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МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ СТРУКТУРНО-ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ  

В НАНОМАТЕРИАЛАХ, ДЕФОРМИРУЕМЫХ ПОД ДАВЛЕНИЕМ  

Л.С. Васильев, С.Л. Ломаев  

Удмуртский федеральный исследовательский центр УрО РАН, Ижевск, Россия 

О  СТАТЬЕ  
 

АННОТАЦИЯ 

Получена: 20 ноября 2018 г. 
Принята: 20 июня 2019 г. 
Опубликована: 28 июня 2019 г. 

 Дан сравнительный анализ основных методов исследования структурно-фазовых 
превращений, протекающих в наноструктурах металлов и сплавов в процессе пластиче-
ского деформирования под давлением. Показано, что адекватное описание изменений в 
структуре гидростатически сжатых материалов при деформировании невозможно без ис-
пользования континуальных моделей линейных, планарных и точечных дефектов, состав-
ляющих основу любой наноструктуры. 

В рамках теории необратимых деформаций, основанной на континуальной модели 
Дебая и приближении Грюнайзена, исследованы объемные свойства дислокаций, их скоп-
лений и межкристаллитных границ. Показано, что дислокации должны иметь избыточный 
объем, величина которого определяется асимметрией потенциалов межатомных взаимо-
действий по отношению к растяжению и сжатию материала. Приведены данные, свиде-
тельствующие о значительном влиянии избыточного объема на скорость процессов диф-
фузионного массопереноса вдоль дислокационных линий. Показано также, что избыточ-
ный объем дислокационных скоплений существенно зависит не только от объемных 
свойств индивидуальных дислокаций, но и от структуры скоплений. 

Полученные результаты применяются к анализу проблем, возникающих при исследо-
вании эффектов увеличения пластичности материалов под давлением. Показано, что 
сжимающее давление может способствовать увеличению скорости процессов релаксации 
внутренних напряжений и подавлять процессы концентрации напряжений в местах зарож-
дения очагов разрушения материалов. Однако оно не препятствует процессам развития 
дефектов сплошности, и при достаточно низких температурах условия гидростатического 
сжатия могут приводить к ускорению процессов порообразования. 

Рассмотрены методы описания деформационного взаимодействия точечных дефек-
тов в химически неоднородных материалах. Дается анализ недостатков существующих 
микроскопических и континуальных теорий, применяемых к описанию объемных свойств 
точечных дефектов в неоднородных средах, соответствующих наноструктурам металлов и 
сплавов. Предложены модели, описывающие нелокальное деформационное взаимодей-
ствие точечных дефектов в континуальных средах с любыми свойствами анизотропии. 
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 The comparative analysis is given on the main research methods of the structural and phase 
transformations proceeding in nanostructures of metals and alloys during plastic deformation 
under pressure. It is shown that an adequate description of changes in structure of compressed 
materials under deformation is impossible without the use of continual models of the linear, pla-
nar and dot defects making a basis of any nanostructure. 

Within the theory of irreversible deformations based on the continual model of Debye and 
Gryunayzen's approach volume properties of dislocations, their congestions and intercrystalline 
borders are investigated. It is shown that dislocations have to have the excess volume which size 
is defined by the asymmetry of potentials of interatomic interactions in relation to stretching and 
compression of materials. 

The data confirming a considerable influence of an excess volume on the speed of process-
es of a diffusive mass transfer along dislocation lines are provided. Also it is shown that the ex-
cess volume of dislocation congestions significantly depends not only on volume properties of 
individual dislocations but also on a structure of congestions. The received results are applied to 
the analysis of the problems arising at a research of effects of increase in plasticity of materials 
under pressure. It is shown that the squeezing pressure can promote increase in speed of pro-
cesses of a relaxation of internal tension and suppress processes of concentration of tension in 
places of origin of the centers of destruction of materials. However, it does not interfere with de-
velopments of a lack of adhesion, and at rather low temperatures a condition of hydrostatic com-
pression can lead to acceleration of processes of cavitation. 

The methods describing the deformation interaction of dot defects in chemically non-uniform 
materials are considered. The analysis is given regarding shortcomings of the existing microscop-
ic and continual theories applied to the description of volume properties of dot defects in the non-
uniform environments corresponding to nanostructures of metals and alloys. The models de-
scribe not local deformation interaction of dot defects in continual environments with any proper-
ties of anisotropy. 
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Введение 

 

В последнее время значительное внимание исследо-

вателей привлекают наноструктурированные материа-

лы, получаемые на основе металлов и сплавов методами 

интенсивного пластического деформирования под дав-

лением [1]. В результате такой обработки в материалах 

протекают различного рода структурно-фазовые пре-

вращения, приводящие к образованию наноструктуры 

[1, 2]. При этом исходные материалы испытывают без 

разрушения экстремально высокие степени деформа-

ции, намного превышающие единицу.  

С позиций макроскопической теории такое поведе-

ние материалов, как правило, объясняется тем, что 

сжимающее давление препятствует раскрытию микро-

трещин [3]. Однако этот подход следует признать одно-

сторонним, поскольку он не охватывает всей совокуп-

ности структурно-фазовых превращений, протекающих 

в наноматериалах при пластическом деформировании. 

Такие превращения могут оказывать существенное вли-

яние не только на торможение механизмов разрушения 

материалов, но и на реализацию различных механизмов 

деформирования. 

В связи с этим отметим, что при пластическом де-

формировании материалов всегда существует конку-

ренция между процессами накопления внутренних 

напряжений, определяющими кинетику разрушения, 

и процессами релаксации этих напряжений, влияющими 

на скорость и механизмы пластического деформирова-

ния. Если скорость релаксации внутренних напряжений 

в каких-либо точках материала окажется ниже скорости 

концентрации напряжений, произойдет разрушение ма-

териала в этих точках. В противном случае материал 

может быть деформирован на любую степень деформа-

ции. Таким образом, при исследовании поведения 

наноматериалов при пластическом деформировании 

следует принимать во внимание, что наложение давле-

ния на процессы деформирования может влиять не 

только на поведение микротрещин в поле механических 

напряжений, но и воздействовать на микроскопические 

механизмы релаксации внутренних напряжений, свя-

занные с возможными процессами структурно-фазовых 

превращений. 

Известно, что наноструктуры материалов представ-

ляют собой достаточно плотную и разветвленную си-

стему взаимодействующих дефектов кристаллической 

решетки [1, 4]. Это означает, что любые структурно-
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фазовые превращения в наноматериалах определяются 

соответствующими изменениями в структуре их дефек-

тов. Таким образом, влияние давления на процессы 

структурно-фазовых превращений, протекающие в 

наноструктурах при пластическом деформировании, 

должно проявляться через объемные свойства дефектов 

кристаллической решетки. 

Любое преобразование структуры вещества под 

действием внешних напряжений σ  можно рассматри-

вать как релаксационный процесс, адаптирующий 

структуру системы к условиям деформирования, 

направленный на понижение термодинамического по-

тенциала Гиббса G  в этих условиях. Из термодинамики 

известно, что влияние давления p  на какие-либо про-

цессы тесно связано с объемными изменениями V  

в этих процессах. Дополнительным термодинамическим 

стимулом, управляющим релаксационными процессами 

при наложении давления, становится изменение потен-

циала Гиббса, определяемое объемным эффектом пре-

вращения: G p V   . 

Термодинамическое описание процессов деформи-

рования твердых тел во многом использует контину-

альные представления о строении вещества [5]. Однако 

для детального исследования структурных изменений 

в системах с дефектами кристаллической решетки 

необходимо учитывать особенности атомного строения 

материалов. В этих условиях возникает необходимость 

в разработке математических моделей, учитывающих 

наиболее важные микроскопические свойства дефект-

ной подсистемы при сохранении общего макроскопиче-

ского подхода к описанию процессов развития нано-

структуры при пластическом деформировании материа-

лов. В частности, эти модели должны адекватно 

учитывать влияние внешнего давления на поведение 

дефектов кристаллической решетки и описывать необ-

ратимые (неупругие) деформации, определяющие атом-

ную структуру дефектов. 

Цель работы состоит в описании методов исследо-

вания структурно-фазовых превращений в наноматери-

алах в рамках континуальной теории необратимых де-

формаций и анализе механизмов влияния давления на 

процессы формирования и разрушения наноструктуры 

при пластическом деформировании металлов и сплавов. 

 

1. Континуальные модели материалов  

с дислокациями  

 

Пластичность металлов существенно определяется 

коллективным поведением основных носителей пласти-

ческой деформации: дислокаций – линейных дефектов 

кристаллической решетки [3, 7, 8]. Основные механиз-

мы разрушения кристаллов и свойства микротрещин 

также тесно связаны со свойствами дислокаций [3, 7–9]. 

Однако внешнее давление может влиять только на те 

процессы пластического деформирования, которые про-

текают с изменением объема материала. Следовательно, 

исследование объемных эффектов, возникающих при 

интенсивном пластическом деформировании металлов 

и сплавов, удобно начать с анализа объемных свойств 

линейных дефектов 

В общепринятой линейной теории деформаций 

вклад дислокаций в полное изменение объема мате-

риала равен нулю [7, 8]. Существуют два основных 

подхода к решению этой проблемы. Первый связан 

с формальным применением методов нелинейной тео-

рии упругости к анализу дислокационных полей дис-

торсии (см. например в [10]). Однако его следует при-

знать неполным, поскольку дислокации вносят в мате-

риал не только обратимые, но и необратимые, т.е. 

неупругие деформации. Второй подход основан на пря-

мых вычислениях объемов для ограниченных конфигу-

раций одиночных дислокаций (например, дислокацион-

ных диполей) с использованием модельных представле-

ний о потенциалах межатомных взаимодействий или 

первопринципных расчетов [11, 12]. Однако эти подхо-

ды сталкиваются со значительными трудностями при 

описании деформационных полей от скоплений дисло-

каций одного знака.  

Цель этой части работы состоит в описании объемно-

зависимых свойств дислокаций и их скоплений в рамках 

нелинейной теории необратимых деформаций, основан-

ной на континуальной модели Дебая и приближении 

Грюнайзена [13] (см. также Приложение к этой статье). 

Рассмотрим наиболее существенные особенности 

атомной структуры прямолинейных краевых дислока-

ций в простой кубической (ПК) решетке. В объеме ПК-

решетки выберем произвольную плоскость из семей-

ства {100}, делящую кристалл на две части. Зафиксиру-

ем форму каждой из частей и внедрим между ними 

лишнюю атомную полуплоскость, предварительно от-

ключив все типы атомных взаимодействий. В результа-

те получим новую кристаллическую решетку, структура 

которой представлена на рис. 1, a (ось z ортогональна 

плоскости рисунка) [6].  

Новая структура отличается от начальной тем, что 

между смещенными со своих мест недеформированны-

ми частями кристалла, вдоль плоскости y0z (ее проек-

ция на плоскость рисунка совпадает с линией y0A) об-

разовалась зона необратимых изменений (деформаций) 

распределения атомов по узлам решетки. Заштрихован-

ные окружности на рис. 1, а обозначают положения 

атомов, незаштрихованные – положения вакансий 

в узлах вновь образованной кристаллической решетки. 

Тонкие сплошные линии соответствуют атомным плос-

костям, пунктирными линиями обозначены границы 

недеформированных элементарных ячеек. 

Если в этой структуре включить межатомные взаи-

модействия, решетка испытает деформацию так, как это 

условно показано на рис. 1, б.  

Свойства деформационных полей дислокации удоб-

нее всего описывать в рамках приближения сплошной 

среды. Переход к континуальному приближению осу-

ществим следующим способом.  
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а б 

Рис. 1. Структура простой кубической решетки вокруг краевой прямолинейной дислокации: при отключении  

межатомных взаимодействий (a); при включенном межатомном взаимодействии (б) 

Fig. 1. Structure of a simple cubic lattice around boundary rectilinear dislocation; at shutdown of interatomic  

interactions (a); at the included interatomic interaction (b) 

Погрузим решеточную структуру, изображенную на 

рис. 1, а, в непрерывную недеформированную сплош-

ную среду, обладающую упругими свойствами, тожде-

ственными макроскопическим упругим свойствам кри-

сталлической решетки. Закрепим положения узлов ре-

шетки относительно точек этой среды с помощью 

соответствующей системы координат. После этого 

включим межатомные взаимодействия. В результате 

сплошная среда, находящаяся между узлами решетки, 

будет сдеформирована в соответствии с решеточной 

структурой, показанной на рис. 1, б. Далее будем от-

слеживать только деформации сплошной среды, кото-

рые дают полную информацию о положении узлов ре-

шетки в макроскопическом приближении.  

