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Введение

Современные исследования физики пластичности и прочности твердых тел наряду 
с дальнейшим развитием аналитических методов исследования, получением более де
тальных и глубоких сведений об отдельных сторонах явления (в частности большей 
детализацией механизмов деформации и упрочнения, механизмов генерации и размно
жения дефектов и тому подобное) требуют деятельности синтетической направленно
сти. Подобное направление исследований возникает с необходимостью при описании 
систем высокой сложности, поведение которых является результатом связанного и со
гласованного проявления механизмов различного физического содержания.
Наиболее эффективным способом синтетического описания систем высокой сложности 
является математическое моделирование, позволяющее решать ряд проблем этого 
класса. Предполагая описание изучаемых процессов на языке математики, математиче
ское моделирование ставит своей целью, прежде всего, создание математических моде
лей, выраженных в форме дифференциальных (либо иных) систем уравнений, имити
рующих поведение реального объекта. Математическая модель несет разнообразную 
нагрузку. Имея в основе своей прогностическую цель, она может быть использована и 
как инструмент исследования целостного явления высокой сложности, обеспечивая 
возможность машинной (ЭВМ) реализации и работы в диалоговом режиме. Зачастую 
математическое моделирование оказывается единственной возможностью получения 
качественных и количественных оценок влияния параметров процесса деформации на 
свойства деформируемого твердого тела.

Предложенная работа посвящена построению и исследованию математической 
модели деформационного и термического упрочнения монокристаллов сплавов со 
сверхструктурой 1Л2. Мы исходили из представлений о структуре дефектов, законов их 
взаимодействия, рождения и релаксации, микромеханизмов движения и тому подобное, 
которые были получены как из теоретических соображений, так и из непосредственных 
экспериментальных наблюдений. В идеале, при построении структурной математиче
ской модели вид зависимостей, прямых и обратных связей, определяемых микромеха
низмами, следует получить из рассмотрения конкретной кристаллической структуры, 
физики образования дефектов, микромеханики их взаимодействия и движения. Во мно
гих случаях это -  все еще нерешенные проблемы, имеющие принципиальные и техни
ческие трудности, преодоление которых не предвидится в обозримом будущем. Это за
ставило нас при построении модели в ряде случаев использовать эмпирические соот
ношения и константы, либо функциональные зависимости гипотетического характера.

В основу предлагаемого математического моделирования положена концепция 
упрочнения и отдыха, впервые предложенная Большаниной, Орованом и Поповым,
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Часть I

развитие которой привело к современной формулировке, которая в самом общем виде 
может быть представлена следующим образом.

Интенсивность размножения любого продукта деформации (будь это плотность 
дефектов /'-го типа, выделяемое в процессе деформации тепло, либо величина самой 
пластической деформации) является следствием суперпозиции процессов генерации, 
(рождения, производства и размножения продуктов деформации) и релаксации (гибели, 
аннигиляции и трансформации), что в матричном виде может быть записано как:

ловия, в которых осуществляется пластическая деформация (в большинстве простей
ших случаев она описывает условия эксперимента, задаваемые экспериментатором). 
Задача моделирования в такой постановке сводится к нахождению явного вида функ

циональных матриц X , G , у  из рассмотрения физики, механики и динамики микро
процессов, осуществляющих деформацию.

1. О природе термического упрочнения сплавов со сверхструктурой L b

Закономерности, полученные при исследовании механических свойств и дислока
ционной структуры монокристаллов №зОе разной ориентации позволяют нам сделать 
определенные выводы и предположения о механизмах термического упрочнения в 
сплавах со сверхструктурой L b  [1].

