рассеяния электронов кристаллом
с нарушениями.

Динамические эффекты начинают играть существенную роль с уве-
личением толщины фольги или с приближением к отражающему положе-
нию (S—>0). Тогда, согласно динамической теории, амплитуды колебания
интенсивности электронных волн внутри кристалла одинаковы для пер-
вичного и дифрагированного лучей и сдвинуты на 90° по фазе друг относи-
тельно друга. Длина волны этого колебания t0 растет с увеличением порядка
отражения за счет уменьшения фактора атомного рассеяния F. Переход
от кинематического рассеяния к динамическому происходит постепенно,
и качественно обе теории дают одинаковый результат.

В более толстых пленках (t > 1000/) на формирование изображения
влияет также абсорбция. Она сказывается, например, в расширении изо-
гнутых экстинкционных контуров, с каждой стороны которых фольга
особенно прозрачна (вследствие аномального поглощения, аналогичного
эффекту Бормана для рентгеновских лучей 3 3 ) . На таких участках изобра
жение дислокаций получается особенно четким. Поэтому Томас и Уэлан ч4

Рис. 12. Двойное изображение одно-
го из двух типов взаимодействующих

дислокаций в А12 8.
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смогли наблюдать дислокации в фольге из сплава А1+4% Си, имевшей
толщину 7500 А. ,

Абсорбция влияет и на интенсивность полос на изображении дефекта
укладки: различие интенсивностей светлопольного и темнопольного изо-
бражений полос больше у нижнего края дефекта, чем у верхнего3 2 *).

Для металлических фольг тех толщин (—1000 ±), которые удобны
для исследования в просвечивающем электронном микроскопе (с точки
зрения яркости изображения), эффекты абсорбции невелики и достаточно
применения кинематической теории.

Важным приложением теории является возможность определения
векторов Бюргерса дислокаций. Для этого надо ориентировать образец
так, чтобы изображение дислокации исчезло. Из дифракционной картины
нетрудно тогда найти тип и ориентировку плоскости, сильное отражение
от которой определяет контраст. В этой плоскости лежит вектор Вюргерса
дислокаций, ставших невидимыми. Далее необходимо найти еще одну
плоскость, в которой лежит тот же вектор. Это можно сделать аналогич-
ным путем, но при другом наклоне фольги, или каким-либо иным путем.
Например, в работе 9 4 векторы Бюргерса дислокаций в графите опреде-
лялись как линии пересечения найденных плоскостей отражения с пло-
скостью базиса, в которой лежат все возможные векторы Бюргерса и кото-
рая совпадала с плоскостью образца. В той же работе для нахождения
плоскостей, отражение от которых не дает контраста на тех или иных
дислокациях, с успехом использовано темнопольное изображение, кото-
рое формируется только дифрагированными электронами.

К сожалению, современные микроскопы еще не имеют гониометри-
ческого столика, который позволял бы ориентировать образец нужным
образом. Однако часто оказывается достаточным наклон образца с помо-
щью механизма стереонаклона. В других случаях, по-видимому, возможно
определить величины gb из ширины изображения дислокации (при опти-
мальном контрасте). Ряд подобных определений в сочетании с дополни-
тельными данными (например, о плоскости скольжения дислокации)
позволил бы найти Ь.

II. ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ

Основные направления электронномикроскопических исследований
дислокаций и других дефектов в различных металлах и сплавах уже
в настоящее время охватывают важнейшие проблемы физики прочности
и пластичности. В опубликованных с 1956 по начало 1961 г. работах изу-
чались:

1) индивидуальные свойства дислокаций, пути и скорости их сколь-
жения и восхождения (переползания), взаимодействие дислокаций с точеч-
ными дефектами, с поверхностью фольги и другими препятствиями сколь-
жению;

2) упругое взаимодействие дислокаций друг с другом, равновесные
конфигурации, возникающие в результате такого взаимодействия; струк-
тура границ зерен, субзерен и двойников; формы дислокационных узлов
и определяющая их энергия нарушения укладки атомных слоев;

3) места и механизм зарождения дислокаций и относительная роль
источников разного рода, действующих во время пластической дефор-
мации;

*) Имеется в виду, что электроны проходят сверху вниз фольгу, расположенную
горизонтально.
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4) характер распределения, локальная и средняя плотность дисло-
каций в разных металлах на разных стадиях пластической деформации
и в различных условиях' нагружения; изменение тех же характеристик
в процессе разупрочнения при нагреве; связь рельефных линий скольже-
ния на поверхности деформируемого образца с его дислокационной струк-
турой;

5) структурные изменения в металлах, вызываемые закалкой и облу-
чением;

6) влияние состава твердых растворов на характер их дислокацион-
ной структуры.

5. Д в и ж е н и е д и с л о к а ц и й

Уже в первых работах Хирша с сотрудниками 3 5 было замечено
и заснято на кинопленку *) движение дислокаций, начинавшееся не сразу
после освещения наблюдаемого участка фольги электронным пучком,
а спустя одну-две минуты. Вопреки первоначально высказывавшимся
предположениям о чисто термическом происхождении напряжений сдвига,
вызывающих движение дислокаций, в последующих работах 3 6 > 3 7 было
выяснено, что локальный нагрев тонкой фольги тонким электронным лучом
(диаметром д о ~ 1 0 мк) не превышает 10 ч-20° С**). Столь небольшой
нагрев не может вызвать напряжений порядка τ = 10~3G, о существовании
которых говорит кривизна движущихся дислокаций (движение концов
тормозится поверхностными силами):

СЬ

где R — радиус кривизны, a G — модуль сдвига.
По мнению большинства исследователей, не доказанному, правда,

прямыми экспериментами, напряжения в фольге возникают благодаря
резкому ускорению под действием электронной бомбардировки нарастания
на поверхности фольги пленки окисла или слоя аморфного углерода —
продукта разложения углеводородов, пары которых всегда присутствуют
в разреженной атмосфере колонны микроскопа. Появление и быстрое
нарастание углеродного слоя хорошо видно на краях фольги и непрерывно
ухудшает качество изображения облучаемого участка.

Бассет, Ментер и Пэшли s предположили и другую причину движения
дислокаций. Систематически добиваясь предельного разрешения микро-
скопа (5-н8 }), они обнаружили, что в результате облучения металличе-
ской фольги электронами на ее изображении появляются очень мелкие
подвижные темные пятна. Нагревая образец во время наблюдения, авторы
наблюдали постепенное исчезновение этих пятен, которые вновь появля-
лись после охлаждения под пучком (даже медленного). Авторы считают,
что многие из этих пятен связаны с загрязнением металла газами Элек-
тронная бомбардировка вызывает диссоциацию газовых молекул и повы-
шение их подвижности, связанной с концентрацией вакансий. В свою

*) Съемка производилась с экрана электронного микроскопа, через смотровое
окно. В новейшем японском микроскопе кинокамера вмонтирована в колонну микрос-
копа, что позволяет полнее использовать разрешающую способность прибора, но сни-
жает максимальную скорость съемки до 6 кадров в секунду из-за осутствия фотоэмуль-
сий, высокочувствительных к электронам.

**) Даже сравнительно толстая фольга 0,3 мк (3000 А) нагревается, по данным
Хейла 37, на 75° (железо) или 30° (алюминий) или 20° С (золото) под действием пучка
электронов диаметром 4,2 мк при токе эмиссии 20 мка и ускоряющем напряжении
100 кв.
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очередь, Вебб 3 8 указывает на возможность эмиссии вакансий из окисной
пленки в металл также под действием электронной бомбардировки.

Таким образом, индукционный период, требуекый для начала дви-
жения дислокаций в фольге, можно объяснить не только возбуждением
<каким бы то ни было путем) напряжения, но и освобождением (под дей-
ствием облучения электронами) блокированных дислокаций в заранее
напряженной фольге.

Прямое механическое нагружение образца в электронном микроскопе
имеет то очевидное преимущество, что позволяет широко изменять

Рис. 13. Движение дислокации в фольге нержавеющей стали.
Два последовательных снимка одного и того же участка (авторы обзора).

степень деформации при известных направлениях главных нормальных
и касательных напряжений. Правда, о сколько-нибудь точном вычислении
напряжений можно говорить лишь при достаточно высоком их уровне,
когда можно пренебречь напряжениями, возбуждаемыми из-за освещения
электронным пучком. Достаточно большую упругую деформацию кристал-
лической решетки можно измерить по искажению дифракционной кар-
тины от рассматриваемого микроучастка, как это делал Пэшли 8 .

Замечательно, что, двигаясь в фольге, дислокация почти всегда остав-
ляет за собой отчетливый след (рис. 13), более или менее устойчивый
во времени (10—20 сек в алюминии, очень долго в нержавеющей стали).
След представляет собой светлую или темную полосу, края которой кон-
трастней середины. Последнее наводит на мысль, что весь след — резуль-
тат взаимодействия дислокации с поверхностями фольги, в особенности
с поверхностными (окисными или углеродными) пленками, которые мешают
сдвигу при прохождении дислокации. Возникают искажения на всем пути
движения дислокации. По мнению Хирша 2 5 и Уэлана 24, поле искажений,
возникающее между верхним и нижним краями действующей плоскости
скольжения, и определяет дифракционный контраст «следов» дислокаций.
Хотя прямых доказательств, этого нет других объяснений не найдено.
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Микродифракционное исследование позволило сразу же установить,,
что дислокации в г. ц. к. металлах движутся, как и ожидалось, в плоско-
стях типа {111} (см. 4 0 ), а в гексагональных металлах — в плоскости
базиса. Резкое различие наблюдается, однако, в характере движения
дислокаций в металлах с разными величинами энергии йарушения уклад-
ки (у).

В металлах с низкой γ дислокации движутся исключительно «дисцип-
линированно», не покидая своей плоскости скольжения (см. рис. 13).