Очевидно, что при таком способе перехода к конти-

нуальному приближению между точками сплошной 

среды до и после деформации всегда можно стандарт-

ными методами [14] установить достаточно гладкое 

взаимно-однозначное соответствие. 

После деформирования размеры зоны необратимых 

деформаций могут измениться. В рамках континуально-

го приближения эта зона ограничена плоскостями aa  

и bb . В области материала, заключенной между ними, 

1x   , решетка подвержена полным необратимым де-

формациям, величина которых определяется суммой 

начальных и релаксационных изменений атомной 

структуры. Эту область относят к структуре ядра крае-

вой дислокации. Величину 1  принято называть полу-

шириной ядра дислокации. В остальной части решетки 

1x    предполагается, что деформирование происхо-

дит в упругой области. Предполагается, что здесь опи-

сание деформационных полей дислокации можно про-

водить в рамках линейной теории упругости [7, 8]. Это 

предположение согласуется со стандартными методами 

расчета упругопластических деформаций в теории пла-

стичности [14]. При таком подходе описание нелиней-

ных эффектов при деформировании переносится из 

упругой области в область пластических деформаций. 

В этом приближении принимается, что основная часть 

избыточного объема должна быть сосредоточена непо-

средственно в ядре дислокации. 

 

1.1. Механизм формирования избыточного  

объема у дислокаций 

 

Механизм формирования избыточного объема 

у дислокаций тесно связан со свойствами симметрии 

потенциалов межатомных взаимодействий ( )U r  отно-

сительно равновесного положения атомов в кристалли-

ческой решетке. На рис. 2, a сплошной кривой ABC 

схематически показана зависимость этих потенциалов 

от расстояния r между атомами [12]. Видно, что эта 

кривая несимметрична относительно положения равно-

весия атомов r0. При малых атомных смещениях u из 

положений равновесия зависимость ( )U r  вблизи точки 

B можно приближенно аппроксимировать параболой 

ABC  (пунктирная кривая 2). Эта аппроксимация соот-

ветствует описанию деформационных полей решетки 

в рамках линейной теории деформаций. В этом при-

ближении одинаковым по модулю значениям смещений 

атомов из положений равновесия u при сжатии или 

расширении решетки соответствуют одинаковые значе-

ния упругой энергии (см. рис. 2, a) и одинаковые по 

модулю силы межатомного взаимодействия (рис. 2, б): 

 ( ) ( ).U F r grad r   (1) 

Штрих над величиной U на рис. 2, б обозначает 

дифференцирование по переменной r, равной модулю 

вектора r .  

При больших деформациях решетки, возникающих 

в области ядра дислокации, любому фиксированному 

значению упругой энергии при сжатии или расширении 

на рис. 2, а уже не соответствуют одинаковые значения 

модулей упругих смещений: 1 2u u . Одинаковым же 

по модулю значениям сил межатомного притяжения 
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или отталкивания  F F  (или U U 
  ) на рис. 2, б 

в этом случае соответствуют различные значения моду-

лей упругих смещений при сжатии или расширении 

решетки: u u  .  

Рассмотрим значения сил, действующих на плоско-

стях aa  и bb  (см. рис. 1, б). В области 1x    дисло-

кация создает распределение давления ( , )p x y . В ли-

нейной теории прямолинейной краевой дислокаций 

Вольтерра [5] 

 
0( , ) ( , )Wp x y K x y   , (2) 

где 

 0

2 2

0

(1 )
( , )

3 (1 )
W

b y
x y

K x y

  
 

  
 (3) 

– поле дилатации Вольтерра. Здесь предполагается, 

что линия дислокации не ограничена в пространстве 

и в системе координат (x,y,z) параллельна оси z; μ0 и 
0K  – 

модуль сдвига и модуль изотермического сжатия неде-

формированного материала соответственно; b – вектор 

Бюргерса дислокации, параллельный оси 0x;   – коэф-

фициент Пуассона. 

Силы, действующие на единицу площади в плоско-

стях aa  и bb  со стороны упругой области, определим 

выражением (см. рис. 1, б) 

 
1 1( , ) ( ) ( , )xy Sign x p y   F e . (4) 

Здесь 
xe  – единичный вектор в направлении оси 0x, по-

ложительный знак давления означает сжатие, а отрица-

тельный – расширение решетки.  

 

а б 

Рис. 2. Схематическая форма зависимости потенциалов (a) и сил межатомного взаимодействия (б)  

от расстояния r между атомами 

Fig. 2. A schematic form of dependence of potentials (a) and forces of interatomic interaction (b)  

on r distance between atoms 

Рассмотрим на плоскости bb  две произвольные 

точки 1( , )y  и 1( , )y  , симметричные относительно 

оси скольжения дислокации ( ,0, )z x . В этих точках со 

стороны упругой области на ядро дислокации действу-

ют силы 1( , )y  F F  и 1( , )y   F F  соответственно 

(см. рис. 1, б). Из выражений (1), (2) следует, что функ-

ции 1( , )V y   и 1( , )p y  антисимметричны относитель-

но переменной y. Это означает, что во всех симметрич-

ных относительно оси 0x  точках плоскости bb  вы-

полняется соотношение  F F . В силу 

непрерывности силовых полей в материале эти же со-

отношения должны выполняться на этой плоскости и со 

стороны области ядра дислокации, где деформационные 

поля должны подчиняться нелинейным соотношениям. 

Однако в области больших деформаций одинаковым по 

модулю силам притяжения и отталкивания соответ-

ствуют разные смещения атомов из положений равно-

весия (см. рис. 2, б). Отсюда следует, что уменьшение 

объема решетки при сжатии материала в области ядра 

дислокации при y > 0 должно быть меньше увеличения 

объема при растяжении в области значений y < 0. Таким 

образом, краевая дислокация всегда вносит положи-

тельный вклад в избыточный объем материала, и этот 

вклад может быть определен только в рамках нелиней-

ной теории деформаций. 

Асимметрия поведения материалов по отношению 

к сжатию и растяжению проявляется и в нелинейной 

зависимости давления p от необратимой дилатации  , 

полученной в рамках континуального приближения 

(см. Приложение): 

  2 10( ) (1 ) 1
2 1

K
p    

 
. (5) 

Здесь   – постоянная Грюнайзена. Из формулы (5) сле-

дует, что условие антисимметрии по давлению в зоне 

необратимых деформаций ( ) ( )p y p y    не выполня-

ется при нулевом избыточном объеме, который соот-

ветствует равенству ( ) ( )y y    . 

Выражения (2)–(4) дают условие механического 

равновесия сил на границе зоны необратимых деформа-

ций на плоскостях aa  и bb . Для неограниченной сре-

ды его можно записать в виде соотношения 
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 1( , ) 0p y dy





  , (6) 

которое означает равенство нулю полной силы, дей-

ствующей на каждую из плоскостей aa  и bb  со сто-

роны упругой области 1x   . 

 

1.2. Нелинейная теория избыточного  

объема дислокаций 

 

При микроскопическом подходе к исследованию 

свойств материалов, как правило, используются мо-

дельные потенциалы, асимметрия которых заметно 

проявляется лишь в нелинейной области зависимости 

механических напряжений от деформаций. Поэтому 

рассмотрим методы расчета избыточного объема дис-

локаций в рамках нелинейной теории необратимых де-

формаций.  

Несмотря на то, что анализ поведения потенциалов 

межатомных взаимодействий доказывает существова-

ние избыточного объема у краевых дислокаций, их 

прямое использование для расчетов этой величины не-

целесообразно. Во-первых, истинные значения потен-

циалов во многих случаях недостаточно хорошо из-

вестны и их использование возможно только при чис-

ленных расчетах. Во-вторых, для каждого вида 

материала эти потенциалы уникальны, следовательно, 

с их помощью не всегда возможно получить результаты 

общего характера. В-третьих, поля напряжений дислока-

ций и их скоплений носят дальнодействующий характер 

и существенно зависят от граничных условий [5, 8]. Это 

означает, что для численного расчета таких полей необ-

ходимо выбирать расчетные ячейки со слишком боль-

шим количеством атомов, сравнимым с количеством 

атомов в кристаллитах поликристаллов. В этом случае 

количество времени, необходимое для проведения вы-

числений, становится практически неприемлемым.  

Отметим, что учет всех особенностей условий рав-

новесия на внешней границе возможен только при мак-

роскопическом описании наноматериалов в рамках ме-

ханики сплошных сред.  

В связи с этим обратим внимание на то, что выра-

жение (6) является единственным граничным условием, 

определяющим напряженное состояние в области 

1x   . Оно накладывает ограничения на отдельные 

компоненты тензора напряжений, связанные с давлени-

ем. С другой стороны, избыточный объем дислокации 

должен определяться полем дилатации в области ядра. 

Следовательно, для расчета величины избыточного 

объема необходимо найти нелинейную связь поля дила-

тации с распределением давления. Очевидно, что нели-

нейная теория упругости для этих целей неприменима, 

поскольку в области 1x    деформации неупругие. 

Один из возможных вариантов решения этой проблемы 

предложен в работе [13], где достаточно общее соотно-

шение, связывающее давление р  и поле дилатации   

произвольного происхождения, получено в рамках тео-

рии Дебая и многопараметрическом приближении 

Грюнайзена. Формула (5) дает более простое прибли-

жение, в котором используется только одна постоянная 

Грюнайзена. В интервале значений (0...0,2)   с точ-

ностью 1  % для большинства металлов зависимость 

(5) можно представить в виде полинома: 

 
2

0( ) { }p K      . (7) 

Для расчета величины избыточного объема необхо-

димо также иметь возможность описывать структуру 

ядра краевых дислокаций. Основные модели дислока-

ций в современной теории имеют ядра, объем которых 

равен нулю [7, 8]. Такие ядра далее будем называть 

сингулярными. Например, ядро дислокации Вольтерра 

на плоскости ортогональной линии дислокации сосре-

доточено в одной точке. Это приводит к расходимости 

выражения (3) в начале координат. Более реалистичное 

описание структуры ядра дает модель Пайерлса-

Набарро. В этой модели удается избавиться от указан-

ной расходимости и получить достаточно простое опи-

сание деформационных полей дислокаций [7].  

Суть модели Пайерлса-Набарро состоит в том, что 

структура ядра прямолинейной краевой дислокации 

с вектором Бюргерса b вдоль оси x моделируется плос-

ким скоплением элементарных дислокаций, располо-

женных в плоскости скольжения и обладающих беско-

нечно малым вектором Бюргерса: 

 ( , ) ( ) ( )PNdb x y b x y dx   , (8) 

где  

 
2 2

1
( ) PN

PN

PN

x
x


 

  
 (9) 

– линейная плотность распределения элементарных 

дислокаций, параллельных оси z в плоскости (x, z) си-

стемы координат (x,y,z); PN  – полуширина дислокации 

Пайерлса-Набарро. Присутствие дельта-функции Дира-

ка ( )y  в выражении (8) означает, что ядро дислокации 

Пайерлса-Набарро локализовано в плоскости (x,z) 

и также является сингулярным. Тем не менее при опи-

сании структуры ядра реальных дислокаций модель 

Пайерлса-Набарро можно принять в качестве первого 

приближения.  

Упругое поле дилатации, создаваемое дислокацией 

Пайерлса-Набарро, равно сумме вкладов от элементар-

ных дислокаций Вольтерра: 

 ( , ) ( , ) ( )PN W PNx y x x y x dx





       . (10) 

Оно антисимметрично по переменной y, поэтому 

дислокация Пайерлса-Набарро также не дает вклада 

в полное изменение объема материала. Следовательно, 
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для выполнения поставленной выше задачи необходимо 

внести в модель (10) дополнительные изменения, свя-

занные с неупругостью деформаций в ядре дислокации. 