Прежде всего, это касается механизма Кира-Вильсдорф, который традиционно 
считается основным, а чаще всего и единственным механизмом термического упрочне
ния. Существующие к настоящему времени экспериментальные данные требуют кри
тического взгляда на этот механизм. Это касается, в первую очередь, невозможности 
понять эволюцию дислокационной структуры в высокотемпературной области терми
ческого упрочнения, где имеют место наиболее сильные эффекты аномалии и в то же 
время прямолинейные дислокационные конфигурации, характерные для барьеров Ки
ра-Вильсдорф оказываются вытесненными искривленными дислокациями; в некоторых 
случаях в области максимума температурной аномалии доля прямолинейных дислока
ций не превышает 5%. Это заставляет нас относиться критично к определяющей роли 
механизма Кира-Вильсдорф в высокотемпературной области. В тоже время низкотем
пературная область термического упрочнения, а также область средних температур, где 
диффузионные процессы еще не развиты, дают свидетельства о наличии эффектов, свя
занных с образованием барьеров Кира-Вильсдорф. Здесь имеет место возрастание 
плотности прямолинейных дислокаций и аномальное изменение параметра междисло
кационного взаимодействия [2]; интенсивность накопления дислокаций может опреде
ляться процессом образования барьеров Кира-Вильсдорф.

Для понимания эволюции дислокационной структуры в высокотемпературной об
ласти необходимо учитывать воздействие температуры, как фактора, активирующего 
процессы диффузии и самодиффузии, а, следовательно, и процессы взаимодействия то
чечных дефектов с дислокациями. Только с привлечением процессов переползания 
дислокаций краевой ориентации, как процессов диффузионной самоблокировки сверх
дислокаций, могут быть поняты такие факты, как отсутствие прямолинейных дислока
ций в области высокотемпературного пика аномалии, малая подвижность краевых дис

( 1)

где X  -  матрица, описывающая набор продуктов деформации, G -  матрица генера
ции, R -  матрица релаксации продуктов деформации, у  - матрица, описывающая ус
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локаций в условиях кубического скольжения, наличие аномальной зависимости напря
жений течения и интенсивности накопления дислокаций в условиях кубического 
скольжения в области высоких температур.

Экспериментальные закономерности позволяют предположить, что термическое 
упрочнение определяется, по крайней мере, механизмами двух классов -  механизмами, 
связанными с поперечным скольжением сверхдислокаций винтовой ориентации, кото
рые, в конечном счете, являются следствием изменения структуры сверхдислокацион
ного ядра под воздействием температуры, и механизмами, связанными с переползани
ем краевых сверхдислокаций, вследствие их взаимодействия с точечными дефектами 
разного типа [3].

Это не означает, что механизмы других классов, например таких как восстановле
ние дальнего порядка, релаксация антифазных границ, образование атмосфер и тому 
подобное, не имеют места в термическом упрочнении. Однако, большинство особенно
стей эволюции дислокационных структур может быть понято в предположении суще
ствования механизмов двух классов, в разной степени проявляющихся в различных ин
тервалах температур.

Рассмотрим возможные механизмы деформационного и термического упрочнения 
сплавов со сверхструктурой Ыг и экспериментальные факты, которые должны быть 
объяснены с позиций этих механизмов. Они могут быть разделены на два класса: диф
фузионные и бездиффузионные механизмы. К бездиффузионным механизмам можно 
отнести: 1) механизм Кира-Вильсдорф [5, 6, 7, 8], 2) изменение спектра междислокаци
онных взаимодействий, 3) механизмы, связанные с увеличением общей площади анти
фазных границ в процессе деформации: генерация трубок антифазных границ, перере
зание антифазных границ, увеличение плотности сверхдислокаций, 4) неопределен
ность дислокационной оси [9], 5) термоактивируемое движение сверхдислокаций в ку
бе [5], 6) изменение структуры ядра, движущейся с релятивистскими скоростями [10], 
7) температурная зависимость модуля сдвига G(T), 8) образование элементарных поро
гов на сверхдислокациях [11, 12], 9) деформационное разрушение дальнего порядка 
[13].

К диффузионным: 1) переползание, 2) образование атмосфер на сверхдислокаци
ях, 3) релаксация дальнего порядка на антифазных границах, 4) восстановление средне
го по кристаллу дальнего порядка, 5) неконсервативное волочение порогов, 6) захват 
точечных дефектов в плоскости скольжения.