_ тогда как в металлах с вы-
?* •* / сокой γ (например, в алю-
^ *-~ минии) часто наблюдается
^ поперечное скольжение

Г- -;'' , - · . '•- (РИ С· 14).
' £^-~* ,'• '£ ^ с е наблюдения под-

, ί , ^ ; ; " *, *' тверждают выводы теории
*·?'-" •* об энергетической выгод-

ности расщепления полной
дислокации «на частичные
с образованием плоского
нарушения укладки, рав-
новесная ширина которого
тем больше, чем ниже у.
В кинофильмах, снятых
Хиртем с сотрудниками
с экрана электронного
микроскопа, запечатлены
любопытные моменты силь-
ного растягивания, нару-Рис. 14.
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ко микронов. Иногда нарушение укладки в виде серии параллельных
экстинкционных полос растягивается через все зерно, от границы к гра-
нице. Такое поведение пары частичных дислокаций легко объясняется раз-
личием в направлениях их векторов Бюргерса, которое определяет раз-
личия как в силах, действующих на каждую из них, так и в сопротив-
лении поверхностной пленки их движению.

С другой стороны, в алюминии почти совершенно не наблюдаются
растянутые дислокации.

В полном соответствии с теоретическим предсказанием Зеегера 4 1 ,
расщепленная дислокация скользит только в плоскости полосы нарушения
укладки; для поперечного сдвига необходимо стягивание дислокации
с последующим расщеплением уже в новой плоскости скольжения. Стя-
гивание двух частичных дислокаций с ликвидацией полоски нарушения
требует тем большей затраты энергии, чем меньше γ. Практически попе-
речное скольжение наблюдается в металлах, у которых γ > 2 0 эрг 1см2.

В табл. II приведены значения Ύ ДЛЯ некоторых металлов и сплавов
но данным различных авторов. По поводу методов определения у заме-
тим лишь, что если ее величина не превышает 20 эрг/см2, то она легко вычис-
ляется методом Уэлана 4 2 по кривизне частичных дислокаций, образую-
щих криволинейный треугольник у растянутого дислокационного узла,
удаленного от других источников локальных напряжений. При пренебре-

жении взаимодействием между частичными дислокациями у — -^ , где

II — минимальный радиус кривизны.
Скорость движения дислокаций измерить экспериментально пока

не удалось: дислокации движутся скачками, и видимая (средняя) ско-
рость их перемещения, меняющаяся в широких пределах, зависит от часто-
ты скачков — отрывов дислокации от невидимых препятствий. Истинная
скорость во время скачка очень велика, так что иногда на одном снимке
запечатлеваются два положения дислокации за время экспозиции, тогда
как промежуточных положений не видно 2 5.

Бергезан и Фурдо 4 3, наблюдая за движением дислокаций в образцах
алюминия непосредственно во время растяжения в электронном микро-
скопе, получили, по-видимому, наиболее прямое свидетельство того
факта (ещэ совсем недавно принимавшегося на веру), что пластическая
деформация кристаллических тел происходит путем движения дислокаций.
Во время растяжения фольги, по мере выхода дислокаций из кристалла, по-
являлись и росли на краях фольги ступеньки, соответствующие металлогра-
фически наблюдаемым рельефным «линиям» сдвига. Согласно наблюдениям
авторов 4 3, деформация алюминия начинается с движения относительно
небольшого числа дислокаций по одной системе плоскостей скольжения,
отстоящих друг от друга на расстоянии 1—10 мк. Часто возникают пачки
скольжения. Видно поперечное скольжение — преимущественно вблизи
границ зерен,— где оно способствует передаче деформации от одного
зерна к другому *) через всю поверхность их сочленения. По мере роста
деформации вступают в действие новые системы скольжения, растет общее
число дислокаций, и все чаще наблюдается поперечное скольжение не
только у границ, но и внутри зерен.

Криволинейные следы скольжения в железе, объяснимые, по-види-
мому, только частым поперечным скольжением винтовых дислокаций,
наблюдались в железе авторами настоящего обзора (рис. 15) 9 7 .

Наблюдения разных авторов показали, что существуют разного типа
«помехи» движению дислокаций в фольге.

*) По поводу механизма такой передачи ом.1 1 1.
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1. Концы дислокаций тормозятся поверхностным взаимодействием.
Помимо сказанного выше, Уилсдорф 4 4 наблюдал темные точки на пути
концов прошедшей дислокации и объяснил их собиранием вакансий
к выходу дислокации на поверхность; тогда должны возникать мельчай-
шие ямки, подобные наблюдавшимся в работе 4 5 , в каждой точке, где

дислокация задержива-
лась. Очевидно, что зна-
чение поверхностного-
взаимодействия тем более
велико, чем меньше тол
шина фольги и, значит,
средняя длина дислока-
ций

2 Точечные или, во
всяком случае, локаль-
ные дефекты затрудняют
движение дислокации по
всей ее длине, что ста-
новится очевидным при
рассмотрении электрон-
ных * микрофотографий
фольги после нейтронно-
го облучения, приведен
ных Уилсдорфом *4. дис
локации, бывшие до облу-
чения плавными кривыми
линиями, стали непра-
вильно изогнутыми, из-
вилистыми (рис. 16). По-
видимому, аналогичные,
но иных масштабов эф-
фекты дают и точечные
дефекты в закаленных
или деформированных
металлах.

Иногда на одном
снимке фиксируются два
положения дислокации
при неизменном положе-
нии ее концов (у А на
рис. 16), что говорит о
прорыве какого-то пре-
пятствия в толще (а не на
поверхности) фольги за
время экспозиции

3. Пересечения с дру-
гими дислокациями при-
водят к возникновению

устойчивых конфигураций или ступенек, или просто требуют преодоле-
ния упругого противодействия дислокаций сближению. Более детально
этот* вопрос обсуждается в следующем разделе обзора.

4. Задержка дислокаций разного рода включениями — когерентными
и неко1ерентными с матрицей по плоскости скольжения. В ряде работ
Раймера, Томаса, Никольсоиа, Наттинга 4 5 ~ 4 9 · 8 2 изучалась структура
стареющих двухфазных сплавов.

ж..

Рис 15 Крииолинеиные пути движения дислокаций
в железной фольге.

а) Исходное расположение дислокаций, б) через 2 минуты
(авторы обзора)
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Авторы работы 8 3 , анализируя данные в основном по алюминиевым
стареющим сплавам, различают движение дислокаций по двухфазной
структуре 3-х типов: а) с когерентными зонами или включениями; б) частич-
но когерентными включениями и в) с некогерентными включениями.

В случае а) дислокации проходят сквозь выделение, хотя могут при
этом более или менее сильно тормозиться. По мнению авторов, важней-
шую роль в упрочнении в этом случае играют широкие поля ynpyinx иска-
жений в матрице, характерные для
окрестностей'когерентных вклю-
чений. В случае б) барьерами для
движения дислокаций служат про-
стые дислокационные сетки, по-
средством которых сопрягаются
друг с другом кристаллические
решетки двух фаз. Авторы 8 а счи-
тают, что преодоление этих сеток
движущимися дислокациями тре-
бует значительно меньшее напря-
жение, чем в случае а), так как
сншкается напряжение течения.
Однако, поскольку одновременно
меняется расстояние между вклю-
чениями, вопрос об истинном сопро-
тивлении частично когерентного
включения пересечению его дисло-
кацией еще нельзя считать решен-
ным. В случае в) твердо установ-
лено лишь то, что дислокации «об- д Ж £ £
ходят» некогерентные включения ченной нейтронами нержавеющей стали44,
и внутри таких включений не
видны дислокации, когда в окру-
жающей матрице пх очень много 8 2 . Что касается способа обхода
включения дислокациями, то пока не удалось надежно различить, отве-
чает ли он схеме Хирша 2 5 (обход с помощью поперечного скольжения)
или схеме Орована s 4 и Фишера с сотрудниками 8 5 (обход движением
только в одной плоскости, с оставлением петли вокруг включения). Веро-
ятно, в разных случаях возможны оба способа обхода. Так, в металлах
с широкими расщепленными дислокациями и, значит, с затрудненным
поперечным скольжением более вероятен плоский путь обхода; в метал-
лах с «узкими» дислокациями (высокой γ), наоборот, более вероятен обход
с помощью поперечного скольжения. Однако эти предположения требуют
прямой экспериментальной проверки, для которой слишком тонкая фольга
может оказаться вообще не пригодной, так как включение, как правило,
имеет размеры, сравнимые с толщиной фольги.

Эшби и Смит а о произвели «внутреннее» окисление алюминия в меди,
содержащей 0,25 %А1. На полученных авторами микрофотографиях
видно, как частицы А12О3 размером в несколько сотен ангстрем обхо-
дятся дислокациями во время деформации, причем измеренные и подсчи-
танные по Оровану (σ = aGb/R, где α ^ 1/2) средние напряжения составляют
~ 1 1 и 9,8 кГ/мм2 соответственно, т. е. соотношение Орована как будто
соблюдается. При большом увеличении (100 000) видно, что дислока-
ции имеют много изломов, по-видимому, ступенек; видны также
вытянутые перпендикулярно к дислокациям петли. Схема рис. 17
является дальнейшим развитием теории Орована, видоизмененной
Хиршем 5 1 .
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На краевой дислокации, обходящей включения, возникают участки
с винтовой ориентацией, которые путем поперечного сдвига могут соеди-
ниться и на некоторой длине аннигилировать; в результате вокруг вклю-
чений остаются петли, вытянутые в направлении своего вектора Бюргерса,
но не лежащие в плоскости скольжения, а на дислокации возникают пороги,
тормозящие ее дальнейшее движение.

Известно, что блокировка дислокаций примесями повышает началь-
ное сопротивление движению дислокаций. Хотя этот эффект имеет ряд убе-
дительных косвенных проявлений, трудно экспериментально отличить

3

Рис. 17. Схема обхода включений движущейся дислокацией60.

изменение концентрации твердого раствора от выделения новой фазы
около дислокации, если эти выделения настолько тонки, что не дают собст-
венной дифракционной картины.