Поскольку свойства дислокации с ядром (9) полностью 

определяются свойствами входящих в нее элементар-

ных дислокаций, эти изменения должны быть связаны с 

введением избыточного объема в структуру ядер эле-

ментарных дислокаций. 

Наиболее просто этому требованию можно удовле-

творить, положив, что поле дилатации элементарной 

краевой дислокации описывается выражением 

0( , ) { ( ) ( )dd x x y v x x y         

 ( , )} ( )W PNx x y x dx     .  (11) 

Здесь ( )x x   – дельта-функция Дирака, отмечающая 

положение элементарной дислокации в точке x  оси 0x; 

дельта-функция Дирака ( )y  указывает на то, что ядра 

элементарных дислокаций локализованы в точке ( ,0)x  

плоскости ( , )x z ; 
0v  – постоянная величина, подлежа-

щая определению. 

Вид первого слагаемого в выражении (11) физиче-

ски можно обосновать тем, что избыточный объем эле-

ментарной дислокации, находящейся в точке ( ,0)x , 

должен быть локализован в ее ядре. Поскольку элемен-

тарная дислокация имеет бесконечно малый вектор 

Бюргерса, ее ядро также должно иметь бесконечно ма-

лые размеры в плоскости ( , )x y . Это свойство элемен-

тарной дислокации обеспечивается произведением 

дельта-функций ( ) ( )x x y   . Второе слагаемое в вы-

ражении (11) заимствовано из первоначальной модели 

Пайерлса-Набарро (8)–(10). 

С математической точки зрения наличие ( )y  в вы-

ражении (11) затрудняет использование соотношений 

(6), (7), поскольку операция возведения в степень для 

дельта-функций не определена [15]. Это обстоятельство 

указывает на еще один недостаток модели Пайерлса-

Набарро: она неприменима в рамках нелинейной теории 

деформаций из-за нереалистичной структуры ядра дис-

локации. Действительно, из метода построения краевой 

дислокации, показанного на рис. 1, видно, что ядро дис-

локации должно занимать область пространства, име-

ющую конечные размеры не только вдоль оси 0x, но и 

вдоль оси 0y (заштрихованная область на рис. 1, б). Рас-

пределение элементарных дислокаций для такого ядра 

следует представлять в 2-мерном виде: 

 1 2( , ) ( ) ( )x y x y    , (12) 

 
2 2

( )
( )

i

i i

i i

x
x


 

  
, (i = 1, 2); 1x x , 2x y . (13) 

Здесь плотности 1( )x  и 2 ( )y  описывают распределе-

ния элементарных дислокаций в ядре вдоль осей 0x и 0y 

с соответствующими полуширинами ядра 1  и 2  (см. 

рис. 1, б). Плотность 
2 ( )y  при малых значениях пара-

метра 
21 0    хорошо аппроксимирует дельта-

функцию ( )y  [14], и при значениях 
2 0   

2 ( ) ( )y y  . Модели Пайерлса-Набарро в этом случае 

будут соответствовать значения 
1 PN    и 

2 0  . Ре-

альные же значения параметров 
1  и 

2  для дислокаций 

следует определять из сравнения результатов вычисле-

ний с соответствующими экспериментальными данны-

ми (см. ниже). Распределение (12) приводит 

к следующему выражению для поля дилатации краевой 

дислокации: 

 
0 1 2( , ) ( , ) ( , , , )d x y v x y x y      , (14) 

  1 2( , , , )x y    ( , )} ( , )W x x y y x y dx dy

 

 

           .  (15) 

Интеграл в выражении (15) существует, его всегда 

можно представить в виде элементарных функций. При 

1 PN    и 
2 0   он сходится к выражению (10). 

Значение параметра 
0v  в формулах (11), (14) можно 

найти с помощью выражения (7) и условия (6). Предвари-

тельно введем полную дилатацию гидростатически сжато-

го материала с дислокацией: ( , ) ( , )d exx y x y     , где 

ex  – дилатация, задаваемая внешним давлением 
exp . 

Подставив выражение ( , )x y  в формулы (6), (7), получим 

уравнение, определяющее возможные значения 
0v : 

  0

1

(1 2 )

2

exv  



2

20

1 1 23 2

1 2

( , , , ) 0.
8

v
y dy





  
       

    
  (16) 

Его решение удобно представить в виде 

2

1 2

0

2 (1 2 )exv
    

 


 

 

1
22

2

1 1 22

2

2
1 1 ( , , , ) .

(1 2 )ex

y dy





   
        

     

  (17) 

Анализ этого решения показывает, что требование 

существования свободного объема у краевых дислока-

ций несовместимо с предположением о сингулярной 

структуре их ядра. Действительно, из теории Пайерлса-

Набарро известно, что для дислокаций всегда выполня-

ется условие 1 0  . Но в этом случае из формулы (17) 

следует, что и 2  также должно быть больше нуля, по-

скольку при 2 0   выражение под знаком радикала 

в формуле (17) становится отрицательным. Таким обра-

зом, все известные модели дислокаций, имеющих син-

гулярные ядра, не удовлетворяют соотношению (17). 

Минимальное значение величины 2 , допускаемое 

этим соотношением, определяется требованием обраще-

ния в нуль выражения под знаком квадратного корня: 
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2

2

0 1 1 02

2
( , , , )

(1 2 )ex

y dy






     

    . (18) 

Величина 
0  определяет границу значений пара-

метра 
0 , соответствующую максимально возможным 

величинам растягивающего давления в ядре дислока-

ции, задаваемого уравнением (20) при подстановке 

2 0   :  

 
2

1 0

0,0

2 (1 2 )exv
    




. (19) 

Одна из особенностей выражения (17) состоит 

в том, что его можно применить в тех случаях, когда 

дислокации имеют анизотропную структуру ядра, ха-

рактеризующегося разными параметрами полуширины 

по вертикали и по горизонтали: 1 2   . Однако при 

описании деформационных полей дислокации в рамках 

изотропного континуума в формулах (12)–(19) следует 

положить 1 2 D     , полагая величину 
D  новым не-

известным параметром.  

 

1.3. Избыточный объем и процессы самодиффузии 

по дислокационным линиям. Экспериментальное 

определение параметров дислокационной модели 

 

Оценку значений параметра D  можно получить из 

анализа экспериментальных данных для определенного 

круга физических процессов, связанных с участием 

дислокаций. Например, для Ag это можно сделать, ис-

пользуя данные о коэффициентах диффузионного мас-

сопереноса вдоль дислокационных линий.  

Известно, что зависимость коэффициентов само-

диффузии в объеме материала от абсолютной темпера-

туры T определяется соотношением [16–18] 

 0( , ) exp
W

D p T D
kT

 
  

 
. (20) 

Здесь W – энергия активации самодиффузии; k – посто-

янная Больцмана. Энергия активации W зависит от дав-

ления: 

 ( ) ( )V aW p W pV p  , (21) 

где VW  – энергия активации объемной диффузии при 

давлении 0p  ; ( )aV p  – активационный объем при 

давлении p: 

 ,0( ) / (1 ( ))a aV p V p   . (22) 

Здесь ,0aV  – активационный объем недеформированной 

среды; ( )p  – поле дилатации, зависимость которого от 

давления определяется по формуле (5).  

Исходя из выражений (20)–(22), процесс самодиф-

фузии вдоль дислокационной линии можно интерпре-

тировать как процесс объемной диффузии с учетом дав-

ления p, создаваемого дислокацией вдоль своего ядра. 

В этом случае величину ( )W p  в формуле (21) следует 

считать равной энергии активации диффузии по ядру 

дислокации: ( )DW W p . 

Известно также, что напряженное состояние мате-

риала в области ядра краевой дислокации может приве-

сти к существенному изменению коэффициентов само-

диффузии. К примеру, в работе [17] приведены данные, 

показывающие, что величина энергии активации само-

диффузии по дислокациям в Ag может изменяться в 

интервале (1/ 3 1/ 2)D VW W  . При этом предполага-

лось, что процесс диффузии осуществляется по объему 

ядра, имеющего форму цилиндра с образующими па-

раллельными линии дислокации. В представленной 

выше модели этот цилиндр имеет эффективный радиус 

порядка полуширины D . 

В реальности процесс самодиффузии протекает не 

только по ядру дислокации, но и по его ближайшей 

окрестности. Это означает, что коэффициент диффузии 

по дислокационной трубке носит эффективный харак-

тер, суммируя все объемные эффекты, вызванные дис-

локацией. При расчете коэффициента диффузии это 

можно учесть, равномерно распределив весь избыточ-

ный объем 0v  по ядру дислокации. Необходимо также 

принять во внимание, что локальные объемные измене-

ния материала, вызываемые дислокацией, определяются 

суммарным действием обратимых и необратимых де-

формаций. Это приводит к тому, что наиболее интен-

сивно диффузионные процессы протекают не по всему 

ядру дислокации, а лишь по его части, подвергнутой 

суммарному растяжению за счет упругой и неупругой 

дилатации. В соответствии с этим среднее значение 

полной дисторсии в области максимального растяжения 

ядра дислокации определим выражением 

 0( ) ( ) ( , , , )С          . (23) 

Здесь первое слагаемое определяет вклад избыточного 

объема в объемную деформацию ядра: 

 0 0( ) ( ) /v S    ,  (24) 

S – площадь поперечного сечения ядра дислокации, 
24S   ; ( , , , )      – значение упругой дисторсии 

в растянутой части ядра, рассчитанное по формуле (15).  

Для анализа процессов самодиффузии вдоль дисло-

кационных линий в Ag рассмотрим основную систему 

скольжения ГЦК-решетки для дислокаций с вектором 

Бюргерса 110 / 2b   в плоскостях {111}  [16]. Для нее 

график зависимости ( )p   приведен на рис. 3. Штри-

хованными линиями на нем отмечены граничные зна-

чения 0( )p   и ( )PNp  . Зависимость среднего давле-

ния ( )p   от параметра   в растянутой части ядра крае-

вой дислокации определялась подстановкой значений 

( )C   в формулу (23). При проведении расчетов вели-
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чина  PN определялась по формуле (9). Численные зна-

чения параметров для Ag в формуле (17) выбирались 

в следующем виде: 2,4  , 
0 29,4   ГПа, 

0 02 / 3 (1 ) / (1 2 )K      , 0,37  , / 3d a , 

/ 2b a , 0ex  . Здесь a – параметр ГЦК-решетки: 

3 4a   ,   – атомный объем в Ag: 301,71 10   m3 

[16, 17]. 

 

Рис. 3. Зависимость давления на растянутой  

части ядра краевой дислокации в Ag  

от полуширины дислокации [6] 

Fig. 3. The dependence of pressure on the stretched part  

of a kernel of a boundary dislocation in Ag  

from the half-width of dislocation [6] 

Для определения истинного значения параметра   

по этому графику можно использовать эксперименталь-

ные данные об энергиях активации самодиффузии в Ag 

из работы [18]. При температуре 600 KT    имеем 

169VW   kJ·mol-1, 82,5DW   kJ·mol–1, ,0aV   . Под-

ставив эти величины в формулы (24), (25) и (6), полу-

чим среднее значение давления в ядре дислокации: 

( ) 7,7Dp     ГПа. На рис. 3 оно отмечено сплошной 

горизонтальной линией. По точке пересечения этой ли-

нии с графиком можно определить значение полушири-

ны вертикального распределения элементарных дисло-

каций: 0,6 0,3D PN a    , 0,46 .PN a   Ему соответ-

ствуют значение полной дилатации на ядре дислокации: 

( ) 0,092C D    и необратимой объемной деформации, 

вносимой свободным объемом: 0 ( ) 0,063.D    Из срав-

нения этих величин следует, что вклад избыточного 

объема в деформационное состояние ядра и в диффузи-

онные процессы по дислокациям является определяю-

щим. 