Ниже предложена математическая модель термического и деформационного уп
рочнения, построенная в концепции упрочнения и отдыха, в которой учтены большин
ство из перечисленных механизмов.

2. Модель термического и деформационного упрочнения сплавов 
со сверхструкгурой Ы 2

Проведенные в последние годы рентгеноструктурные исследования этого явления 
[14-16] выявили ряд особенностей поведения упорядоченных материалов под нагруз
кой. Было установлено [14-16], что в сплавах с дальним атомным порядком пластиче
ская деформация вызывает фазовый переход порядок-беспорядок, который протекает 
по гетерогенному механизму. В деформируемом материале уже при малых степенях 
деформации образуется разупорядоченная фаза. Ее объемная доля увеличивается с рос
том степени деформации. Согласно экспериментальной схеме деформационного раз
рушения дальнего атомного порядка в сплавах, обладающих различными сверхструк
турами {Иг, L 1 г(М) и Ыг(ММ)) [15], частично разупорядоченный пластической дефор
мацией сплав представляет собой совокупность локальных областей, находящихся в 
упорядоченном и разупорядоченном состоянии. Для разупорядоченных областей ха
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Часть 1

рактерны высокие напряжения и сдвиги, обусловленные неоднородным протеканием 
пластической деформации. Именно в этих областях вследствие высокой концентрации 
деформационных дефектов (антифазных границ, дислокаций, точечных дефектов, де
фектов упаковки и др.) происходило понижение параметра дальнего порядка до крити
ческого значения, а затем -  резкое падение, и далее -  слабое его изменение с деформа
цией [15]. Одним из возможных объяснений такого поведения параметра дальнего по
рядка в областях локализации пластической деформации служит активация в этих об
ластях процесса движения одиночных дислокаций [17]. Можно полагать, что сплавы с 
дальним атомным порядком деформируются как двухфазные, состоящие из упорядо
ченной и разупорядоченной фаз. Пластическая деформация в них осуществляется по
средством движения сверхструктурных и одиночных дислокаций, соответственно. По
скольку структура дислокаций, осуществляющих пластическую деформацию в упоря
доченной и разупорядоченной фазах различна, следует ожидать, что и кинетика накоп
ления деформационных дефектов и разрушения дальнего атомного порядка в этих фа
зах также будет различна. Кроме того, поскольку уже при малых средних деформациях 
присутствуют локальные области, в которых носителем сдвига оказываются одиночные 
дислокации, следует также ожидать, что в деформируемом материале с дальним атом
ным порядком с начала пластической деформации будут одновременно действовать 
механизмы, свойственные упорядоченному и разупорядоченному состояниям. Вследст
вие этого можно полагать, что достигаемые при данных степенях деформации значения 
плотности дислокаций, концентрации точечных дефектов, параметра дальнего порядка, 
деформирующего напряжения окажутся равными эффективным значениям, зависящим 
от долей упорядоченной и разупорядоченной фаз.

Сделанные предположения положены в основу математической модели кинетики 
деформационного разупорядочения [17], которая сформулирована на базе феноменоло
гической модели термического и деформационного упрочнения в сплавах и интерме- 
таллидах, обладающих сверхструктурой /Л2 [18]. Структура, предлагаемой нами моде
ли, имеет вид [17]:
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Локализация пластической деформации, обуславливающая возникновение и со
хранение до значительных степеней деформации двухфазности в упорядоченном мате
риале, учтена в модели посредством введения долей упорядоченной С*(е) и разупоря
доченной (1 — С*(е) ) фаз. Зависимость доли разупорядоченной фазы от степени дефор
мации, может быть учтена из следующих соображений. В общем случае упорядоченное 
состояние материала характеризуется эффективным параметром дальнего порядка т), 
обусловленным сосуществованием упорядоченной и разупорядоченной фаз. Его вели
чина определяется как степенью упорядоченности фазы с дальним порядком rj., так и
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объемной долей С* этой фазы в сплаве. Действительно, эффективный параметр дальне
го порядка определяется: r\l=Id(IocH+Ipa3), где 1ЖН и 1раз -  интенсивности основных реф
лексов упорядоченной и рефлексов разупорядоченной фаз, соответственно, с учетом 
необходимых поправок. Параметр дальнего порядка упорядоченной фазы л*2= /«//ос«, 