Пока еще нельзя назвать работы, в которой эта трудность была бы
преодолена вполне надежно. Например, выводы Томаса 4 6 в пользу повы-
шения концентрации примесей у дислокаций являются, по существу,
доводами лишь в пользу ускоренного протекания диффузионных процессов
(выделение и коагуляция включений) вдоль дислокаций и границ зерен.

Таким образом, техника современного прямого электронноскопиче-
ског.о исследования позволила непосредственно наблюдать движение
дислокаций, в том числе и восхождение (переползание), о котором будет
сказано ниже, в разделе 9.

6. В з а и м о д е й с т в и е д и с л о к а ц и й

Как теоретически, так и экспериментально взаимодействие дислока-
ций изучено наиболее систематически в металлах с г. ц. к. решеткой.

В металлических фольгах взаимодействие наблюдается чаще всего
как результат притяжения между дислокациями скопления, лежащего
в одной плоскости скольжения, и отдельными дислокациями, движущи-
мися в других плоскостях скольжения.

Уэлан 4 2 , используя геометрические приемы Томпсона 5 4, проанали-
зировал возможные взаимодействия как полных, так и расщепленных
дислокаций, приводящие к возникновению новых (результирующих)
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дислокаций того или иного типа и той или иной равновесной длины. Даль-
нее взаимодействие существует, и возникает новая, результирующая дисл<-
кация (с вектором Бюргерса Ьр)
на месте двух исходных (с Ь1 и Ь2),
если угол между Ьх и Ь2 больше
прямого (неравенство bj + b^ > bp
отражает не только геометрию
взаимодействия, но и основное
снижение энергии без учета зави-
симости линейной энергии от ха-
рактера дислокации).

Для упрощения дальнейшего
изложения на рис. 18 показан
тетраэдр обозначений Томпсона s 4

и его ориентация относительно
стереографической проекции, при-
нятая Уэланом 4 2 .

Возможные случаи взаимодей-
ствия полных дислокаций с

Ь=-тГ[11О], но с различными уг-

лами между ними представлены
на рис. 19. Во всех четырех ти-
пичных случаях пересекаемая дис-
локация лежит в плоскости (а),
а пересекающая—в плоскости (d).
Плоскости пересекаются по ВС,
по этой же линии прежде всего
возникают результирующие дисло-
кации. В случае 1 (bjlbg) даль-
него взаимодействия нет. В слу-
чае II векторы Бюргерса обеих
взаимодействующих и результи-
рующей дислокаций лежат в од-
ной плоскости (а), в которой в момент и на участке пересечения лежат
и сами дислокации. Следовательно, все три дислокации могут скользить

/Ш

Рис. 18. Обозначения плоскостей сколь-
жения и векторов Бюргерса в г. ц. к. кри-

сталле по Томпсону.
Плоскости (а), (!>), (с) и (d), противолежащие
вершинам Α, β, С и О_тетраэдра обозначений,
соответствуют (111), (111), (ΤίΓ) и ( i l l ) . Сред-
ние точки граней обозначаются в том же поряд-

ке α, β, у и б.

Рис. 19. Возможные (в г. ц. к. решетке) случаи взаимодействия дислокаций,
первоначально расположенных в плоскостях (о) и (d).

Указаны углы между векторами Бюргерса*2.

в этой плоскости, и окончательная конфигурация определяется силами
«линейного натяжения» дислокаций у тройных узлов. Это именно тот
случай, который приводит к образованию гексагональных сеток, если
плоский ряд дислокаций пересекается винтовыми дислокациями, движу-
щимися по разным параллельным плоскостям. На рис. 20 приведен соот-
ветствующий пример — начало образования гексагональной сетки
в нержавеющей стали.

3 УФН, т. LXXVI, вып. 1
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В случае III угол между Ьх и Ь2 также равен 120°, как и в случае II,.
но плоскость, в которой лежат Ьх, Ь2 и Ьр, не совпадает ни с(а),ни с (d).
Результирующая дислокация Ломера—Коттрелла, возникшая по СВ,
является краевой дислокацией в плоскости куба (001), а не октаэдра,

f

Рис. 20. Начальная стадия образования гексагональных сеток
в результате пересечения плоского ряда дислокаций винтовой

дисллкацией другой системы скольжения.
Нержавеющая сталь (авторы обзора).

и не способна к скольжению. Поэтому она остается совершенно прямой,
лежит строго в направлении типа [110] и может быть идентифицирована
на микрофотографиях фольги, как на рис. 21. Прямые сегменты дислока-

ций Ломера—Коттрелла череду-
ются с короткими промежуточны-
ми участками — К «остатками»
перескающей дислокации.

В случае IV угол между Ъг η
Ь2 составляет 180°, и на участках
взаимодействия происходит ан-
нигиляция винтовых дислока-
ций. Тогда пересеченные и изог-
нувшиеся дислокации действи-
ем сил линейного натяжения
должны вновь выпрямиться в
плоскости (а), и все признаки
прошедшей дислокационной
реакции должны исчезнуть.

По мере накопления электронномикроскопических данных о дислока-
ционной структуре металлов все большее внимание исследователей при-
влекают реакции между расщепленными дислокациями, которые наблю-
даются не только в металлах с г. ц. к. кристаллической решеткой, но
и в металлах с о. ц. к. или гексагональной решетками. Имеющиеся данные
свидетельствуют о том, что в металлах практически всегда приходится
иметь дело с расщепленными дислокациями, но с разной шириной полосы
дефекта укладки у разных металлов и в разных условиях. Это существенно
сказывается на характере и результатах взаимодействия дислокаций-

Рис. 21. Взаимодействие, отвечающее, веро-
ятно, случаю II на рис. 19.

ЛН — отрезки дислокаций Ломера—Коттрелла.
Сплав Ш — 4% А1 (авторы обзора)
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При сближении вытянутых дислокаций, скользящих по разным пло-
скостям, во взаимодействие с пересекаемой дислокацией вступает прежде
всего одна (ведущая) частичная дислокация. В результате, помимо отме-
ченных выше возможностей Для полных дислокаций уменьшить свою сум-
марную энергию, возникают новые возможности благодаря образоганиго
L-образных (в сечении) дислокаций, соединяющих две полосы нарушенной
укладки в разных плос-
костях скольжения.

Так, в г. ц. к. решетке
возможны 4 типа Ζ,-обра-
зных дислокаций с различ-
ной линейной энергией ε,
равной 1/9,2/9,4/9 или 5/9
от энергии полной дислока-
ции. Полная энергия систе-
мы из двух частичных и L-
образной дислокаций (без
учета энергии нарушения
укладки) пропорциональна

Плоспость (d) Плосность(а)

В случае I (см·, рис.
19) конфигурация из трех
дислокаций всегда будет
стабильна,так как всегда
ε < 2/3, а суммарная энер-

гия двух исходных расще-
пленных дислокаций ~4/3.

В случаях II и III (см.
рис. 21), когда результи-
рующая полная дислока-
ция имеет энергию ~ 1,
конфигурация из трех ди-
слокаций стабильна лишь
при условии ε < 1/3.

Не приводя все гео-
метрически возможные вза-
имодействия вытянутых
дислокаций, рассмотрен-
ные Фриделем 5 в и Уэла-
ном 4 2 , остановимся лишь
на часто встречающемся
случае, когда угол между
векторами Бюргерса исход-

аСЛа

Рис. 22. Последовательные стадии взаимо/дйствия
расщепленных дислокаций с векторами Бюргерса
под углом 120° друг к другу; случай образования

гексагональной сетки.
а) Начало взаимодействия; б) узлы, обозначенные стрел-
ками, стягиваются к тройным узлам действием линейного
натяжения дпслокании ЕааС; е) конечная конфигурация
содержит чередующиеся узлы со сжатыми и растянутыми

дефектами укладки " .

ных дислокаций равен 120°, но барьер Ломера—Коттрелла образоваться
не может.

В этом случае пересекаемая дислокация лежит в плоскости (а) и
имеет Ъг = DC = Da -f aC.

Соответственно для пересекающей дислокации в плоскости (d) име-
ем Ь2 =• СВ = С6-\-6В. На рис. 22, а показана начальная стадия взаимо-
действия. Частичные дислокации СЬ и ЬВ притягиваются к частичной
дислокации аС, так так их соединение снижает их суммарную энергию
втрое С6 + 6В + аС—>аВ.
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Поскольку сача дислокация аВ, как и ее вектор Бюргерса, лежат
в плоскости (а), ясно, что она может и должна двигаться в плоскости (а)
под действием сил линейного натяжения дислокации DaaC. На рис. 22, б
показано, как те же силы вызовут сокращение сегментов CS6B (что рав-
восильно их поперечному сдвигу) и, если пересекается не одна дислока-
ция, а скопление, возникает конечная конфигурация в виде плоской гек-
сагональной сетки, как на рис. 22, в. Важным и характерным для такой
сетки является правильное чередование сжатых и растянутых узлов и зави-
симость геометрии узлов от энергии у нарушения укладки.

В самом деле, в точке А, например (см. рис. 22, в), равновесная кри-
визна линии частичной дислокации определяется равновесием поверх-
ностного натяжения дефекта укладки и силы, возникающей из линейной

Рис 23 Ге {сагоналыше сетки в нержавеющей стали,
связанные с поверхностными линиями скольжения

Утоньшающая полировка_с одной стороны фольгибв.

энергии и кривизны дислокации и эквивалентной линейному натяжению
послздпей. Приняв линейную энергию равной 1/2Gb2, где G — модуль
сдвига и 6 — вектор Бюргерса частичной дислокации, Уэлан 4 2 получил
выражение

1де R — минимальный радиус кривизны дислокаций в узле *).
Таким образом, если удается наблюдать структуру растянутых узлов

и измерить максимальную кривизну частичной дислокации (у точки А
на рис 22, в), то можно оценить величину γ. Чем меньше γ, тем сильнее
растянуты узлы, тем точнее измерение кривизны дислокации и вычисле-
ние величины ν: вместе с тем снижается и ошибка, связанная с неучетом
взаимодействия между разными частичными дислокациями * * ) .