Поскольку 0 0,05 ,D PN      выражение (17) до-

пускает значительные упрощения. После разложения в 

ряд Тейлора по последнему слагаемому под знаком ра-

дикала при значениях 1 2      получим 

 
2

0

2
( , , , )

(1 2 )ex

a
v ay dy





 
     

   . (25) 

В этом выражении переменная /y y a   и инте-

грал от функции 
2  являются безразмерными величи-

нами. Внешнее сжимающее давление уменьшает сво-

бодный объем и полуширину дислокации: 
(0)( ) (1 / 3)exp     . Здесь 

(0)   полуширина дислока-

ции при 0exp  . 

 

1.4. Оценка величины избыточного объема  

вносимого дислокациями в наноматериалы 

 

Оценим величину удельного избыточного объема 

V  у наноматериалов с предельно высоким значением 

скалярной плотности дислокаций 
1610d  m–2 [16]. Рас-

смотрим неупорядоченное однородное распределения 

дислокаций по объему. Его вклад в общий объем нано-

материала можно рассчитать по формуле 

 
2

012 D dV     . (26) 

Подставив сюда для Ag: 
104,1 10a   m, 

0 ( ) 0,063D    и 0,3 ,D a   получим 
210V   %. Оче-

видно, что вклад неупорядоченных однородных распре-

делений дислокаций в величину избыточного объема 

наноматериалов незначителен по сравнению с теми ве-

личинами, которые дает система межкристаллитных 

границ 1–3 % [19]. 

Вместе с тем стыки зерен в наноматериалах, по 

определению, являются линейными дефектами [7, 8], 

которые в большинстве своем должны иметь дислока-

ционное происхождение. Поскольку плотность этих 

стыков в наноматериалах велика, избыточным объемом 

дислокаций, входящих в их структуру, пренебречь 

нельзя, так как он должен давать основной вклад 

в процессы диффузионного массопереноса по стыкам  

зерен. 

 

2. Избыточный объем краевых дислокаций  

в дислокационных скоплениях 

 

Рассмотрим задачу об определении избыточного 

объема, приходящегося на единицу длины краевой дис-

локации, входящей в состав плоского вертикального 

скопления AB и плоского горизонтального скопления 

CD, схематично показанных на рис. 4. Для упрощения 

вычислений скопление AB удобно считать неограни-

ченным по вертикали. Линии дислокаций на рис. 1, 2 

предполагаются неограниченными в направлении, орто-

гональном плоскости рисунка. Расстояния между бли-

жайшими дислокациями в скоплениях фиксировано 

и равно L. 

Вне объемов, занимаемых ядрами дислокаций, поле 

дилатации скопления AB определяется методом линей-

ной суперпозиции. Используя формулу (25), находим 

выражение для избыточного объема на единицу длины 

любой дислокации в скоплении AB: 

 
2

0,

2
( , )

(1 2 )
AB AB

ex

a
v y dy





 
   

   . (27) 
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Здесь 

 ( , ) ( , , , )AB

n

y ay nL




          (28) 

– поле дисторсии, создаваемое вертикальным скоплени-

ем краевых дислокаций и определяемое как сумма 

вкладов отдельных дислокаций.  

 

Рис. 4. Дислокационные скопления, возникающие  

в наноструктурах металлов при пластическом  

деформировании [6] 

Fig. 4. The dislocation congestions arising  

in nanostructures of metals under plastic  

deformation [6] 

Скопление CD можно интерпретировать как супер-

дислокацию с вектором Бюргерса B Nb  (N – число 

дислокаций в скоплении), ядро которой равномерно рас-

пределено по всей длине скопления. Следовательно, для 

получения конечных результатов число N должно быть 

ограничено. На практике, длина скоплений типа CD все-

гда ограничена некоторыми препятствиями R1 и R2. 

Основная особенность поля упругой дилатации лю-

бых дислокаций, и супердислокации в частности, со-

стоит в том, что оно всегда принимает экстремальные 

значения в центре ядра. Это означает, что величина 0v  

у каждой из дислокаций скопления будет зависеть от ее 

положения в ядре супердислокации. Поэтому величину 

0v  для дислокаций скопления CD следует отмечать до-

полнительным индексом k = {1, 2, 3,…, N}, нумерую-

щим дислокации, – 0,kv . В этом случае уравнение (25) 

для избыточного объема k-й дислокации на плоскости 

(z0x) принимает вид 

 
2

0,k, ,

2
( , , )

(1 2 )
CD k CD

ex

a
v y N dy





 
   

   ,  (29) 

где 

 
1

,

0

( , , ) ( , , , )
N

k CD k

n

y N x nL ay




        . (30) 

Здесь kx  – координата центра ядра k-й дислокации. 

Суммирование в выражении (30) проводится по всем N 

дислокациям скопления.  

Результаты расчетов значений средней необратимой 

дилатации 0  на единицу длины отдельной дислокации 

в различных скоплениях при 0exp   приведены на 

рис.5. Кривая 1 соответствует вертикальной дислокаци-

онной стенке типа AB. Избыточный объем единицы дли-

ны дислокации рассчитывается по формуле 
0 0v S  , где 

24S   -фиксированная площадь поперечного сечения 

ядра дислокации. Из графика 1 видно, что величина 

избыточного объема каждой из дислокаций уменьшает-

ся при увеличении их линейной плотности в стенке. Это 

происходит за счет частичной компенсации упругих 

полей соседних дислокаций. 

Кривые 2, 3, 4, и 5 описывают зависимость дилата-

ции в ядрах крайних дислокаций от расстояния L в го-

ризонтальных скоплениях типа CD для значений N  2, 

5, 10 и 20 соответственно. В этом случае наблюдается 

усиление дилатационных полей каждой из дислокаций 

за счет соседей и соответствующее увеличение избы-

точного объема, приходящегося на единицу длины от-

дельных дислокаций в скоплении. 

 

Рис. 5. Зависимость дилатации, генерируемой избыточным 

объемом в ядрах отдельных дислокаций, от расстояния L 

между ними. Кривая 1 соответствует вертикальной 

дислокационной стенке типа AB. Кривые 2, 3, 4, и 5 описывают 

зависимость дилатации в ядрах крайних дислокаций от 

расстояния L в горизонтальных скоплениях типа CD для 

значений n  2, 5, 10 и 20 соответственно. Штриховая 

горизонтальная линия задает размер дилатации в ядре  

                    одиночной краевой дислокации [6] 

Fig. 5. The dependence of the dilatation generated by an excess 

volume in kernels of separate dislocations on L distance between 

them. Curve 1 corresponds to a vertical dislocation wall like AB. 

Curves 2, 3, 4, and 5 describe the dependence of dilatation in 

kernels of extreme dislocations from L distance in horizontal CD 

congestions for values 2, 5, 10 and 20 respectively. The shaded 

horizontal line sets the dilatation size in a kernel of a single  

                                boundary dislocation [6] 

Из графиков видно, что величина избыточного объ-

ема каждой дислокации в скоплении CD возрастает не 

только с уменьшением расстояния L, но и с увеличени-

ем числа дислокаций в скоплении при фиксированном 

значении расстояния между ними. 

 

3. Модели межкристаллитных  

и межфазных границ  

 

Межкристаллитные и межфазные границы являют-

ся наиболее значимым элементом наноструктуры мате-

риалов. Поэтому микроскопическое описание их 

свойств и поведения при пластическом деформирова-
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нии наноматериалов представляет значительный инте-

рес для исследований. 

Существует несколько подходов к описанию струк-

туры и объемных свойств этих границ. Возможен метод 

прямого исследования деформации ступенек, образо-

ванных элементарными ячейками кристаллитов К1 

(рис. 6, б) и К2 (рис. 6, в) при их сближении с образова-

нием межкристаллитной границы наклона (рис. 6, a). 

В работе [20] показано, что появление избыточного 

объема границ в этом процессе также связано со свой-

ствами асимметрии потенциалов межатомных взаимо-

действий по отношению к сжатию и растяжению ступе-

нек из элементарных ячеек кристаллитов при образова-

нии границы. Этот метод исследования универсален 

и может применяться к границам любого типа. Его 

удобно использовать для объяснения аномалий в зави-

симости энергии границы от угла разориентировки кри-

сталлитов   и проведения расчетов избыточного объе-

ма межкристаллитных границ в статическом состоянии. 

Он также позволяет связать величину избыточного объ-

ема с энергией границы [20]. 

Для анализа динамических изменений в структуре 

границ при пластическом деформировании наноматери-

алов удобно использовать методы, основанные на моде-

лировании структуры границ с помощью упорядочен-

ных дислокационных скоплений [7, 8, 21, 22]. 

К примеру, на рис. 7, a показана модель малоугловой 

или специальной границы наклона, структура которой 

моделируется плоским дислокационным скоплением 

типа AB. 

   

а б в 
Рис. 6. Атомная структура межкристаллитной границы наклона {210} в кубической решетке между кристаллитами К1 и К2 (a); 

ступеньки, образованные элементарными ячейками кристаллита К1 (б); ступеньки, образованные элементарными ячейками  

                                                          кристаллита К2 вдоль плоскости границы (в) [20] 

Fig. 6. The atomic structure of the intercrystalline border of an inclination {210} in a cubic lattice between К1 and К2 crystallites (a);  

     the steps formed by elementary cells of К1 (b); steps formed by elementary cells of К2 crystallite along the border plane (c) [20] 

   

а б в 

Рис. 7. Дислокационная модель малоугловых и специальных границ наклона между кристаллитами K1 и K2 (a); дислокационная 

модель границ несоответствия между различными фазами F1 и F2 (б); дислокационная модель большеугловой несимметричной 

границы наклона общего типа между кристаллитами K1 и K2 (в). Прямыми наклонными обозначены атомные ряды  

                                                                         соответствующих кристаллитов [23] 

Fig. 7. The dislocation model of low-angle and special borders of an inclination between K1 and K2 crystallites (a); the dislocation model 

of limits of discrepancy between various phases F1 and F2 (b); the dislocation model of the high-angle asymmetrical border of an inclination  

 of the general type between K1 and K2 crystallites (c). Direct inclined planes designated atomic ranks of the corresponding crystallites [23] 

Скопления типа CD возникают на границах раздела 

фаз F1 и F2 (рис. 7, б), различающихся величиной парамет-

ров периодичности решеток в плоскости границы [22], и 

на несимметричных межкристаллитных границах наклона 

общего типа (рис. 7, в) [7, 21]. В этих случаях дислокации 

скопления CD называют дислокациями несоответствия, а 

препятствиями R1 и R2 (см. рис. 4) служат стыки соседних 

зерен. Важно отметить, что дислокации, входящие 

в структуру границ, не обязательно должны принадлежать 

множеству решеточных дислокаций: в общем случае их 

следует отнести к специальному типу зернограничных 

дислокаций с дробным вектором Бюргерса [21]. 

В равновесных межкристаллитных и межфазных 

границах дальнодействующие напряжения скопления CD 
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компенсируются напряжениями, создаваемыми коге-

рентными фрагментами границы, расположенными меж-

ду дислокациями, в неравновесных границах напряжения 

скопления CD компенсируются лишь частично.  

Методы дислокационного моделирования структу-

ры границ менее универсальны, поскольку их точность 

уменьшается с ростом углов разориентировки границ 

[7, 8], однако они дают возможность проследить за ос-

новными тенденциями развития процессов формирова-

ния наноструктур при пластическом деформировании 

материалов. В рамках этого подхода избыточный объем 

межкристаллитных и межфазных границ определяется 

избыточным объемом соответствующих дислокацион-

ных скоплений.  

 

4. Механизмы влияния давления на процессы 

формирования и разрушения наноструктуры  

 

Процессы структурообразования могут значительно 

изменять общий объем наноматериалов. Следовательно, 

скорости релаксационных процессов, которые влияют 

на уровень концентрации внутренних напряжений 

и накопленную наноструктурой потенциальную энер-

гию, должны существенно зависеть от приложенного 

внешнего давления. Поскольку термодинамический 

потенциал Гиббса G p V   пропорционален объемно-

му эффекту процесса, ясно, что сжимающее давление 

будет подавлять процессы, приводящие к росту общего 

объема наноматериала. 