Тогда г)2 = IcA I och(\ + j ^-)), поскольку интенсивности рефлексов пропорциональны объ

емной доле фаз, выражение для г|2 может быть записано в следующем виде 

г[2 = г[«2/(1+ - ), следовательно, ц2 =. С г|Л Учитывая, что разупорядоченная фаза

сконцентрирована в областях локализации деформационного процесса, можно пола
гать, что материал, не охваченный деформацией, остается практически совершенно 
упорядоченным, здесь л* = 1. Тогда доля упорядоченной фазы в деформируемом мате
риале С = ц2.

Как показывают экспериментальные результаты, восстановление дальнего по
рядка происходит путем возникновения хорошо упорядоченных зародышей и их по
следующего роста [19, 20]. При этом величина степени дальнего порядка внутри заро
дышей может лежать в пределах от 0.66 до 1.00 в зависимости от упорядочивающегося 
материала [19, 20]. В этом случае эффективный параметр дальнего порядка г| также 
обусловлен сосуществованием упорядоченной и разупорядоченной фаз, а его величина 
зависит от степени порядка упорядоченной фазы г|*, и доли этой фазы С* в сплаве: 
г)2=С*т1*. В первом приближении можно полагать, что как в процессе деформационно
го разрушения дальнего порядка, так и в процессе его диффузионного восстановления 
доля упорядоченной фазы будет определяться соотношением:

С * ( е )  =  л 2 - ( 3 )

При таком выборе зависимости С*(е) вклады от механизмов упорядоченного и 
разупорядоченного состояний оказываются прямо пропорциональными квадрату пара
метра дальнего порядка. В модели (2) индексами “II” и “I” обозначены вклады от меха
низмов, связанных с движением сверхструктурных (упорядоченное состояние) и оди
ночных (разупорядоченное состояние) дислокаций, соответственно. Накопление де
формационных дефектов (дислокаций, межузельных атомов и вакансий) и изменение 
параметра дальнего порядка в данной модели (2) определяются для упорядоченной и 
разупорядоченной фаз своими уравнениями, учитывающими механизмы, характерные 
для соответствующих состояний деформируемого сплава [17]:
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Смысл параметров, входящих в (4), (5), подробно изложен в работах [4, 17, 18, 3,
21].

Первое уравнение системы (2) определяет изменение плотности дислокаций в 
процессе пластической деформации. Здесь учтены генерация и накопление сдвигообра
зующих дислокаций, их аннигиляция, протекающая в ходе формирования зоны сдвига 
вследствие переползания краевых компонент при осаждении на их экстраплоскостях 
деформационных точечных дефектов (вакансий, и межузельных атомов) [20]. В случае, 
когда пластическая деформация осуществляется посредством движения сверхструктур
ных дислокаций, происходит дополнительное увеличение их плотности: в областях с 
высоким параметром дальнего порядка помимо сдвигообразующих дислокаций, обра
зуются внутризонные дислокационные барьеры, представляющие собой неподвижные 
дипольные конфигурации, оставленные сдвигообразующими дислокациями в зоне 
сдвига [18, 3]. Внутризонные дислокационные барьеры разделяются на два типа [3]: 
барьеры Кира-Вильсдорф и диффузионные барьеры.