Наблюдения дислокационных сеток в металлических фольгах пол-
ностью подтверждают изложенную теоретическую схему. В слабо дефор-
мированных металлах гексагональные сетки встречаются довольно часто,

*) Дислокационный узел предполагается достаточно удаленным от источников
локальных напряжений, например отдельных дислокаций.

**) Практически метод Уэлана дает хорошие результаты, если ν меньше примерно
10—15 эрг/см2
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а в металлах с малой γ (ά-латунь, нержавеющая сталь, насыщенные твер-
дые растворы алюминия или цинка в меди) отчетливо видно и чередование
узлов двух типов (рис. 20 и 23).

Интересно заметить, что существование сжатых и растянутых пло-
ских узлов, в которых встречаются три расщепленные дислокации, было
предсказано Томпсоном еще в 1953 г.54 на основании чисто геометрических
соображений, а образование гексагональных сеток из таких узлов—Фран-
ком в 1955 г. 5 7.

Аналогичное рассмотрение геометрических и энергетических усло-
вий взаимодействия дислокаций, могущих образовать «барьер» Ломера—
Коттрелла, приводит к конечной конфигурации, показанной схематически
на рис. 24. Уэлан приводит следующую иллюстрацию *2.

Лласность (d) Пласность (а)

Рис. 24. Взаимодействие расщепленных дислокаций, образующих барьер
Ломера — Коттрелла.

Здесь также возникают узлы со сжатыми и растянутыми дефектами укладки. L-об-
разная дислокация не может двшаться ни в (а), ни в (d) *2.

На трех последовательных снимках одного и того же участка фольги
нержавеющей стали (на рис. 25) можно проследить за взаимодействием,
в точности отвечающим схеме рис. 24. Здесь нормаль к фольге: [321].
Направление [111] обозначено на снимке рис. 25, а. Скопление длинных
дислокаций в плоскости (а) «прижато» к границе зерен /. Около А и В
видны сильно растянутые дислокации, лежащие в другой плоскости
(d), круче наклоненной к плоскости фольги (на рис. 25, б обозначены ниж-
ние и верхние концы дислокаций). Дислокации в плоскости (с?) движутся
влево (в направлении стрелки у А) и местами наблюдается их пересече-
ние с дислокациями скопления. Поскольку дислокации в (d) сильно
растянуты, частичная дислокация А б удалена от линии пересечения
настолько, что практически не участвует во взаимодействии. Поэтому
длинные края каждой полосы нарушенной укладки у С или D являются
с верхней стороны линией пересечения полосы с поверхностью фольгл,
а с нижней — L-образной дислокацией типа δα, лежащей на линии пере-
сечения двух плоскостей скольжения.

При переходе от рис. 25, б к рис. 25, в картина также вполне соответ-
ствует теоретически ожидаемой для пересечения расщепленной дисло-
кации (EF) частичной вблизи D.

Наконец, отметим, что когда обе взаимодействующие расщепленные
дислокации вытянуты достаточно сильно, удается наблюдать результи-
рующие «изогнутые» дефекты укладки с L-образной дислокацией по месту
изгиба (рис. 26). В работе Уэлана 4 а приведен снимок этого же участка,
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показывающий расположение дислокаций перед началом взаимодействия:
очевидно, что L-образные (в «профиле») дефекты укладки возникают именно
путем соединения двух плоских дефектов, а не путем изгиба одного.

При исследовании фольг нержавеющей стали и других г. ц. к. метал-
лов дислокационные реакции, подобные описанным, приходится часто

наблюдать в участках, где
L/ " действуют две системы сколь-

жения {111}.
В самое последнее время

ι ί в · различных лабораториях
<* .,- начаты систематические элек-

" тронномикроскопические ис-
следования объемно-центри-
рованных металлов, геомет-
рия дислокационной струк-
туры которых сравнительно
сложна и еще лишь разра-
батывается 9 8. В железе 7 2,
сплаве Fe—55% Сг 8 7, ниобии
9 9 уже наблюдались довольно
правильные плоские сетки
дислокаций с чередующимися
сжатыми и растянутыми [уз-
лами, что определенно гово-
рит о расщеплении, по край-
ней мере, некоторых из ди-
слокаций на две частичные
с нарушением укладки меж-
ду ними. По-видимому, в же-
лезе дислокации с вектором
Бюргерса [100] являются
стабильными и образуют сет-
ки с дислокациями типа 1/2
[111]. Этот вывод подкреплен
недавно результатами рабо-
ты Кэрингтона, Хейла и Мак-
лина 9 2 . Авторы анализиро-
вали сетки — границы ячеек
в деформированном железе и
показали, что многие из них
состоят из двух дислокаций
типа 1/2 [111], соединившихся
с образованием одной дисло-
кации типа [100]. К тому же
выводу в отношении сплава
Fe—55% Сг пришли Ненно
с сотрудниками 8 7. Авторы
привели несколько примеров

гексагональных сеток, в которых одна дислокация много короче двух
других. Удивительная геометрическая правильность этих сеток позволяет
предположить, что все они — плоские образования, подвижные в своей
плоскости (тогда форма ячеек определяется только равновесием упругих
«натяжений» дислокаций).

Таким образом, одним из важных и прямо наблюдаемых результа-
тов взаимоде!1ствия дислокаций является возникновение различных —

Рис. 25. Три последовательных снимка одного
участка фольги нержавеющей стали.

Нормаль к ф^ьге близка к [321]. Плоское скопление
длинных дислокаций пересекается изолированными
частичными дислокациями с образованием барьеров
Ломера—Коттрелла. Видны сжатые и растянутые

дефекты укладки в узлах«.
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как плоских, так и пространственных — узлов, сеток, решеток из дисло-
каций.

Однако эти дислокационные конструкции не являются конечными.
Действием достаточных напряжений дислокация, попавшая при взаимо-
действии в потенциальную
«яму», может быть вновь вы-
ведена из нее и сможет про-
цолжить свое движение.

При определенных ори-
ентационных соотношениях
дислокаций и их векторов
Бюргерса важным следствием
пересечения могут стать по-
роги на дислокациях, кото-
рые задерживают движение
дислокаций и приводят к рез-
кому изменению их формы —
появлению острых, незаконо- • .
мерных перегибов. Сказанное
иллюстрируют результаты ра-
боты Сегала и Партриджа88,

Рис. 26. Расщепленные дислокации двух систем
скольжения (например, В и С) образуют L-образ-

ные дислокации (например, D).
Фольга из нержавеющей стали *г

показанные на рис. 27. Рас-
тягивающее напряжение (и,
следовательно, деформация)
последовательно увеличива-
лось от 1 кГ/мм2 (а) до
7 кГ/мм2 (в); так же последовательно от плавной кривой до многократно
ломаной линии менялась форма дислокаций.

Как видно из сказанного, наблюдение взаимодействия дислокаций
подтвердило основные идеи теории дислокаций и ряд далеко не самооче-

Рис. 27. Изменение дислокационной структуры и вида отдельных дислокаций в алю-
минии при последовательном увеличении напряжения растяжения:

а) 1 пГ/ммг, б) 4 кГ/ммг и в) 7 кГ/мм 258.

видных деталей, предсказанных теоретически. Вместе с тем получен суще-
ственный материал, требующий теоретической обработки.

Изучение многих образцов привело Уэлана 4 2, Хирша 2 S, Бейли
и Хирша S9 к выводу, что основное взаимодействие между дислокациями
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проявляется лишь на достаточно коротком расстоянии от точек пересе-
чения. Почти не встречаются скопления из многих дислокаций у барьеров
Ломера—Коттрелла, преодоление которых, возможно, требует не столь
высоких напряжений, как это ожидалось.

Образование растянутыми дислокациями в г. ц. к. решетке сжатых
в точку узлов в гексагональных сетках и другие наблюдения привели
Уэлана к выводу, что реально возникают лишь нарушения укладки типа
АВСВСА, вызывающие существенно меньшее возмущение решетки, чем
«двухслойные» нарушения типа АВСВАВС, вероятность которых также
предположена Франком (см. 10°). Таким образом, по-видимому, не оправ-
дывается и предположение Томпсона β 1 о возможности перехода одного
типа нарушения укладки в другой в некоторой точке на длине растянутой
дислокации.

7. З а р о ж д е н и е д и с л о к а ц и й

Проблема зарождения дислокаций — одна из основных проблем
теории — до сих пор не нашла своего сколько-нибудь законченного реше-
ния, и прямые наблюдения зарождения новых дислокаций в процессе
деформирования кристалла представляются особо важными.

Рис. 28. Действие источников дислокаций на границе зерен
в сплаве на никелевой основе (авторы обзора).

Уже в первых кинофильмах, снятых в лаборатории Хирша (Англия)
в 1956—1957 гг., запечатлены моменты выхода дислокаций из некоторых
участков на границе зерен в глубину зерна. При этом не удалось разре-
шить структурные особенности источников.

Существенные данные о зарождении дислокаций получены почти
одновременно в работах Уилсдорфа 4 4 и Бергезапа и Фурдо 4 3, выполнен-
ных с механическим деформированием образцов внутри электронного
микроскопа во время наблюдения. Уилсдорф использовал методику опи-
санную им в2>63 и уже использованную в работах в4>65. Образец — пла-
стинка длиной 9 мм и толщиной 0,3 мм — имел в средней части углубление
с достаточно тонким для исследования дном. Условия деформации (растя-
жения) такого образца весьма близки к обычным условиям испытания
массивных образцов.

Автор наблюдал действие шести типов механизмов размножения
дислокаций в нержавеющей стали (в последующем перечне оии распо-
ложены приблизительно в порядке уменьшения их вклада в общее число
возникающих дислокаций).
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1. З а р о ж д е н и е н а г р а н и ц е з е р е н . С началом дефор-
мации большинство дислокаций движется от границ зерен. Какие-то очень
малые участки на границе, структуру и механизм действия которых еще
не удалось увидеть, испускают дислокации одновременно по нескольким
системам скольжения (рис. 28). Особенно активные участки часто распо-
ложены у сочленений трех зерен.