Известно, что процесс формирования нанострукту-

ры при пластическом деформировании металлов 

и сплавов состоит из нескольких этапов. К основным из 

них относят процессы предварительного накопления 

дислокаций, процессы полигонизации, образования 

специальных межкристаллитных границ и большеугло-

вых границ общего типа [1, 2, 4]. Последние возникают 

при динамической рекристаллизации, деформационном 

двойниковании и при реализации деформационных по-

лиморфных превращений мартенситного типа [2]. Ясно, 

что внешнее сжимающее давление будет способство-

вать развитию тех из них, которые приводят к умень-

шению общего объема материалов, и будет тормозить 

развитие процессов, увеличивающих этот объем. 

Из графиков, приведенных на рис. 5 (кривая 1) и из 

рис. 7, a, видно, что процессы образования малоугловых 

границ наклона (дислокационные стенки типа AB) из 

неупорядоченных дислокационных скоплений произ-

вольного вида должны протекать с уменьшением обще-

го объема материалов. Обычно малоугловые границы 

встраиваются в субструктуру деформированных зерен 

[7, 8, 16, 21]. Известно также, что большеугловые спе-

циальные границы наклона могут возникать при погло-

щении малоугловыми границами наклона решеточных 

дислокаций с вектором Бюргерса, ортогональным плос-

кости границы [7, 21]. Это означает, что наложение 

внешнего сжимающего давления на процесс пластиче-

ского деформирования металлов будет способствовать 

развитию процессов образования субструктуры зерен 

путем полигонизации и дальнейшему превращению 

субструктуры в систему большеугловых межкристал-

литных границ наклона специального типа.  

Большеугловые специальные границы наклона мо-

гут также возникать в процессах деформационного 

двойникования [2, 7, 8, 22]. Если образование двойника 

не сопровождается поглощением или преобразованием 

первичной дефектной структуры, общий объем матери-

ала при деформационном двойниковании будет возрас-

тать. Следовательно, внешнее давление будет препят-

ствовать образованию двойников в бездефектных объе-

мах идеальной решетки. На границах же зерен 

зарождение деформационных двойников может стать 

возможным, только если оно приводит к суммарному 

отрицательному объемному эффекту за счет преобразо-

вания первичной структуры границ.  

С учетом дополнительных объемных эффектов пре-

вращения аналогичное влияние внешнее давление будет 

оказывать на механизмы формирования границ специ-

ального и общего типа, возникающих при полиморф-

ных превращениях под воздействием сдвиговой дефор-

мации.  

Внешнее давление может оказывать влияние на 

процессы формирования большеугловых границ общего 

типа и при реализации других механизмов деформаци-

онного преобразования структуры наноматериалов. Как 

правило, границы общего типа несимметричны. Их 

дислокационная структура условно представлена на 

рис. 7, в. Наряду с дислокационной стенкой AB, внося-

щей основной вклад в определение угла относительного 

разворота кристаллитов K1 и K2, в ее структуру включе-

но скопление CD, состоящее из зернограничных крае-

вых дислокаций, компенсирующих несоответствие 

межатомных расстояний соседних кристаллитов в плос-

кости границы. Такая граница может быть получена 

тремя разными способами: в результате процессов ди-

намической рекристаллизации, при поглощении специ-

альной границей наклона решеточных дислокаций 

с произвольным направлением вектора Бюргерса 

и в процессах межзеренного скольжения. 

Из графиков, приведенных на рис. 5, видно, что 

в скоплениях CD свободный объем каждой дислокации 

больше, чем у одиночной дислокации вне скопления. 

Это означает, что большеугловая граница наклона об-

щего типа всегда имеет больший избыточный объем, 

чем специальная граница наклона с таким же углом ра-

зориентировки кристаллитов. Однако в дислокационной 

стенке AB, входящей в состав границы, отношение объ-

ема каждой дислокации к объему одиночной дислока-

ции вне скопления меньше единицы, а в скоплении CD 

этот параметр превышает единицу. Отсюда следует, что 

суммарный объемный эффект при образовании границы 

наклона общего типа из неупорядоченных дислокаци-

онных скоплений зависит от сочетания объемных эф-

фектов при образовании дислокационной стенки AB 

и скопления CD. Поэтому внешнее сжимающее давле-
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ние может различными способами оказывать влияние 

на процессы формирования границ наклона общего ти-

па. Очевидно, что оно должно активизировать любые 

процессы деформирования и рекристаллизации, приво-

дящие к уменьшению общего объема материала, и пре-

пятствовать им в противном случае. 

К примеру, давление может способствовать разви-

тию процессов межзеренного скольжения, преобразу-

ющих границу наклона общего типа в специальную 

границу наклона. На рис. 7, в такой процесс можно 

осуществить, зафиксировав положение правой границы 

кристаллита K2 и сдвинув его левую границу вниз до 

восстановления зеркальной симметрии расположения 

его атомных плоскостей с плоскостями кристаллита K1. 

При этом скопление CD исчезнет, а плотность дислока-

ций в стенке AB немного понизится. В результате такой 

деформации общий объем материала может умень-

шиться, и тогда давление будет способствовать процес-

су преобразования несимметричной границы наклона 

в специальную границу наклона. И наоборот, давление 

будет противодействовать процессам межзеренного 

скольжения, преобразующим специальные границы 

в несимметричные границы общего типа, поскольку 

общий объем наноматериала при этом будет увеличи-

ваться. 

С другой стороны, при определенных условиях пла-

стического деформирования сжимающее давление бу-

дет способствовать преобразованию специальных гра-

ниц наклона в границы общего типа. Структурные пре-

вращения такого рода связаны с поглощением 

решеточных дислокаций межкристаллитными граница-

ми [7, 8, 21].  

Действительно, при поглощении межкристаллитной 

границей наклона краевая дислокация может диссоции-

ровать [7, 21] на две зернограничные дислокации, одна 

из которых с параллельным границе вектором Бюргерса 

пополнит скопление CD, а другая с ортогональным гра-

нице вектором Бюргерса встроится в стенку AB. Общий 

объем материала может уменьшиться, если ортогональ-

ная компонента вектора Бюргерса существенно превы-

сит его параллельную составляющую. В этом случае 

внешнее давление будет способствовать процессам пре-

образования специальных границ в границы общего 

типа. Аналогичным образом давление будет активизи-

ровать процессы динамической рекристаллизации, 

формирующие межкристаллитные границы общего ти-

па из дислокационных скоплений, в результате которых 

общий объем деформируемого наноматериала будет 

уменьшаться. 

Ранее отмечалось, что процесс формирования нано-

структуры при пластическом деформировании металлов 

многоэтапен, поэтому внешнее давление может влиять 

на дефектную подсистему материала на каждом из эта-

пов по-разному. С учетом сказанного можно предло-

жить следующую последовательность подключения 

давления к процессам формирования наноструктуры 

металлов.  

На начальном этапе деформирования, когда плот-

ность дислокаций в неупорядоченных дислокацион-

ных скоплениях мала и температурные условия недо-

статочны для реализации процессов динамической 

рекристаллизации, давление играет определяющую 

роль в развитии процессов полигонизации и образова-

ния субструктуры в объемах кристаллитов деформиру-

емых поликристаллов.  

По мере измельчения субструктуры и повышения 

в ней плотности неупорядоченных решеточных дисло-

каций в процесс формирования наноструктуры будут 

включаться процессы динамической рекристаллизации. 

На этом этапе роль давления состоит в активации про-

цессов рекристаллизации и процессов поглощения ре-

шеточных дислокаций межкристаллитными границами, 

приводящих к уменьшению объема материала.  

Относительная роль давления и процессов рекри-

сталлизации зависит от температуры. При низких тем-

пературах деформирования наноструктура будет фор-

мироваться в основном под влиянием давления, при 

повышенных температурах свойства наноструктуры 

в целом будут определяться процессами динамической 

рекристаллизации, протекающими при поддержке дав-

ления. 

Однако при достаточно малом среднем размере 

нанокристаллитов (20 3)D  нм их объемы освобож-

даются от решеточных дислокаций. В результате про-

цессы динамической рекристаллизации на дислокаци-

онных скоплениях будут подавлены. Механизмы пла-

стического деформирования наноматериала в этом 

случае могут осуществляться только на основе процес-

сов межзеренного скольжения, деформационного двой-

никования и полиморфных превращений мартенситного 

типа [2]. Поэтому основным регулятором формирова-

ния наноструктуры на этом этапе снова становится дав-

ление.  

Поскольку скорость поглощения решеточных дис-

локаций границами нанокристаллитов на этом этапе 

снижается из-за их малой плотности, интенсивность 

процессов образования новых границ общего типа бу-

дет ослабевать. В этих условиях структура границ об-

щего типа под влиянием давления и процессов межзе-

ренного скольжения будет постепенно приближаться 

к структуре специальных границ. Общая плотность 

большеугловых границ с течением времени деформиро-

вания может возрастать за счет процессов двойникова-

ния и полиморфных превращений, но скорость повы-

шения свободного объема наноматериала будет посте-

пенно стремиться к нулю.  

Далее, при приближении структуры наноматериала 

к рентгено-аморфному состоянию 3D  нм плотность 

межкристаллитных границ становится столь высокой, 

что возможно осуществление процессов динамической 

рекристаллизации на плотных скоплениях межкристал-

литных границ. В результате в рентгено-аморфной мат-

рице будут образовываться отдельные вкрапления более 

крупных нанокристаллитов с 3D  нм [2]. Экспери-
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ментально этот процесс наблюдался в работах [24] 

и был назван процессом нанокристаллизации. Посколь-

ку суммарная площадь границ в этом процессе умень-

шается, а скорость роста свободного объема наномате-

риала становится отрицательной, давление будет уско-

рять процессы деформационной нанокристаллизации 

рентгено-аморфных металлов и протекание цикличе-

ских превращений: «рентгено-аморфное состояние»   

«нанокристаллизация» [2, 24]. 

 

Влияние давления на механизмы  

разрушения наноструктуры 

 

Известно, что предельная плотность дислокаций 

при максимальной степени пластической деформации 

,0 0, 2...0,3,pl   предшествующей разрушению метал-

лов в нормальных условиях, не превышает значений 
15 1610 ...10d  м–2 [16]. Используя дислокационные 

представления о структуре межкристаллитных границ 

(см. рис. 7) и полагая среднее по объему значение угла 

разориентировки кристаллитов в наноструктуре близ-

ким к 30   , легко подсчитать, что уже при 5D  нм 

по условному количеству дислокаций в единице объема 

наноструктура металлов эквивалентна упорядоченному 

дислокационному скоплению с плотностью 
17 1810 ...10n  м–2. Это означает, что для создания такой 

наноструктуры степень пластической деформации n  

должна намного превышать величину ,0pl . Важно так-

же, что разрушения наноматериалов при столь высокой 

степени деформации не происходит. В этих условиях 

становится актуальным исследование влияния давления 

на механизмы разрушения наноструктурированных ме-

таллических систем при интенсивном пластическом 

деформировании. 

Одна из возможных схем, поясняющих микроско-

пические механизмы разрушения при пластическом 

деформировании металлов, представлена на рис. 8 

[8, 9]. Предполагается, что скопление краевых дислока-

ций типа CD сосредоточено в одной плоскости сколь-

жения. Под действием сдвигового напряжения   оно 

прижато к некоторому препятствию R. При достаточно 

большом количестве дислокаций в скоплении напряже-

ния вблизи препятствия превысят значения критическо-

го усилия разрыва атомных связей и приведут к образо-

ванию узкой трещины раскола, распространяющейся 

вдоль препятствия со скоростью V. Препятствиями мо-

гут служить межкристаллитные и межфазные границы, 

выделения инородных фаз, плоские скопления дислока-

ций, распространяющиеся под углом к скоплению CD, 

стыки зерен и т.п.  

Важно, что физическое описание деформационных 

полей, создаваемых такой трещиной, анализ формы 

профиля ее раскрытия и скорости распространения про-

водится на основе модели дислокационной трещины 

раскола, представляющей собой эквивалентную замену 

трещины соответствующим вертикальным скоплением 

дислокаций типа AB. Эти «мнимые» дислокации (на 

рис. 6 они изображены пустотелым значком дислока-

ции) получили название раскалывающих дислокаций. 

Предполагается также, что они имеют точно такие же 

поля деформаций, как и дислокации в реальных дисло-

кационных скоплениях [8, 9].  