Особенности накопления сверхструктурных дислокаций учтены в уравнении 
dp„ I de [18, 3] модели (2). Независимо от типа сдвигообразующих дислокаций (сверх
структурные или одиночные) модель (2) учитывает аннигиляцию только их краевых
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компонент. Это связано с тем, что в упорядоченных сплавах затруднено поперечное 
скольжение винтовых дислокаций, так как оно требует дополнительной генерации ан- 
тифазных границ и приводит к образованию барьеров Кира-Вильсдорф. [18, 3]. В слу
чае движения одиночных дислокаций, в силу их структуры, образование барьеров, ха
рактерных для упорядоченных со сверхструктурой L 12 сплавов, не происходит. Учет 
аннигиляции только краевых компонент является в этом случае достаточно грубым 
приближением, занижающим интенсивность аннигиляции дислокаций в разупорядо- 
ченной фазе.

Второе и третье уравнения системы (2) описывают накопление точечных де
фектов соответственно межузельных атомов и вакансий в процессе пластической де
формации. Механизмы их генерации и аннигиляции малочувствительны к тонкой 
структуре дислокаций и поэтому, в рамках модели (2), качественно аналогичны для 
упорядоченного (где деформация осуществляется сверхдислокациями) и разупорядо- 
ченного (где деформация осуществляется одиночными дислокациями) состояний де
формируемого материала. В модели (2) полагается, что точечные дефекты генерируют
ся вследствие неконсервативного волочения порогов дислокациями винтовой или близ
кой к ней ориентации. Подвижность порогов, возникающих на винтовых дислокациях, 
определяется балансом сил, действующих на порог: составляющей силы линейного на
тяжения сверхдислокации, направленной вдоль вектора Бюргерса, и силы поверхност
ного натяжения антифазной границы; а интенсивность генерации деформационных то
чечных дефектов -  долей порогов, способных их генерировать [21]. Следует отметить, 
что записанная из таких соображений интенсивность генерации точечных дефектов в 
процессе пластической деформации не зависит от режима движения сдвигообразую
щих дислокаций (квазистатического или динамического).

Аннигиляция деформационных точечных дефектов в рамках модели (2) обуслов
лена их осаждением на краевых дислокациях [20] и их взаимной аннигиляцией [17].

Четвертое уравнение системы (2) характеризует изменение с ростом степени де
формации эффективного параметра дальнего порядка г| = т|(5*,т].), определяемого ме
тодом рентгеновской дифрактометрии ( S ’ -  общая площадь антифазных границ в еди
нице объема кристалла, г|. -  параметр дальнего порядка внутри антифазных доме
нов) [17].

Атомное упорядочение, протекающее во всем объеме деформируемого сплава, 
учтено в модели (2) посредством слагаемого J(ti) уравнения d j\ /d z ,  которое пред
ставляет собой кинетику восстановления дальнего атомного порядка на основе мигра
ции к дислокациям неравновесных деформационных вакансий [22] и имеет вид (1). В 
зависимости от типа сдвигообразующих дислокаций в уравнении dr\ /  dz системы (2) 
учтены следующие механизмы деформационного разрушения дальнего атомного по
рядка, обусловленные накоплением АФГ и точечных дефектов. В случае движения и 
накопления сверхдислокаций: 1) накопление АФГ вследствие накопления сверхструк
турных дислокаций, 2) размножение АФГ при консервативном движении сверхструк
турных дислокаций, 3) генерация трубок АФГ, 4) накопление АФГ вследствие перепол
зания краевых сверхструктурных дислокаций, 5) разрушение дальнего атомного поряд
ка вследствие взаимной аннигиляции точечных дефектов. В случае движения одиноч
ных дислокаций: I) накопление АФГ вследствие накопления одиночных дислокаций, 2) 
размножение АФГ при консервативном движении одиночных дислокаций, 3) накопле
ние АФГ вследствие переползания краевых одиночных дислокаций, 4) разрушение 
дальнего атомного порядка вследствие взаимной аннигиляции точечных дефектов.

Интенсивность изменения с общей площади АФГ в обоих случаях записана в 
приближении линейного суммирования. Оценки интенсивностей размножения АФГ 
для соответствующих деформационных механизмов являются максимальными [17].
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Уравнение dr\,/ dz системы (2) описывает изменение параметра дальнего поряд
ка, характеризующего степень упорядоченности антифазных доменов. Мы полагаем, 
что понижение т)« с ростом степени деформации е обусловлено взаимной аннигиляцией 
деформационных точечных дефектов.