2. З а р о ж д е н и е н а г р а н и ц е д в о й н и к о в . На корот-
ких участках некогерентных границ ситуация, очевидно, та же, что и
на границах зерен.

На рис. 29 виден активный источник, испускающий дислокацию
в оба двойника. В правом двойнике какой-то невидимый барьер, парал-
лельный границе, задерживает движение дислокаций.

3. И с п у с к а н и е д и с л о к а ц и й п о л и г о н и з а ц и о н н ы -
м и с т е н к а м и . На рис. 30 такая стенка справа размывается после
освобождения менее 50 дислокаций
на длине 1 мк, что соответствует
разориентировке «блоков» в 1° (на ;

снимке также видно, как ряд час-

._-.•:.·<'·"

Рис. 29. Источник дислокаций на двои- Рис. 30. Размытие полигонизационной
никовой границе в деформируемой стенки за счет эмиссии дислокаций4 4,

фольге 4 4

тичных дислокаций «вытягивает» из неразрешенной полосы слева длин-
ные дефекты укладки).

4. З а р о ж д е н и е н а п о в е р х н о с т и р а з д е л а р а з -
н ы х ф а з , г д е н е и з б е ж н ы с и л ь н ы е н а р у ш е н и я .
На рис. 31 виден ряд дислокаций, генерированных источником на поверх-
ности включения. Включение не прозрачно для электронов, и потому
детали процесса не видны.

5. К л а с с и ч е с к и й и с т о ч н и к Ф р а н к а — Ρ и д а, п о к а-
з а н н ы й н а р и с . 32 в в и д е с в о б о д н о г о у ч а с т к а
д и с л о к а ц и и м е ж д у т о ч к а м и А ж В. Испускаемые источни-
ком петли дислокаций, перерезанные поверхностями фольги, расходятся
в стороны. У включения над В действует другой источник в плоскости,
почти перпендикулярной к плоскости фольги, и в районе С видны послед-
ствия взаимодействия дислокаций двух рядов—ступеньки высотой ~ 2 5 0 А,
тормозящие движение.

Расчет показал, что напряжение, при котором действует источник
АВ, составляет — 20 кГ/мм2.

Другие детали механизма разрешить не удалось.
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6. В о з н и к н о в е н и е и с т о ч н и к о в д и с л о к а ц и й
в о в р е м я с к о л ь ж е н и я , б л а г о д а р я в з а и м о д е й с т -
в и ю д и с л о к а ц и й . Уилсдорф приводит 4 последовательных снимка
и схему (рис. 33) одного участка фольги, показывающих, как дислокация
в bde, остановленная в точках с и d во время движения, начинает действо-
вать в плоскости A BCD в точности так, как предсказано Франком и Ридом 6 6

Рис. 31 Источник ""дислокаций на по-
верхности включения в деформируемой

фольге **.

Рис. 32. Классический источник {А В)
Франка — Рида в деформируемой

фольге 4*.

для источника спирального типа. При этом видно, как петли накапли-
ваются у поверхностей фольги (вдоль линий А В и CD), не выходя на поверх-
ность. Бергезан и Фурдо 4 3 описали и другие варианты закрепления дисло-

кации в фольге, приводящие
к возникновению источников ти-
па Франка—Рида. Они отмети-
ли также, что часто видны эк-
стинкционные полосы, расходя-
щиеся радиально от действую-
щего источника и обнаружива-
ющие обычно высокую концен-
трацию напряжений у источни-
ка. Авторы утверждают, что им
удалось наблюдать и картину
динамического зарождения ди-
слокаций, подобную предполо-
женной Моттом 6 7 и Фишером

„ „„ „ с сотрудниками (см. 8 8 ) . Однако
Рис 33. Схема спирального источника, ^ J M V χ.
возникшего во время скольжения дислока- приводимые в работе микрофо-
ции (ade) в деформируемой фольге из нер-

жавеющей стали.

Граница зерен

У точек с и d дислокация встретила актив-
ную плоскость скольжения и участок cd стал

источником"

тография и ее описание не яв-
ляются достаточно убедитель-
ными.

Число действующих источ-
ников Франка—Рида, очевидно,

пропорционально толщине фольги и размерам зерен, но предположение
о том, что только поэтому основными источниками дислокаций оказались
границы зерен и двойников, вряд ли было бы логично. До сих пор так и не
было получено никаких прямых доказательств тому укоренившемуся пред-
ставлению, что основными источниками дислокаций являются источники
Франка—Рида. Кроме того, в последние годы предложены новые меха-
низмы размножения дислокаций, которые кажутся также реально сущест-
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вующими. Таким примером могут служить призматические петли, рас-
смотренные в работах Кюльман-Уилсдорф е э и ее с сотрудниками 7 0

и отчетливо наблюдаемые, например, в закаленном 52> 53> з в или деформи-
рованном 5 8 алюминии. Следует, однако, учитывать, что взаимодействие
движущихся дислокаций с призматическими петлями может приводить
и к исчезновению петель с уменьшением общей плотности дислокаций,
как показано в работе Вандервута и Уошбена 5 3.

Электронномикроскопические наблюдения выявили' интересную воз-
можность возникновения множества источников дислокаций внутри
деформируемого кристалла благодаря взаимодействию движущихся дисло-
каций со скоплениями вакансий (см. ниже, раздел 9).

В кинофильме, снятом Хиршем с сотрудниками в 1957 г. 4 0, запечат-
лен также процесс зарождения дислокаций, специфический для тонкой
фольги: дислокации зарождаются в разных местах острого клинообраз-
ного края фольги и движутся в ее толщу. Очевидно, что на краях фольги
напряжения могут достигать очень больших величин, а образование очень
короткой дислокации требует соответственно малой затраты энергии.
В опытах Уилсдорфа действие таких «краевых» источников дислокаций
было исключено, так как полировка образца перед деформацией не дово-
дилась до появления отверстий с их обычно острыми краями.

Таким образом, для детального изучения механизма действия наибо-
лее важных (по своей продуктивности) источников дислокаций необходимы
дальнейшие исследования, вероятно, с прямым кинематографированием
действующих источников дислокаций при достаточно больших электрон-
нооптических увеличениях.

8. С т р у к т у р а д е ф о р м и р о в а н н о г о м е т а л л а
и у п р о ч н е н и е

Под влиянием деформации, термической обработки и облучения струк-
тура металлов и сплавов претерпевает существенные изменения. Но до
недавнего времени представления об этих изменениях, основанные глав-
ным образом на рентгенографических и металлографических данных,
ограничивались лишь самыми общими чертами, а детализации обычно
носили чисто спекулятивный характер. Прямое электронномикроскопи-
ческое исследование позволило, наконец, непосредственно и детально
изучать дислокационную структуру кристаллов в самых различных
состояниях, в том числе — в состоянии сильного наклепа.

Соотношение пластических свойств — способности к деформации
и сопротивления деформированию металлов и сплавов с их дислокацион-
ной структурой — один из важнейших вопросов металлофизики, изуче-
ние которого решительно продвинулось вперед с применением электрон-
ного микроскопа.

В полном соответствии с теоретическими предсказаниями Зеегера 4 1 ,
работы, проведенные за последние годы главным образом английскими
исследователями 25> 8 6 , четко показали, какое глубокое влияние на форми-
рование структуры металлов с г. ц. к. решеткой оказывает в ходе пласти-
ческой деформации величина (у) энергии нарушения укладки атомных
слоев. Выше уже обсуждались основные особенности поведения отдельных
дислокаций, непосредственно связанные с этой величиной. Эти особенности
сказываются и на характере расположения дислокаций уже после самой
небольшой пластической деформации — как только в практически совер-
шенных объемах зерен хорошо отожженного металла (см. рис. 5) появляются
первые дислокации (рис. 34 и 27). Дело в том, что основное количество
дислокаций в начале течения генерируется в виде плоских групп концен-
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трических петель небольшим числом наиболее активных источников,
и в металлах с низкой γ (см. рис. 34) дислокации, остановленные препят-
ствием (например, границей зерен), не выходят из своей плоскости сколь-
жения. Только этим можно объяснить расположение концов дислокаций
одного ряда на прямых линиях — линиях пересечения плоскости сколь-
жения {111} с поверхностью фольги. Часто ряд имеет вид, типичный для
скопления дислокаций, каким оно представлялось теоретически 4 1 и наблю-
далось металлографически 7 1 , т. е. с постепенным уменьшением дистанции
между дислокациями при приближении к препятствию, остановившему ве-

дущую дислокацию ряда (см. рис. 34)1 0 9.
С другой стороны, в алюминии,

металле с наивысшей у, подобные
j плоские скопления не возникают
! (см. рис. 27), хотя движение рядов
! дислокаций, испущенных одним источ-
; / никои, наблюдается часто при от-
:. •' сутствии каких-либо препятствий.
Ι ч • Это говорит о том, что в алюминии
I , уже на этой (начальной) стадии дефор-
I . .' мации и при комнатной температура
ί ' . протекает поперечное скольжение,

предотвращающее образование пло-
ского скопления при встрече ведущей

? .,· дислокации с препятствием и приво-
'.*. дящее к формированию весьма непра-

вильных дислокационных сеток. Уве-
f личение степени деформации приводит
.' к перестройке дислокаций в более со-
:' вершенные сетки — границы субзерен,

— - внутренний объем которых сравни-

Рис. 34. Плоские скопления дислока- т е л ь н

9 ° 7 свободен от дислокаций (см.
ций у границы зерен в нихроме. рис. ΔΙ, в)

Деформация 2% (растяжение) (авторы ЕСЛИ СОПОСТаВИТЬ р а с п р е д е л е н и е
обзора). дислокаций в разных металлах и спла-

вах после примерно одинаковой де-
формации, то получается непрерывный ряд материалов, структуры кото-
рых, постепенно изменяясь, занимают промежуточные положения между
алюминием и нержавекщей сталью1 0 8 (или другими сплавами, с еще более
низкой γ) u o .