 

Рис. 8. Схема микроскопического механизма разрушения  

при пластическом деформировании металлов в нормальных 

условиях [23] 

Fig. 8. The scheme of the microscopic mechanism of destruction 

under plastic deformation of metals in normal conditions [23] 

Опираясь на эту модель и графики, приведенные на 

рис. 5, можно дать достаточно полное описание эффек-

тов влияния внешнего давления на механизмы разру-

шения наноматериалов при пластическом деформиро-

вании. 

Кривые 2–5 на рис. 5 показывают, что свободный 

объем, приходящийся на одну дислокацию в скоплени-

ях типа CD, резко возрастает с увеличением числа дис-

локаций в скоплении. Поэтому при пластическом де-

формировании хорошо отожженных металлов, когда 

изначально заторможенных скоплений типа CD не су-

ществует, внешнее давление будет препятствовать об-

разованию таких скоплений. В этом случае существует 

несколько механизмов влияния давления на процессы 

разрушения, связанных с процессами образования CD-

скоплений. Во-первых, давление может подавлять рабо-

ту источников Франка-Рида, увеличивающих число 

дислокаций в зарождающихся скоплениях типа CD 

[7, 8, 16]. Во-вторых, давление будет способствовать 

выводу дислокаций из скоплений CD и их выстраива-

нию в дислокационные стенки типа AB. В-третьих, оно 

будет активизировать поглощение дислокаций из скоп-

лений CD границами препятствий (см. выше). 

В результате концентрация напряжений у препят-

ствий, блокирующих продвижение небольших скопле-

ний, будет недостаточной для разрыва атомных связей. 

Следовательно, в предварительно отожженных метал-

лах сжимающее давление будет подавлять процессы 

зарождения микротрещин, подавляя процессы роста 

плотности дислокаций в заторможенных скоплениях 

типа CD. 

Большие по количеству дислокаций скопления типа 

CD и изначально присутствующие микротрещины мо-

гут иметь металлы, предварительно деформированные 
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при достаточно низких температурах в нормальных 

условиях обжатия. В этом случае роль внешнего давле-

ния при последующем интенсивном пластическом де-

формировании определяется дополнительными эффек-

тами, описываемыми кривой 1 на рис. 5. 

Кривая 1 показывает, что с увеличением расстояния 

между дислокациями свободный объем, приходящийся 

на одну дислокацию в скоплениях типа AB, быстро воз-

растает. Это означает, что давление будет препятство-

вать увеличению длины скопления AB раскалывающих 

дислокаций (см. рис. 8). С точки зрения модели дисло-

кационной трещины рост длины скопления раскалыва-

ющих дислокаций соответствует процессу распростра-

нения трещины вдоль препятствия. Следовательно, 

сжимающее давление будет подавлять распространение 

уже имеющихся микротрещин. 

Вместе с тем из графиков, приведенных на рис. 5, 

видно, что любое преобразование скопления CD в скоп-

ление AB приводит к закономерному уменьшению сво-

бодного объема наноматериалов. Поэтому внешнее дав-

ление всегда будет способствовать преобразованию 

скопления CD в скопление AB. Но поскольку рост дли-

ны скопления раскалывающих дислокаций также невы-

годен из-за повышения объема материала, одновремен-

но с этим давление будет максимально уменьшать дли-

ну скопления AB, закругляя профиль трещины (рис. 9).  

 

Рис. 9. Схема микроскопического механизма формирования 

пор при пластическом деформировании металлов  

                                     под давлением [23] 

Fig. 9. The scheme of the microscopic mechanism of pore  

 formation under plastic deformation of metals under pressure [23] 

Однако известно, что предельно короткая закруг-

ленная трещина в теории разрушения интерпретируется 

как пора [8, 9]. Следовательно, внешнее давление при 

определенных условиях может способствовать разви-

тию процессов порообразования. 

В частности, такие условия могут возникать в ре-

жимах пластического деформирования мелкокристал-

лических и наноструктурированных металлов, когда 

основным механизмом деформирования является меж-

зеренное скольжение, например, при реализации про-

цессов сверхпластичности [25]. Дело в том, что скопле-

ния типа CD возникают в любой поликристаллической 

структуре при формировании межфазных и большеуг-

ловых границ общего типа (см. рис. 7). Важно также, 

что эти границы в наибольшей степени способствуют 

развитию процессов межзеренного скольжения, по-

скольку содержат дислокации с векторами Бюргерса, 

лежащими в плоскостях скольжения. В этих условиях 

при деформировании мелкокристаллической или нано-

кристаллической структуры дислокации скоплений CD 

будут скользить вдоль межкристаллитных границ 

и тормозиться стыками зерен, создавая условия для реа-

лизации механизмов порообразования, представленные 

на рис. 9. 

При повышенных температурах деформирования 

под давлением эти поры могут залечиваться диффузи-

онным путем. Однако при пониженных температурах, 

когда процессы диффузии недостаточно развиты, в та-

ких поликристаллических структурах может сохранить-

ся остаточная пористость, локализованная на стыках 

зерен. 

Развитие пористости в стыках зерен наблюдалось 

экспериментально у многих сплавов с ультрамелким 

зерном, продеформированных в условиях межзеренного 

скольжения [25]. 

В дополнение к сказанному о роли сжимающего 

давления при пластическом деформировании металлов 

отметим, что отрицательные значения давления, реали-

зуемые при растяжении материалов, должны способ-

ствовать росту плотности дислокаций в скоплениях ти-

па CD и понижению плотности дислокаций в скоплени-

ях типа AB. Это объясняет, почему растягивающие 

механические напряжения могут при пластическом де-

формировании ускорять процессы зарождения и рас-

пространения микротрещин, наблюдаемые эксперимен-

тально [3, 9]. 

 

5. Избыточный объем наноматериалов 

 

Адекватность дислокационных моделей, использо-

ванных выше для описания атомной структуры меж-

кристаллитных и межфазных границ, можно проверить 

на соответствие известным экспериментальным дан-

ным. Для этого достаточно с их помощью оценить ве-

личину избыточного объема в нанокристаллических 

металлах и сплавах, получаемых методами интенсивно-

го пластического деформирования под давлением.  

Выше было получено, что неупорядоченные скоп-

ления с предельно высокой плотностью дислокаций 
15 1610 ...10d  м–2 приводят к увеличению объема мате-

риала на величину 
210V   %, и этих значений явно 

недостаточно, чтобы объяснить экспериментальные 

данные, наблюдаемые в реально существующих нано-

кристаллических металлах и сплавах. Выше были при-

ведены оценки, показывающие, что в рамках дислока-

ционных представлений наноструктура материалов со 

средним размером нанокристаллитов 5D  нм и сред-

ним углом разориентировки границ наклона 30    

эквивалентна упорядоченному скоплению дислокаций с 

плотностью 
17 1810 ...10n  м–2.  

Известно также, что наноструктуры пластически 

деформированных металлов состоят из преимуществен-

но большеугловых границ общего типа [1,4]. Поскольку 

большеугловые границы можно построить из скоплений 
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типа AB с уменьшенным избыточным объемом дисло-

каций и скоплений типа CD с увеличенным избыточ-

ным объемом дислокаций, предположим, что среднее 

значение избыточного объема на единицу длины каж-

дой из дислокаций, имитирующих наноструктуру, не-

значительно отличается от избыточного объема дисло-

каций в неупорядоченных скоплениях. Отсюда нахо-

дим, что полный избыточный объем наноматериала 

должен быть пропорционален плотности условных дис-

локаций, имитирующих наноструктуру, и избыточному 

объему отдельной дислокации. Для плотности 
17 1810 ...10n  м–2 получим 1тV  %. Несмотря на не-

которую грубость предположений, принятых при про-

ведении оценок относительно структуры границ зерен, 

полученное значение хорошо согласуется с данными, 

представленными в работах [19, 20]. Это означает, что 

использованные в работе дислокационные модели  

границ зерен в сочетании с нелинейной теорией необра-

тимых деформаций могут служить полезным инстру-

ментом при исследовании объемных эффектов, возни-

кающих при пластическом деформировании нанострук-

турированных металлов под давлением. 

 

6. Деформационные взаимодействия  

в химически неоднородных сплавах 

 

Большинство фазовых превращений в сталях 

и сплавах тесно связано с процессами упорядочения 

или расслоения, протекающими в их примесной подси-

стеме [25–29]. Эта подсистема может содержать леги-

рующие элементы, равновесные и неравновесные то-

чечные дефекты кристаллической решетки (вакансии и 

междоузельные атомы и т.п.) и ряд вредных примесей, 

понижающих эксплуатационные характеристики изде-

лий. В общем случае все атомы примесной подсистемы 

рассматриваются как точечные дефекты кристалличе-

ской решетки материалов [26–30]. 

Помимо фазовых превращений, точечные дефекты 

вносят внутренние напряжения в решетку, которые су-

щественно влияют на динамические характеристики 

дислокаций и межкристаллитных границ, значительно 

изменяя тем самым механические и прочностные свой-

ства твердых тел [3, 8, 9, 16, 26–31]. 

Одна из основных особенностей поведения точеч-

ных дефектов в наноматериалах состоит в том, что они 

образуют пространственно неоднородные сегрегации на 

всех элементах наноструктуры. Теоретическое исследо-

вание свойств химически неоднородных структур 

наноматериалов требует некоторого пересмотра мето-

дов континуального описания атомных взаимодействий 

в примесной подсистеме сталей и сплавов. 

 

6.1. Микроскопические модели сплавов 

 

Основой исследования свойств сплавов является 

анализ микроскопической энергии (гамильтониана). 

Для примера рассмотрим гамильтониан статического 

двойного сплава замещения типа A-B, где атомы типа A 

отнесены к атомам основного металла, а атомы типа B 

считаются атомами примеси [25, 26]: 

0

1
ˆ ˆ( ) ( ) ( )

2
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AA A A

AB A B
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Здесь ( )IJW r r  {I, J =A.B} – потенциалы взаимодей-

ствия атома сорта I, находящегося в узле кристалличе-

ской решетки с радиусом-вектором r , с атомом сорта J, 

находящимся в узле решетки с радиусом-вектором r ; 0H  

– постоянная величина, не зависящая от положений 

атомов; суммирование в выражении (31) проводится по 

всем узлам решетки сплава. Значение оператора 

ˆ ( ) 1Ic r , если атом сорта I находится в узле решетки 

с радиусом-вектором r , и ˆ ( ) 0Ic r  – в противном слу-

чае. Для сплава замещения без вакансий на каждом узле 

должно выполняться равенство 

 ˆ ˆ( ) ( ) 1.A Bc c r r  (32) 

При любом макроскопически заданном распределе-

нии примеси ее атомы могут занимать узлы решетки 

случайным образом, следовательно, значения операто-

ров ˆ ( )Ic r  являются случайными величинами. Среднее 

значение оператора ˆ ( )Ic r  по статистическому ансамблю 

Гиббса определяет долю атома сорта I на узле r : 

 ˆ( ) ( ) .I In cr r  (33) 

Угловые скобки в выражении (33) и ниже обозна-

чают операцию статистического усреднения. 

В зависимости от целей исследования выражение 

(30) можно рассматривать в разных системах отсчета 

[25, 26]. Например, для расчета среднего по объему ко-

эффициента концентрационного расширения решетки: 

 0 / ( )V V c    , (34) 

где V – объем сплава; c – средняя по объему концентра-

ция примеси, удобно использовать систему координат 

S0, связанную с недеформированной решеткой химиче-

ски чистого вещества основного металла.  

Для расчета внутренних напряжений, возникающих 

в сплаве из-за присутствия примесей, следует использо-

вать систему координат S1, связанную с недеформиро-

ванной решеткой идеализированного сплава, в котором 

атомы примеси и атомы основного элемента с постоян-

ной, но различной для каждого из них, концентрацией 

равномерно по всем узлам решетки. Решетка такого 

идеализированного сплава равномерно расширена отно-

сительно решетки чистого металла системы S0 с посто-

янным коэффициентом концентрационного расшире-
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ния, задаваемым формулой (33), и внутренние напряже-

ния в ней отсутствуют. 