Таким образом, уравнение dx\/ dz, характеризующее изменение параметра даль
него порядка в целом по образцу, определяется степенью упорядоченности антифазных 
доменов и интенсивностью накопления площади ЛФГ, которая задается в общем слу
чае уравнениями баланса АФГ, записанными для случаев: движения сверхструктурных 
и одиночных дислокаций.

Последнее соотношение системы (2) представляет собой деформирующее напря
жение.

Сопротивление движению сверхструктурных дислокаций х„ принято в виде [2]:

х„ = х® + Ху + a 2G6p*/2. (6)

Здесь т® -  сопротивление движению дислокаций вследствие преодоления стопо
ров недислокационной природы (преодоление скользящими дислокациями барьеров 
Пайерлса, и взаимодействие дислокаций с примесными атомами, границами антифаз
ных доменов, с деформационными АФГ, разрушение ближнего и дальнего атомного 
порядка и т. п.). Ху — сопротивление движению сверхдислокаций вследствие их термо

активируемого самоторможения. a2Gbp1̂ 2 -  сопротивление движению дислокаций, 
обусловленное их взаимодействием с дислокациями леса, а 2 -  параметр, характери
зующий интенсивность взаимодействия сверхструктурных сдвигообразующих дисло
каций с дислокациями леса. В работе [4] показано, что для сплавов со сверхструктурой 
L \2 величины Ху и а 2 могут быть представлены в виде:

Ху = у, х(0°ехр

f
b

+ У 2 4 2)ехр
-U  2 
кТ _ (7)

a = а 0 -  Рт, (8 )

где у/, у2 -  весовые коэффициенты (для равномерно расширяюшейся прямоугольной 
дислокационной петли у, = у2 = 1/2), х ^ , х|,2) -  предэкспоненциальные множители 
независящие от температуры, U/, U2 -  энергии активации самоблокировки винтовых и 
краевых компонент сверхдислокационных петель, а  о, Р -  константы, определяющие 
зависимости а(7), для конкретного L \2 сплава получаемые экпериментально [4].

Сопротивление движению одиночных дислокаций обусловлено, так же как и в 
случае сверхдислокаций, во-первых, преодолением стопоров недислокационной приро
ды Ху, во-вторых, междислокационным взаимодействием a{G bp^2, a, -  параметр,
характеризующий интенсивность взаимодействия одиночных сдвигообразующих дис
локаций с дислокациями леса. Кроме того, как уже отмечалось ранее, одиночные сдви
гообразующие дислокации испытывают дополнительное сопротивление движению со 
стороны АФГ £0г|1 / Ь. Таким образом, для одиночных дислокаций, накапливаемых в 
кристалле при пластической деформации, сопротивление их движению х, принято в 
виде [18]:

Т/ = Т0 + ^ n l  + aiG 6pl/2) (9)
о

где т); = 0,1 -  параметр дальнего порядка в разупорядоченной фазе.
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Математическая модель (2) в зависимости от начального условия для параметра 
дальнего порядка описывает пластическое поведение: монокристаллов упорядоченных 
по типу L\i сплавов или монокристаллов твердых растворов с промежуточным состоя
нием порядка, в том числе и разупорядоченного. Различие в механизмах пластической 
деформации для упорядоченного и разупорядоченного состояний деформируемого ма
териала учитываются различием и параметрах модели. Атомное упорядочение учиты
вается как в области низких и умеренных, так и высоких температур деформирования, 
различие состоит в разных интенсивности его протекания в этих температурных облас
тях.