Так, в α-латуни (у= 20 эрг/см2) распределение весьма подобно распре-
делению в нержавеющей стали после любой деформации. После деформа-
ции на 5—10%, несмотря на включение в действие вторичных систем
скольжения, в обоих сплавах без труда можно различить плоские ряды
дислокаций, образующие плоские сетки при пересечениях с дислока-
циями других систем скольжения.

В золоте (γ = 33 эрг/см2) распределение дислокаций уже .иное: они
собираются в сгущения, образующие вначале с трудом различимые суб-
границы между «блоками», средний диаметр которых ~-0,5 мк. Довольно
часто наблюдается поперечный сдвиг. Расположение дислокаций рядами
по плоскостям скольжения становится реже.

В меди ( γ ^ 4 0 эрг/см2), никеле ( γ ^ 9 0 эрг/см2) и других металлах
с повышенными значениями γ распределение все более приближается
к наблюдаемому в алюминии: менее различимыми становятся плоские
ряды дислокаций, но возникают поперечные объемные решетки дислока-
ций—субграницы.
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По данным Хови, сообщенным в докладе на кэмбриджском симпозиуме
(1960 г.), в сплавах с γ =6 эрг/см2 даже после очень сильной деформации
можно еще различить отдельные плоскости скольжения. Если же у пре-
вышает-—20 эрг/см2, дислокации распределяются плотно, беспорядочно
и однородно. С дальнейшим повышением γ появляется тенденция к обра-
зованию ячеистой структуры.

В чистой меди границы ячеек образуются постепенно из обрывков
сеток, в которых невозможно различить отдельные плоскости скольжения.
Размер ячеек не более 1 мк. Чем выше у, тем более резкие, четкие границы
между ячейками наблюда-
ются в сильно деформиро-
ванном материале.

Тенденция к образова-
нию субзерен и частое по-
перечное скольжение, по
данным Томлинсона72 и
авторов настоящего обзо-
ра97- 1 0 1 , наблюдаются так-
же в объемноцентрирован-
ном железе (рис. 35) и на-
ходятся в согласии с вол-
нистостью линий скольже-
ния на поверхности желез-
ных образцов.

Кэрингтон, Хейл и
Маклин 9 2 изучали распре-
деление дислокаций в же-
лезе после отжига, холод-
ного наклепа, отдыха Рис 35. Железо, деформированное на 10% растя-
(450-100°) и высокотемпе- жонием.
ратурНОЙ ПОЛЗучеСТИ. Во H e c W H 0P<«H° c*b плотности дислокаций (авторы обзора)
всех случаях наблюдались
результаты взаимодействия дислокаций с образованием сеток. С повыше-
нием степени холодной деформации растет плотность дислокаций, возни-
кает ячеистая структура, появляются дислокационные петли. В процессе
отдыха наклепанного железа и его сплавов 8 7 дислокации выстраивают-
ся в стенки-сетки разного типа.

В нескольких работах изучались структурные изменения, связанные
с явлением усталости металлов 55> S 8. Уже простое сопоставление харак-
тера распределения дислокаций в алюминии 5 8 после статического растя-
жения (см. рис. 27) и испытания на усталость (рис. 36) показывает, что
при знакопеременном нагружении в «упругой» области возникает особо
высокая плотность дислокаций вообще и призматических петель в част-
ности при отсутствии полигонизации, характерной для алюминия, дефор-
мированного обычным образом. Дислокационные линии, расположенные
неправильными сетками, приобретают множество переломов, связанных,
по-видимому, с порогами — результатом взаимодействия дислокаций друг
с другом и, в особенности, с точечными дефектами. Таким образом, возник-
новение множества таких дефектов характерно для усталостного нагруже-
ния. Кроме того, в работе 5 5 показана (на нержавеющей стали) связь
типичных для усталостных образцов поверхностных борозд (зон так
называемых интрузии и экструзии) со следами скольжений и множеством
дефектов укладки.

Возможность прямого наблюдения изменений дислокационной струк-
туры в результате (и даже во время) деформации позволила проверить
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некоторые предположения, положенные в основу теорий упрочнения
металлов.

Значительная работа в этом направлении выполнена Бейли и Хир-
шем 50 по распределению и плотности дислокаций в деформированном
серебре. Удлинения на 10, 20 и 30% при 20° С дали примерно одну и ту
же ячеистую структуру с диаметром ячеек ~ 1 мк. Между ячейками —
сложные трехмерные скопления — клубки дислокаций. Ни плоских
скоплений дислокаций, ни плоских сеток — малоугольных границ авторы
не обнаружили. Плотность дислокаций в клубках растет по мере роста
деформации, хотя осталось неясным, меняется ли при этом толщина
«стенок» между ячейками. Микродифракционное исследование показало,
что разориентировка соседних ячеек не превышает 1°. Исходные границы

зерен несколько грубеют, но ос-
таются отчетливо различимыми г

причем существенных нарушений
сплошности металла не заметно
даже после наибольшей деформа-
ции. Плотность дислокаций, под-
считанная по микрофотографиям,
растет от 2,2 1010 после деформа-
ции 11% до 6,8 -1010 после дефор-
мации 32% (ошибку определения
авторы оценивают в 25%, помимо
возможных систематических оши-
бок, связанных, например, с неви-
димостью части дислокаций). Во
всех случаях плотность дислока-
ций в участках скоплений (решет-
ки-стенки между ячейками) при-
мерно в 5 раз превышает среднюю
их плотность.

Бейли и Хирш произвели так-
Ж е ™»««"*ыв калориметрические
измерения остаточной энергии де-
формации, выделяющейся при от-

дыхе и рекристаллизации. Полученные данные позволили авторам сопо-
ставить экспериментальные значения напряжения течения, остаточной
энергии деформации и плотности дислокаций и, таким образом, прове-
рить справедливость современных дислокационных представлений о при-
роде упрочнения металлов.

Оказалось, что наиболее детально разработанная Фриделем 5 6 и Зееге-
ром 4 1 теория упрочнения, основанная на модели плоских скоплений
с дальнодействующими полями упругих искажений, не оправдывается
ни по отношению к напряжению течения, ни по отношению к запасенной
энергии деформации *). Больше того, во всех исследованных чистых метал-
лах на II и III стадиях упрочнения электронномикроскопически вообще
не наблюдаются плоские скопления дислокаций. Нет никаких признаков
и образования достаточно длинных барьеров Ломера—Коттрелла, кото-
рые могли бы, как это следует из теории Зеегера, удерживать большие
скопления дислокаций внутри зерен.

*) Правда, в дискуссии по этому вопросу, состоявшейся в 1960 г. в Москве, проф.
Зеегер отметил неточность в расчете энергии скопления дислокаций, которое Бейли
и Хирш заменяют одной большой дислокацией. Более точный расчет дает лишь не-
большое превышение экспериментальной величины. Однако и в этом случает теория
Зеегера дает не лучшие результаты, чем теория, развиваемая Хиршем.
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С другой стороны, теория, развиваемая Коттреллом'3, Хиршем74,
Базинским 7 5 на основе представления, что напряжение течения (хк) опре-
деляется ближним взаимодействием пересекающихся дислокаций, не дает
оценки наблюдаемой (на поверхности образца) длине линий скольжения,
не рассчитывает полностью температурной зависимости τ^ и не дает меха-
низма периодического запуска источников по мере роста деформирующего
напряжения (последнее не объясняется и теорией Зеегера).

Однако данные прямого электронномикроскопического исследования
привели к новым идеям, которые успешно разрабатываются кэмбриджской
группой металлофизиков.

Развивая идеи Хирша, Мотт 1 0 2 полагает, что движение винтовой
дислокации тормозится порогами, возникающими на ней в результате
пересечения с дислокациями других систем скольжения. Дислокации
движутся до тех пор, пока их не остановит растущая плотность поро-
гов (а не какое-либо препятствие). С равной вероятностью возникают
пороги двух типов. Как показал анализ, проведенный Хиршем, пороги
первого типа, двигаясь вместе с дислокацией, порождают цепочки ва-
кансий и вносят основной вклад в сопротивление дислокации движению.
Пороги второго типа, которые, двигаясь с дислокацией, должны были бы
порождать цепочки внедренных атомов, легче двигаются консервативно,
вдоль дислокации; вклад таких порогов в общее сопротивление деформа-
ции обычно несуществен. При снятии внешнего напряжения знаки поро-
гов меняются на обратные, и пороги второго типа удерживают дислока-
цию от возврата в источник (этот важный момент, между прочим, не нашел
удовлетворительного объяснения в теории Зеегера).

С началом II стадии деформации вторичное скольжение становится
сравнимым по масштабам с вызывающим его первичным скольжением,
составляя, например, 1/ 3 последнего, и производит большую часть наблю-
даемых сеток дислокаций, а также пороги на движущихся дислокациях,
в том числе и на источниках, тем самым их запирая. Новое повышение
напряжения заставляет пороги на источниках двигаться и аннигилировать,
что приводит к повторному запуску источников.

Таким образом, и упрочнение, и длина линий скольжения получают
простое объяснение с единой точки зрения.

С повышением температуры деформирования наступает момент, когда
цепочки вакансий за движущимися порогами начинают сокращаться
за счет рассеивания вакансий тепловым движением. Сопротивление поро-
гов движению дислокации становится резко зависящим от температуры —
соответственно наблюдается сильная температурная зависимость сопро-
тивления металла деформации выше этой «критической» температуры.
При очень низких температурах увеличивается вклад со стороны порогов
второго типа, требующих для своего консервативного движения вдоль
дислокации стягивания дефекта укладки — соответственно усиливается
температурная зависимость сопротивления деформации. В широкой про-
межуточной области температур (примерно от 1/6 до 1/2 доли температуры
плавления) сопротивление движению дислокаций с порогами, в хорошем
согласии с опытом, почти не зависит от температуры.

Исходя из представления об аннигиляции порогов как механизме
запуска источника и рассчитав вероятность повторных пересечений источ-
ника с образованием новых порогов, Мотт оценил длину линии скольжения,
образующейся за один такой «цикл», и получил, правильный порядок
величины.