В системе координат S0 узлы кристаллической ре-

шетки сплава расположены в точках 

 ( ). r n u n  (35) 

Здесь n  – радиус-вектор узлов недеформированной ре-

шетки химически чистого металла; ( )u n  – вектор сме-

щения узла решетки сплава относительно соответству-

ющего узла чистого металла из-за деформации, вноси-

мой примесными дефектами. Величины ( )u n  

существенно влияют на свойства потенциалов меж-

атомного взаимодействия и должны быть определены 

из условий равновесия системы. 

В сплавах с конечной концентрацией примеси ком-

поненты вектора смещения узлов могут оказаться 

намного больше параметров решетки, поэтому условия 

равновесия сплава удобно проводить для одиночного 

точечного дефекта. Обобщение на случай произвольных 

скоплений дефектов легко осуществляется применени-

ем принципа линейной суперпозиции. 

Вектор расстояния между узлами решетки сплава  

 
    

nn
r r n n Δ , ( ) ( )

 
nn

Δ u n u n . (36) 

Для одиночного дефекта компоненты вектора 

разности смещений узлов nn
Δ  малы по сравнению 

с параметрами решетки, поэтому выражение (36) можно 

разложить в ряд по степеням компонент векторов ,Δ jnn  

и )ju (n  {j = 1, 2, 3}. В квадратичном приближении по-

лучим 
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Нижние индексы {i, j =1, 2, 3} у величин 

( )AAW n m  и ( )ABV n m  обозначают дифференцирова-

ние по соответствующим компонентам вектора n , век-

тор m  указывает на узел решетки, в котором находится 

одиночный точечный дефект, H0,0 – константа, не зави-

сящая от величин , jΔ nn  и )ju (n . По повторяющимся 

координатным индексам в выражении (36) и далее под-

разумевается суммирование. 

Приравнивая вариационную производную от выра-

жения , ,
ˆ( )Δ ( ) ( ) 0AA ij j i BW F c



    nn

m

n n n m m
n

 (37) 

по переменной )iu (n  нулю, получим уравнение стати-

ческого равновесия материала с одиночным дефектом: 

 , ,( )Δ ( ) 0.AA ij j iW F



    nn
n n n m

n

 (38) 

Здесь ,) ( )i AB iF V   (n m n m  – силовое поле точечно-

го дефекта. Упругое равновесие сплава с произвольным 

распределением атомов примеси по узлам решетки про-

водится простым суммирование вкладов от всех атомов 

примеси: 

 , ,
ˆ( )Δ ( ) ( ) 0.AA ij j i BW F c



     nn

m

n n n m m
n

 (39) 

Практическое использование уравнения (39) стал-

кивается со значительными трудностями. Перечислим 

некоторые из них. 

Во-первых, решение этого уравнения можно найти 

только численными методами. Как правило, для этого 

необходимо выбрать расчетную ячейку, хорошо пред-

ставляющую свойства материала. Однако в химически 

неоднородных материалах одной такой ячейки не суще-

ствует: у большинства ячеек будут разные концентра-

ции точечных дефектов.  

Во-вторых, в каждой ячейке примесные атомы рас-

положены случайным образом. Это означает, что для 

каждой ячейки существует весьма большое множество 

случайных решений уравнения (39). 

В третьих, не существует корректного метода для 

выбора граничных условий для каждой из расчетных 

ячеек, поскольку граничное условие для уравнения (39) 

может быть задано однозначно только на внешней гра-

нице материала. В этом случае условия на границах 

любых расчетных ячеек становятся неизвестными 

функциями, зависящими от решения уравнения (39) для 

всего материала при заданных внешних условиях.  

Несмотря на указанные недостатки микроскопиче-

ской модели (35)–(39), ее удобно взять за основу при 

построении континуальных моделей сплавов с точеч-

ными дефектами. 

 

6.2. Континуальная модель внутренних  

напряжений в сплавах с нелокальным  

взаимодействием точечных дефектов 

 

Очевидно, что полный учет всех условий на внеш-

ней границе массивных материалов с дефектами возмо-

жен только в континуальном приближении. В связи с 

этим рассмотрим поле деформации одиночного точеч-

ного дефекта в континуальной среде, используя уравне-

ние (38). Наиболее общий метод перехода к контину-

альному приближению для первого слагаемого этого 

уравнения описан в монографии [33]. Он основан на 

представлении величины ,Δ jnn в виде фрагмента сте-

пенного ряда: 

,Δ ( ) ( )j l l l jn n u
   

nn
n  

 
1

( )( ) ( ).
2

l l k k l k jn n n n u      n  (40) 

Операторы l  {l = 1, 2, 3} обозначают операцию 

дифференцирования по переменной lx  в системе коор-
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динат S0. В результате первое слагаемое уравнения (37) 

приводится к виду 
0div σ . Величина 

0  равна объе-

му элементарной ячейки решетки основного металла, σ  

представляет собой симметричный тензор напряжений 

второго ранга с компонентами, 

 ij ijkl kl    ,  (41) 

  
1

( )
2

kl k l l ku u    , (42) 

– компоненты тензора упругих деформаций; ijkl  – ком-

поненты тензора упругих постоянных исходного мате-

риала, определяемые через соответствующие комбина-

ции величин 
, ( )( )( )AA ij k k l lW n n n n



    
n,n

n n . 

Важно, что преобразование (40) никак не влияет на 

вид второго слагаемого в уравнении (38). Отсюда нахо-

дим, что наиболее общий вид уравнения равновесия для 

точечного дефекта в континуальном приближении 

можно представить в следующем виде: 

 0( ) ( ) 0j ij in F    r r m . (43) 

Здесь дискретная пространственная переменная n  за-

менена на непрерывную переменную r , 0 01/n    – 

плотность атомов в решетке исходного металла. 

Основной физический смысл континуальной модели, 

представленной уравнением (43), состоит в том, что 

в рамках теории упругости описываются только упругие 

свойства решетки исходного металла. В то же время все 

микроскопические свойства точечных дефектов и их 

распределение по узлам решетки полностью сохранены 

такими же, какими они были при микроскопическом рас-

смотрении. В частности, это означает, что размеры ато-

мов примеси конечны и взаимодействуют друг с другом 

посредством заданных потенциалов межатомного взаи-

модействия. Обозначим эту модель символом М1. Урав-

нение (39) в этой модели принимает вид 

 ( ) ( ) 0j ij if   r r , 0
ˆ( ) ( ) ( )i i Bf n F c 

m

r r m m . (44) 

Здесь сила ( )if r  представляет собой случайную функ-

цию от частных распределений примеси по объему 

сплава. 

 

6.3. Модели точечных дефектов с контактным вза-

имодействием  

 

В современной теории точечных дефектов переход 

к континуальному приближению часто сопровождается 

дополнительными изменениями свойств самих дефек-

тов. В частности, общепринятым приближением обыч-

но считается модель дефектов с предельно локализо-

ванным силовым полем [28, 32, 33]: 

 
( )

0( ) ( )i if K    r r . (45) 

Здесь 
0K  – некоторая силовая настоянная;   – фикси-

рованный геометрический параметр размерности объе-

ма, характеризующий разность объемов исходного 

и примесного атома. Значения этих параметров в каж-

дом случае выбираются в зависимости от конкретных 

особенностей используемой модели. Локализация взаи-

модействия дефекта с окружающей средой описывается 

( ) r  – функцией Дирака. Предполагается, что вместо 

уравнения (43) модели такого типа описываются сингу-

лярным уравнением 

 
( )( ) ( ) 0j ij if
   r r . (46) 

Модель, основанную на приближениях (45), (46), 

обозначим символом M0.  

 

6.4. Сравнительный анализ моделей  

точечных дефектов 

 

Приближение (45) вносит в теорию ряд неточно-

стей, существенно меняющих картину взаимодействия 

точечных дефектов. Наиболее просто в этом можно 

убедиться, исследуя поведение точечных дефектов 

в рамках теории упругости изотропного континуума.  

Для примера рассмотрим общий вид сферически 

симметричного решения уравнения (45) для одиночного 

точечного дефекта в изотропной среде, находящегося 

в центре сферы радиуса R [28]: 

 
3

1
A B

r

 
  
 

u(r) r . (47) 

Это решение приводит к дилатации решетки, опре-

деляемой выражением 

 4 ( ) 3div A B   u r . (48) 

Конечные значения постоянных A и B находят из 

граничных условий. Для сферы бесконечно большого 

радиуса следует положить B = 0.  

Известно, что в изотропной среде точечные дефек-

ты взаимодействуют только благодаря пересечению 

своих дилатационных полей [28, 32, 33]. Но в этом слу-

чае из выражения (48) следует, что в неограниченной 

среде точечные дефекты не взаимодействуют совсем, 

поскольку всегда находятся в разных точках простран-

ства, где их дилатационные поля не пересекаются. 

В сфере же конечного радиуса из-за постоянного второго 

слагаемого в формуле (48) взаимодействие между ними 

не зависит от расстояния и становится дальнодействую-

щим независимо от значения радиуса сферы R [28, 32]. 

Такой тип взаимодействия для объектов атомного разме-

ра представляется физически маловероятным. Однако 

в модели М0 нельзя отказаться от дальнодействия и по-

ложить 0B  , поскольку в этом случае решение (47) не 

сможет удовлетворить граничным условиям на свобод-

ной от напряжений сфере конечного радиуса. 
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В дополнение отметим, что в моделях M0 величины

0K  и   всегда фиксированны для каждого вида точеч-

ных дефектов и не зависят от его атомного окружения. 

Аналогичными свойствами обладают нелокальные мо-

дели, предложенные в работах [26, 27]. Во-первых, такой 

подход следует считать некорректным при рассмотрении 

химически неоднородных сплавов, в которых атомное 

окружение примеси может существенно меняться в раз-

личных точках объема (см. ниже). Во-вторых,  -образ-

ная сингулярность в уравнении (45) означает, что реаль-

ное пространственное взаимодействие атомов примеси 

с окружающей средой заменяется предельно короткодей-

ствующим контактным взаимодействием, одинаковым 

для всех типов точечных дефектов в сплаве независимо 

от их электронной структуры.  

Рассмотрим свойства общего решение уравнения 

(43) для той же самой задачи в модели М1: 

3

1
i iu A x

r
 (r)  

 0 ( ) .
8 2

ij l l i j j

V

n
F d

   
           

     
 r r r r  (49) 

Здесь   и   – коэффициенты Ламе [26, 30]; интегриро-

вание ведется по всему объему материала V. Отсюда 

находим выражение для распределения дилатации, со-

здаваемое одиночным точечным дефектом в материале: 

 0( ) ( )
2

AB

n
div V

  
u r r . (50) 

Слагаемое с  -образной особенностью здесь отсут-

ствует, так как атомы примеси в модели М1 имеют ко-

нечные размеры и точка 0r  становится недоступной 

для деформационного поля дефекта. Поскольку прин-

цип дальнодействия физически нереален, в выражениях 

(49), (50) константа B положена равной нулю. Выраже-

ние (49) позволяет удовлетворить граничным условиям 

на внешней поверхности изотропной сферы подбором 

подходящего значения константы A. 

Используя формулу (50), легко показать, что два 

одиночных точечных дефекта, расположенных в точках 

1r и 2r изотропной среды, имеют ненулевую энергию 

взаимодействия: 

   

2

0

1 2 1 2( ) ( ) ( )
2

AB AB

V

n
E K V V d

 
      

   
r r r r r r r  (51) 

и действуют друг на друга с силой  

 1 2 1 2( ) ( )E   f r r grad r r . (52) 

Здесь K – модуль изотермического сжатия среды.  

Таким образом, модель М1 дает вполне реалистич-

ное описание взаимодействия одиночных точечных де-

фектов.  

Решение уравнения (44) позволяет рассчитать ко-

эффициент концентрационного расширения решетки 

сплава 0  в наиболее общем виде: 

 0

1 ˆ (
V

div d
сV

   U r) r , (53) 

где 

 ˆ ˆ ( )Bdiv div c 
m

U(r) u(r m) m  (54) 

– локальная дисторсия, создаваемая неоднородным рас-

пределением концентрации примеси в сплаве. 

 

6.5. Особенности расчета деформационных  

полей сплавов в системе отсчета S1 

 

Как уже отмечалось, в системе координат S1 удобно 

анализировать внутренние напряжения, генерируемые в 

сплавах всей подсистемой точечных дефектов. В этой 

системе отсчета основным инструментом исследований 

становится уравнение (44), второе слагаемое которого 

должно быть представлено в следующем виде: 

  0
ˆ( ) ( )( ( ) )i i Bf n F c с  

m

r r m m . (55) 

Выражение (41) для тензора напряжений не изменя-

ется, но тензор упругих постоянных в этом случае 

начинает зависеть от однородной деформации 0ε , свя-

занной с концентрационным расширением решетки ос-

новного металла. Для изотропной среды 

 0, 0ij ij    , {i, j = 1, 2, 3}. (56) 

Здесь ij  – компоненты единичного симметричного 

тензора второго ранга. Зависимость 0( )ijkl   можно вы-

числить по формулам (74) (см. Приложение). 

Рассмотрим изменения в энергии взаимодействия 

двух отдельно взятых точечных дефектов в сплавах со 

средней концентрацией примеси c. В этом случае фор-

мула (51) принимает иной вид: 

  

2

0

1 2 1 2

(1 )
( ) ( ) ( )

2
AB AB

V

n с
E K V V d

 
      

   
r r r r r r r . (57) 

Это означает, что концентрационное расширение 

решетки может изменять парную энергию взаимодей-

ствия атомов примеси. Этот эффект может оказаться 

существенным при анализе структуры сегрегаций при-

меси на нанограницах материала. 

Подстановка решений уравнения (44), (55) в га-

мильтониан (31),(37) дает возможность сохранить мик-

роскопический характер исследований свойств матери-

алов. Такой подход может оказаться полезным при ис-

следовании флуктуационных вкладов в 

деформационное взаимодействие примеси. Эти вклады 

следует учитывать при анализе процессов фазовых пре-

вращений второго рода, спинодального распада и явле-

ний хрупко-вязкого перехода. 

 

6.6. Континуальные модели химически  

неоднородных сплавов  
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Микроскопическую модель (31) с точной локализа-

цией атомов в узлах кристаллической решетки физиче-

ски нереальна, поскольку атомы вещества всегда имеют 

конечные размеры. Эту модель можно уточнять разны-

ми способами. Прямой метод состоит в расчете попра-

вок в потенциалы межатомных взаимодействий, учиты-

вающих конечные размеры атомных электронных обо-

лочек. Однако на этом пути возникают значительные 

трудности, связанные с анализом электронных атомных 

спектров в химически неоднородной среде со случай-

ными распределениями примеси. Более простой метод 

состоят в построении континуальных моделей сплавов.  

Введем плотность вероятности распределения ко-

ординат r  атома сорта B по объему каждой элементар-

ной ячейки n
 с номером n : ˆ )Bc  (r n . Здесь положи-

тельно определенная непрерывная функция, принима-

ющая максимальное значение на узле В объеме ячейки, 

должна быть нормирована на единицу: 

 ( ) 1d


  
n

r n r . (58) 

С помощью этой функции можно определить плот-

ность распределения атомов сорта B: 

 ˆ( ) )B Bn c  
n

r (r n . (59) 

Распределение ( )Bn r  – случайная, в общем случае 

кусочно-непрерывная функция, определенная во всем 

объеме сплава. Аналогичными свойствами обладает 

плотность атомов сорта A в произвольной точке r  объ-

ема сплава: 

 ( ) ( ) ( )A Bn n n r r r . (60) 

Здесь непрерывная функция ( )n r  – плотность распре-

деления узлов кристаллической решетки.  

В системе отсчета S0 гамильтониан (31) сплава бу-

дет иметь вид 

0

1
( ) ( ) ( )

2
AA A A

V

H H W n n     r r r r  

2 ( ) ( ) ( )AB A BW n n   r r r r  

 ( ) ( ) ( )BB B BW n n d d   r r r r r r . (61) 

Выражение (61) теперь описывает континуальную 

среду с нецентральным межатомным взаимодействием, 

сохраняющую симметрию кристаллической решетки со 

случайным неоднородным распределением примеси. 

Оно позволяет получить различные варианты моделей, 

описывающих поведение сплавов. К примеру, если 

в нем положить ) ( )    (r n r n , получим микроско-

пическую модель (31). При выборе функции ) (r n  

в виде 

 )  (r n  
1,   при   

0,   при  

 
 

 

n

n

r

r
  (62) 

сплав заменяется континуальной (в общем случае ани-

зотропной) средой наиболее простого вида, сохраняю-

щей дискретные случайные расположения примесных 

атомов в объеме кристалла. Обозначим эту модель сим-

волом М2. 

Локальная объемная деформация в этой модели 

определяется формулой 

    0
ˆ ) ( )

V

div n div c d   U(r) u(r r r r , ( ) ( )Bс cr r , (63) 

где 
0n  – плотность атомных узлов в решетке; 

0( ) ( ) /Bc n nr r  – локальная концентрация примеси 

в сплаве. 

Выражение (63) позволяет более точно, чем в моде-

ли М0, описывать свойства концентрационного расши-

рения решетки в химически неоднородных средах. Дей-

ствительно, в модели М0 локальная объемная деформа-

ция сплава 

 0
ˆ ( )div c U(r) r . (64) 

Различия в физическом смысле формул (63) и (64) 

можно понять, перейдя в них к Фурье-образам соответ-

ствующих величин. Для выражения (63) получим 

0

0

ˆ exp{ }div d d c i


  k k

k

U(r) kr ,  

 d c k k k
, 0 0d c  . (65) 

Коэффициенты dk
в разложениях (64) равны ампли-

тудам статических волн дисторсии, соответствующих 

волновому вектору k , который определяет длину вол-

ны этих волн / 2k  k  [34]. Величины сk
 принято 

называть амплитудами концентрационных волн [26,27]. 

Коэффициент 0  можно определить через произ-

водную от амплитуды дисторсионной волны с волно-

вым вектором 0k  по амплитуде волны c. Это прави-

ло можно распространить на все волновые векторы 

и определить коэффициенты концентрационного рас-

ширения k  материала для концентрационных волн 

с 0k . В модели M0 все 0  k  для любого значения 

k . Для модели М2 имеем 

 
2

0

./
2

AB

n
d c V    

  
k k k k , (66) 

где ,ABV
k  – Фурье-образ потенциала ( )ABV r . Это означа-

ет, что характеристики локального концентрационного 

расширения материалов существенно зависят от разме-

ров концентрационных неоднородностей и не могут 

быть фиксированы изначально, как это делается в моде-

ли М0.  
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Для коэффициента 
0  в модели М2, используя вы-

ражение (50), получим 

  

2

0

0

1
( ) ( )

2
AB

V

n
V c d d

сV
    

   
r r r r r . (67) 

Учитывая, что потенциал ( )ABV r  быстро спадаeт 

с расстоянием и плавность макроскопических распреде-

лений ( )c r , это выражение можно представить в виде 

 
2

0

0 ,0
2

AB

n
V 

  
, ,0 ( )AB AB

V

V V d  r r . (68) 

Таким образом, на основе формул (61), (62) можно 

построить достаточно простую континуальную модель 

сплава, сохраняющую основные черты дискретности 

случайных распределений атомов примеси по ячейкам 

кристаллической решетки любой симметрии. 

 

Выводы 

 

1. Представленные в работе модели позволяют до-

статочно подробно исследовать большинство структур-

но-фазовых превращений, протекающих при пластиче-

ском деформировании наноструктурированных матери-

алов под давлением. 

2. Основной причиной возникновения избыточного 

объема у дислокаций является асимметрия поведения 

потенциалов межатомных взаимодействий при растя-

жении и сжатии кристаллической решетки материалов 

3. Избыточный объем отдельных дислокаций в 

скоплениях может изменяться в широких пределах в 

зависимости от структуры и размера скопления 

4. Влияние внешнего давления на процессы форми-

рования и разрушения наноструктуры в пластически 

деформируемых металлах и сплавах обусловлено нали-

чием у дефектов кристаллической структуры избыточ-

ного объема. 

5. На начальных этапах формирования нанострук-

туры металлов и при пониженных температурах дефор-

мирования внешнее давление является основным фак-

тором, определяющим скорости процессов формирова-

ния субструктуры и превращения ее в систему 

большеугловых границ общего типа.  

6. При повышенных температурах деформирования 

давление способствует развитию процессов динамиче-

ской рекристаллизации, формирующих основные эле-

менты наноструктуры материала 

7. При достаточно малых размерах нанокристалли-

тов давление является важным фактором формирования 

наноструктуры металлов и сплавов. Его влияние на 

процессы деформирования может приводить к преобра-

зованию структуры большеугловых границ общего типа 

в структуру специальных границ.  

8. Сжимающее давление должно способствовать 

развитию процессов динамической рекристаллизации 

при пластическом деформировании рентгено-аморф-

ного структурного состояния металлов и сплавов, по-

скольку эти процессы всегда направлены в сторону 

уменьшения общего объема материала. 

9. При деформировании предварительно отожжен-

ных металлов сжимающее давление препятствует обра-

зованию больших дислокационных скоплений, способ-

ствующих зарождению и росту микротрещин. 

10. Сжимающее давление может ускорять процессы 

зарождения микротрещин. Однако оно эффективно по-

давляет процессы распространения и роста присут-

ствующих в металле микротрещин раскола и при опре-

деленных условиях может способствовать образованию 

пор на стыках зерен мелкокристаллических и нано-

структурированных материалов. 

11. Учет нелокальной зависимости деформационно-

го взаимодействия атомов примеси позволяет построить 

достаточно простые континуальные модели сплавов, 

сохраняющие основные черты дискретности случайных 

распределений атомов примеси по ячейкам кристалли-

ческой решетки любой симметрии. 

12. Координатную зависимость нелокального де-

формационного взаимодействия примесей в сплавах 

можно представить в виде свертки потенциалов меж-

атомных взаимодействий. 

13. Коэффициент концентрационного расширения 

кристаллической решетки в химически неоднородных 

сплавах имеет нелокальную координатную зависимость. 

 

Приложение 

 

Наиболее общий подход к исследованию упругих 

свойств материалов в рамках нелинейной теории необ-

ратимых деформаций предложен в работе [13]. Он ос-

нован на использовании континуальной модели Дебая 

в многопараметрическом приближении Грюнайзена 

[34]. Однако возможен более простой вариант этой тео-

рии, использующий однопараметрическое приближение 

Грюнайзена [35]. Приведем краткий вывод формулы (5) 

в этом приближении. 

Зависимость давления от объема материала опреде-

лим из соотношения [5] 

 
1 1

T

V

K V p

 
   

 
, (69) 

K – модуль изотермического сжатия. Полагая здесь 

0 / (1 )V V  , 1  , получим 

 / (1 )dp Kd    . (70) 

В уравнении (70) следует учесть, что модуль изо-

термического сжатия зависит от параметра  : ( )K K  . 

В однопараметрическом приближении постоянная 

Грюнайзена для всех длин волн определена соотноше-

нием 

 ln ( ) / lnj V    k . (71) 
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Здесь ( )j jc k k  и jc  ( , )j l t  – соответственно ча-

стота и скорость распространения продольной (l) и по-

перечной (t) ветвей акустических колебаний кристалли-

ческой решетки, k – модуль волнового вектора k. В 

длинноволновой области спектра скорости распростра-

нения колебаний связаны с модулем K и коэффициен-

том Пуассона  [36]: 

  
2 3 (1 )

(1 )
l

K
c




 
; 

2 3 (1 2 )

2 (1 )
t

K
c

 


 
. (72) 

Интегрируя выражения (71) для обеих ветвей, получим 

 
2 2 2( ) (0)(1 )j jc c    , ( , ).j l t  (73) 

Совместно с формулами (70) это дает 

 

 
2 1

0( ) (1 )K K     ; 
0( )    . (74) 

После интегрирования выражения (70) имеем 

  2 10( ) (1 ) 1
2 1

K
p    

 
. (75) 
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