Таким образом, оказывается, что вторичное скольжение, наблюдаю-
щееся электронномикроскопически уже при очень небольших деформаци-
ях, ответственно за большую часть напряжения течения деформированных
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г. ц.1 к. металлов через возникновение дислокационных сеток и поро-
гов на движущихся дислокациях и источниках. Из· такого представления
вытекает, что при холодной деформации образуются вакансии, но не вне-
дренные атомы.

Мотт считает 1 0 2 , что в настоящее время, в значительной мере благо-
даря результатам прямых электронномикроскопических исследований,
«мы имеем начало последовательной картины явления упрочнения» (по
крайней мере — г. ц. к. металлов). Вместе с тем многое остается еще неяс-
ным, и потребуется большая работа теоретиков и экспериментаторов для
выяснения относительного вклада разных механизмов торможения дисло-
каций и блокировки источников на I и III стадиях деформации и при раз-
ных температурах и способах деформации.

Следует отметить, что представление о торможении дислокаций
полями искажений вокруг плоских скоплений можно было бы подвергнуть
прямой экспериментальной проверке с помощью электронного микроскопа.
Поля упругих искажений, когда они действительно существуют, обнару-
живаются по контрасту на электронномикроскопическом изображении
кристалла. Они отчетливо выявляются, например, у зон Гинье—Престона
в стареющих сплавах А1 — Си на когерентной стадии распада 4 9 . Нали-
чие контраста в последнем случае и отсутствие его у границ зерен и у раз-
личных сложных переплетений дислокаций в деформированных металлах
говорят, по-видимому, о существенной взаимной компенсации упругих
полей соседних дислокаций. Дальнейшее более тщательное изучение таких
полей с использованием, в частности, минимальной апертуры освещаю-
щего электронного пучка, должно позволить сделать обоснованное за-
ключение о дальнодействии упругих искажений кристаллической решетки
в металлах.

9. Д и с л о к а ц и и и т о ч е ч н ы е д е ф е к т ы

Исследуя закаленный и «состаренный» алюминий, Хирш с сотрудни-
ками 5 2 обнаружили малые дислокационные петли. Каждая такая петля
мыслится как результат конденсации избыточных вакансий7 в дископодоб-
ную полость, которая, достигнув определенных размеров, захлопывается,
о5разуя призматическую дислокационную петлю. Исследование поведе-
ния этих петель дало впоследствии некоторые сведения о процессе вос-
хождения дислокаций, требующем, как известно, диффузии вакансий
или внедренных атомов.

Подтвердились представления о температурной зависимости концен-
трации вакансий и энергии активации их диффузии 3 6 , как и о формах
дислокаций, возникающих в результате коагуляции вакансий в металлах
с разной энергией нарушения укладки.

В алюминии (рис. S7) в результате закалки возникают дислокацион-
ные петли 52> 4в> з в > 5 3. Петли расположены по всем четырем плоскостям
типа {111} и имеют вектор Бюргерса, не лежащий в плоскости петли з в ,
т. е. имеют призматический характер. Вычисленная из плотности петель
концентрация вакансий после закалки от разных температур по дан-
ным 5 2 хорошо согласуется с вычисленной из закалочного эффекта элек-
тросопротивления 7 ?.

Петли отсутствуют в зонах шириною около микрона вблизи дислока-
ций и границ зерен, которые во время закалки как бы впитывают вакан-
сии 46- 5 3.

В золоте 7 8 и серебре 7 9, с их невысокой энергией нарушения укладки,
обнаружены тетраэдры дефектов укладки. Расчет показывает, что в золоте
эта конфигурация более выгодна, чем петля, и потому скопления вакан-
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сий преобразуются именно в тетраэдры. Концентрация вакансий, необ-
ходимая для образования наблюдающихся числа и размеров тетраэдров
дефектов в золоте, оказалась порядка ожидавшейся 8 0.

Структура закаленных меди 81> 8 3 и никеля 2 5 , у которых энергия
нарушения укладки выше, чем в золоте и серебре, подобна структуре
закаленного алюминия. Призматиче-
ские петли наблюдаются и в закален- '
ных твердых растворах Си, Ag и Mg
в алюминии, причем присутствие чу-
жеродных атомов мешает собиранию
вакансий в диски, значительная часть
вакансий при закалке фиксируется |
в «растворе», и число дислокационных
петель уменьшается.

С ростом концентрации твердого
раствора, а также с понижением ско-
рости охлаждения или температуры
закалки усиливается тенденция к об-
разованию геликоидальных дислока-
ций (рис. 38) при осаждении вакансий
на винтовых дислокациях. Томас и
Уэлан м экспериментально показали,
что вектор Бюргерса геликоида дей-
ствительно, как и предполагалось, на-
правлен параллельно его оси, в одном р п с . 37. Дислокационные петли в за-
из направлений типа [110]. В закален- каленном алюминии2|*.
ных от 540—500° образцах сплавов
А1—4% Си радиус и шаг спирали геликоида колеблются от — 250 до 1500 А,
а после закалки от 440° шаг спирали — несколько сотен ангстрем, а ра-
диус —· еще меньше. Соответственные концентрации вакансий составляют
3-10~5 и 2·10~β.

В некоторых работах изучались структурные изменения при отпуске
закаленного алюминия. Вандервут и Уошберн 5 3 нашли, что призмати-
ческие петли начинают исчезать после 10-минутной выдержки при 125° С

Рис. 38. Геликоидальные дислокации в сплаве
А1—4% Си, закаленном от 540° (см. 8 4 ) .

и полностью исчезают при 200°. С началом «растворения» петель увеличи-
вается число неправильно изогнутых дислокаций. Когда старение приво-
дит к исчезновению всех петель (10 мин нри 200° С), дислокации, вновь
выпрямляются. Силкокс и Уэлан 3 6 наблюдали этот процесс непосредст-
венно в электронном микроскопе. Эти наблюдения не оставляют сомнения
в том, что петли исчезают путем эмиссии вакансий, а скорость процесса

10 УФН, т. LXXVI, вып. 1
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около 170° С *) в точности совпадает с предсказываемой теоретически
для самодиффузии с энергией активации 1,3 эв. Процесс очень напоминает
растворение выделений второй фазы с повышением температуры: умень-
шение числа петель происходит не только за счет их «растворения», но
и за счет «коагуляции» — подрастания остающихся петель. Исчезновение
петель совпадает (по режиму отпуска) со снятием закалочных эффектов
электросопротивления.

Тетраэдры дефектов укладки в закаленном золоте оказываются устой-
чивыми против отжига вплоть до 400° С, что согласуется и с фактическим
изменением свойств и с тем простым соображением, что сокращение те-
траэдра связано с образованием широких порогов на его гранях 7 8.

Вместе с тем остается все еще неясным вклад в закалочные эф-
фекты со стороны невидимых скоплений вакансий и порогов на дисло-
кациях.

Результаты изучения структуры закаленных металлов и сплавов
позволяют понять как закалочное упрочнение чистых металлов (взаимо-
действие движущихся дислокаций с закалочными дефектами), так и зави-
симость кинетики старения сплавов от условий закалки. Дело в том, что
прямое изучение структуры стареющих сплавов на начальных стадиях
распада пересыщенного твердого раствора показало в ряде случаев воз-
ликновение зародышей новой фазы на дислокациях49» 46> 8 2 . Следовательно,
температура нагрева под закалку и скорость охлаждения, определяющие
дислокационную структуру закаленного сплава, должны влиять на кине-
тику старения.

Уэстмакотт с сотрудниками 8 1 наблюдали в закаленных алюминие-
вых сплавах интересный процесс трансформации дислокационного кольца
вблизи источников Франка—Рида. Винтовые участки расширяющегося
кольца, взаимодействуя с вакансиями, «завиваются» в спирали около
вектора Бюргерса кольца. Движение этих участков затрудняется, тогда
как краевые составляющие кольца продолжают двигаться. По-видимому,
при достаточном напряжении кольцо может (и это действительно наблю-
дается) оторваться от витков спирали, оставив за собой серию петель
примерно того же диаметра, что и витки геликоида. Эти петли имеют тот
же вектор Бюргерса, что и исходное кольцо, и лежат в одной из двух пло-
скостей типа {111}, которые не содержат этот вектор. Авторы подтвердили
также вывод 3 4 об образовании геликоидальных дислокаций и при цилинд-
рическом скольжении призматических дислокаций.

Фури и Уилсдорф 1 0 3 наблюдали в деформированном алюминии
узкие дислокационные петли, вытянутые в направлениях типа {112},
т. е. в направлениях сдвига. Аналогичную картину наблюдали Прайс
в цинке 1М, Уошберн с сотрудниками в окиси магния 1 О В, Кюльман-
Уилсдорф с сотрудниками 1 0 6 . Авторы настоящего обзора наблюдали подоб-
ные петли в никелевых и железных сплавах. Таким образом, речь идет
о весьма общем явлении.

В работе 1 0 3 предложены четыре механизма образования таких
петель. Все они предполагают, что скользящая винтовая дислокация
наталкивается на скопление вакансий (микропору), которое не преодо-
левается скольжением. При дальнейшем движении дислокации две ее
ветви, оттянутые назад препятствием и ставшие краевыми, «впитывают»
вакансии из скопления и выходят (переползают) в противоположных
направлениях из своей плоскости скольжения. На некотором расстоянии
от поры, когда «питание» вакансиями из удалившегося источника затруд-

*) Температура, при которой процесс протекает с приемлемой для визуального
наблюдения скоростью.
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няется, эти ветви смыкаются, и образуется узкая петля, не лежащая
в плоскости скольжения и вытянутая вслед ушедшей дислокации.

Поскольку отдельные участки такой петли могут стать активными
источниками дислокаций, подобный механизм может привести к очень
быстрому размножению дислокаций при деформации и образованию полос
скольжения.

Возникновение множества малых областей сильных искажений и пе-
тель дислокаций наблюдалось в алюминии 8 3 и меди 2 5 после их облуче-
ния нейтронами или α-частицами. Оценочные подсчеты дают плотность
дислокаций (в петлях) после сильного облучения более 1010 см'2, что,
по-видимому, и вызывает упрочнение и изменение физических свойств
материалов. Отжиг при 800° С меди, облученной α-частицами, привел
к образованию пор диаметром около 1000 А — вероятно, пузырьков ге-
лия 8 3, как и предполагалось на основании рентгенографических данных.

10. О б щ е з н а ч и м о е и с п е ц и ф и ч е с к о е в с т р у к т у р е
т о н к и х ф о л ь г

Как указывалось выше, дислокационная структура фольги, приго-
товленной из отожженного или слабодеформированного образца, претер-
певает некоторые изменения при воздействии электронного пучка вслед-
ствие движения дислокаций. Это движение начинается лишь спустя
некоторое время после начала наблюдения, и за ним нетрудно проследить.
Труднее экспериментально установить, происходят ли (и какие именно)
изменения в плотности и расположении дислокаций в процессе изготовле-
ния фольги, т. е. во время электролитического утонынения исходного
образца. Очевидно, что по мере утоныпения образца остаточные напря-
жения в нем должны снижаться, должны устраняться некоторые препят-
ствия скольжению. Поэтому можно ожидать изменений первоначальной
дислокационной структуры. Для закаленного или облученного материала
опасность таких изменений, по-видимому, отпадает, так как большая
часть дислокационных петель и другие дефекты здесь малы по сравнению
с толщиной фольги.

В других случаях — ситуация менее определенная, и потому Зеегер
и его школа считают, что рельеф, возникающий на полированной поверх-
ности образца при его деформировании, точнее характеризует его внутрен-
нюю дислокационную структуру, чем дислокационная структура фольги,
полученной путем утоныпения образца.

Для установления связи дислокационной структуры с рельефными
линиями скольжения (ступеньками сдвигов) на поверхности плоского
деформированного образца из нержавеющей стали Хирш с сотрудниками 6 5

полировали образец с одной стороны, защитив другую его сторону лаком.
Полученный препарат позволил авторам изучать одновременно как внут-
реннюю структуру образца, так и рельеф его поверхности, возникший
при деформации. Оказалось, что каждой линии скольжения соответствуют
свои дислокации или сетки дислокаций, расположенные в той же пло-
скости скольжения (см. рис. 23). Это означает, что такое распределение
дислокаций возникло при деформации одновременно с возникновением
рельефа линий скольжения. Авторы установили также, что распределение
дислокаций непосредственно под поверхностью деформированного образца
не отличается от распределения их в глубине металла.

С другой стороны, Томасом и Хейлем 8 8 тем же методом установлено,
что рельефные линии сдвига на поверхности деформированного алюминия
не связаны с подповерхностными дислокациями или дислокационными
сетками, как в нержавеющей стали.

10·
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Этот факт объясняется, по Хиршу, отсутствием плоских скоплений
дислокаций в алюминии из-за высокого значения γ, хотя остается еще
неясным происхождение линий-ступенек сдвига на поверхности, так как
каждая ступенька — след значительного числа дислокаций, двигавшихся
в одной плоскости или в очень близких параллельных плоскостях. Тот
же факт, по Зеегеру, объясняется перераспределением дислокаций в
скоплениях (благодаря легкости поперечного сдвига) во время утоныпе-
ния образца, что приводит к образованию «чистых» от дислокаций ячеек,
окруженных плотными дислокационными стенками.

В работе Мадера и Зеегера 8 9 дана схема образования ячеистой внутри-
зеренной структуры в результате поперечного скольжения на III стадии
упрочнения. Схема эта не вызывает сомнения, однако она не решает во-
проса о том, к о г д а происходит образование наблюдаемой структуры —
в процессе деформации или во время утонынающей электрополировки.
Имеется немало убедительных фактов и соображений, подкрепляющих
точку зрения Хирша 2 5 .

Плотность дислокаций в деформированных поликристаллических
образцах ΑΙ, Си, Аи, Ag, Ni, подсчитанная с помощью электронного микро-
скопа 2о, не отличается от плотности, найденной при исследовании мас-
сивных образцов с помощью рентгеновского микропучка 7в. Дислокацион-
ная структура металлов после деформации уже на несколько процентов
образована, в основном, устойчивыми конфигурациями из многих дисло-
каций, и просто невозможно себе представить, чтобы такая структура
претерпела сколько-нибудь заметные изменения во время утоньшающей
полировки.

В работе 8 7 показано на примере сплава Fe—55% Сг, насколько
устойчивы дислокационные сетки даже против рекристаллизационного
отжига (720°). Когда наблюдаются типичные плоские скопления дислока-
ции *", можно утверждать, что по крайней мере в этих случаях напряже-
ния, поджимающие ряд дислокаций к препятствию, при утоныпении
образца снимаются не полностью.

Следует учитывать, что по мере утонынения фольги уменьшаются
и области искажений вокруг дислокаций и их взаимодействие. Дислока-
ции в сетках при этом должны оставаться неподвижными и конфигурация
сеток не должна существенно изменяться. Дислокации в плоских скоп-
лениях также можно считать стабильными, если расстояние между ними
того же порядка, что и толщина фольги.

Наконец, важным фактором, способствующим стабилизации исходной
дислокационной структуры, являются поверхностные пленки и вообще
поверхностные эффекты у выходов дислокаций 4 4.

Строгое экспериментальное решение спора между Хиршем и Зееге-
ром требует дальнейших исследований и, по-видимому, новых методиче-
ских усилий. Однако сказанное выше позволяет уже теперь составить
довольно ясную картину реального положения вещей.

В процессе приготовления фольги из массивного образца неминуемо
протекает релаксация внутренних (распространенных на области
—10"5 см) напряжений, и поэтому возможно некоторое перераспределение
дислокаций. Отдельные изолированные дислокации должны стремиться,
и, по-видимому, могут так повернуться в своей плоскости скольжения,
что их длина при этом сократится; дислокации плоских скоплений могут
рассредоточиться (в первую очередь — в вершине скопления), если тому
нет препятствий. Вместе с тем кажется совершенно невероятным, чтобы
во время утоныпения образца происходило массовое поперечное скольже-
ние дислокаций, до того входивших в состав плоских скоплений: в про-
цессе утоныпения напряжения падают, а не растут.
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По мере усложнения дислокационной структуры и общего роста плот-
ности дислокаций всякого рода перераспределения дислокаций в про-
цессе изготовления фольги все более и более затрудняются. Смещения
дислокаций в густых объемных скоплениях не могут превышать расстоя-
ние между соседними дислокациями и, следовательно, не могут сущест-
венно изменить структуру в целом, если не говорить о некоторых тонких
деталях ее, пока еще вообще не изученных.

Таким образом, с помощью фольг, изготовленных путем утоныпения
массивных образцов, можно уверенно изучать дислокационную структуру
этих образцов, постоянно имея в виду возможность некоторого перерас-
пределения дислокаций, в особенности изолированных.

С другой стороны, движение дислокаций в тонкой фольге происхо-
дит в специфических условиях воздействия поверхностей фольги и поверх-
ностных пленок — окирных, осадочных и прочих, поэтому необходима
особая осторожность при переносе выводов из наблюдений за этим дви-
жением на движение дислокаций в массивных образцах.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В настоящем обзоре мы не имели возможности остановиться на ряде
интересных результатов, полученных при изучении структуры границ ,
процесса рекристаллизации (доказательства беззародышевого роста при
рекристаллизации обработки) 1 0 · 1 0 7 · 1 0 8 , . процесса разрушения фольги
различной толщины8·9, связи процессов выделения новой фазы4 с~4 8

или формирования доменной структуры упорядочения u с имеющимися
дислокациями и т. д.

В результате использования современного просвечивающего элект-
ронного микроскопа для прямого исследования дислокационной струк-
туры металлов за последние пять лет получены фундаментальные опыт-
ные подтверждения как теории дислокаций в целом, так и многих ее пред-
сказаний относительно частных свойств дефектов. Уточняются модели,
положенные в основу теоретических расчетов сопротивления металла
пластической деформации. Вновь обнаружен ряд важных деталей дисло-
кационной структуры металлов. Вообще сведения о сложных трехмерных
дислокационных реакциях и конфигурациях обогащаются особенно
сильно, хотя еще не использованы в полной мере стереоскопические воз-
можности электронного микроскопа. Однако понимание многих деталей,
наблюдаемых на электронных изображениях тонких фольг, затрудняется
неполнотой теории рассеяния электронов на дефектах кристалла. Доста-
точно уверенно могут быть интерпретированы лишь некоторые детали
изображения, наиболее очевидные как с точки зрения дифракционного
контраста, так и с точки зрения уже установившихся представлений
о структурных дефектах. Поэтому дальнейшее развитие теории дислока-
ций тесно связано не только с накоплением новых электронномикроскопи-
ческих наблюдений, но и с развитием теории контраста.

Очевидны и основные направления дальнейшего совершенствования
самого электронного микроскопа, диктуемые возникшими задачами.
Прежде всего микроскопы должны быть оборудованы гониометрическим
столиком объекта для определения направления векторов Бюргерса дисло-
каций. Должны быть решительно усовершенствованы методы нагрева,
охлаждения и деформации образца во время наблюдения без существен-
ного ухудшения качества изображения. Для наблюдения поведения дисло-
каций в возможно более толстых образцах необходимо использовать
электроны с гораздо более высокой энергией, чем 100 кэв,— насколько
позволит ухудшение контраста на отдельной дислокации. Крайне важным
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является оборудование микроскопа встроенной в камеру объекта ионной
пушкой для периодической или непрерывной очистки образца во время
его просмотра.

Эти и другие усовершенствования позволят полнее использовать заме-
чательные возможности электронного микроскопа, уже сейчас проявив-
шиеся достаточно ярко, для все более глубокого проникновения в при-
роду важнейших технических свойств металлов.
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