3. Результаты расчетов

Сплавы, относящиеся к классу сплавов со сверхструктурой L\i, разделяются на 
две группы. Это интерметаллиды, обладающие высокой энергией АФГ и существую
щие только в упорядоченном состоянии (разрушение дальнего атомного порядка в них 
происходит одновременно с разрушением кристаллического состояния при температу
ре плавления), и упорядочивающиеся твердые растворы, обладающие низкой энергией 
АФГ и существующие при определенных условиях в частично упорядоченном состоя
нии. Предлагаемая нами модель (2) может применяться для описания упорядоченных 
по типу Z, 12 сплавов, сплавов с промежуточным состоянием порядка, а также разупоря- 
доченных сплавов. Она позволяет получить для сплавов с высокой и низкой энергией 
АФГ расчетные зависимости плотности дислокаций р(е), концентраций точечных де
фектов (межузельных атомов С,(г) и вакансий СДе)), параметра дальнего порядка р(е) 
от степени деформации. Могут быть рассчитаны также и кривые деформационного уп
рочнения т(е). Такая информация необходима для понимания природы пластической 
деформации рассматриваемых материалов, объяснения закономерностей, эксперимен
тально наблюдаемых на отдельных конкретных сплавах, а также для обобщения этих 
закономерностей на класс упорядоченных и упорядочивающихся в процессе деформи
рования сплавов со сверхструктурой /,1г.

В рамках модели (2) проведены расчеты перечисленных выше зависимостей для 
монокристаллов сплавов с высокой и низкой энергией АФГ, в упорядоченном состоя
нии ( tj (0) = I, rj.(0) = 1). Для сплавов с низкой энергией АФГ соответствующие за
висимости г|(е), т(е), С,(е), Cw(e), р(е) получены для разупорядоченного состояния и со
стояний с промежуточными степенями порядка. Мы полагали, что в разупорядеченном 
состоянии р (0) = 0,1, r j. (0) = 0,1. Для промежуточных состояний порядка были при
няты значения л (0) = 0,5, и л (0) = 0,3. Расчеты проведены для широкого спектра тем
ператур деформирования: от 77 до 773 К., с использованием параметров для случая 
сплавов с высокой энергией АФГ -  характерных для сплава Ni3Ge [4, 18, 3], для случая 
сплавов с низкой энергией АФГ -  характерных для сплава Ni3Fe [18]. Представлено со
поставление расчетных кривых и экспериментальных данных. Начальные условия, не
обходимые для решения системы уравнений (2) были приняты равными: р(0) = Ю10лГ2, 
С,(0) = ехр(- Е° /  к Т ) , С„(0) = ехр ( -£ * /*  Г), где Е° = 1,6эЯ и Я“ =4,8эД -  энергии 
образования межузельного атома и вакансии соответственно.

4. Кривые деформационного упрочнения и разрушения дальнего атомного
порядка

Деформируемый кристалл, обладающий сверхструктурой, является сложной сис
темой, в которой пластическая деформация активирует ряд процессов, богатых разно
образием проявления своих механизмов. К таким процессам, прежде всего, следует от-
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нести процессы деформационного разрушения и восстановления дальнего атомного 
порядка. Одновременное их протекание в материалах, подвергнутых деформированию, 
а следовательно, и их конкуренция на протяжении всего времени испытания, сказыва
ется на зависимостях т)(е), отражающих характер изменения параметра дальнего поряд
ка с ростом степени деформации. Качественные закономерности этих зависимостей со
храняются (рис. 1, а -  4, а) как для хорошо упорядоченного -  ц (0) = 1 (рис. 1), так и 
для разупорядоченного -  ч (0) = 0,1 (рис. 4) состояний, а также для состояний с про
межуточной степенью порядка -  р (0) = 0,5 (рис. 2) и ri (0) = 0,3 (рис. 3). Кривые г|(б) 
в разных температурных областях имеют различный вид, который указывает на то, ка
кой из механизмов -  разрушение дальнего порядка или его восстановление -  оказыва
ется доминирующим (рис. 1, а -  4, а).

Рис. 1. Зависимости параметра дальнего порядка от степени деформации -  а, кривые деформа
ционного упрочнения -  б,в (б ~ модельные расчеты, в -  экспериментальные данные [23]) для 
упорядоченных (г|(0) = 1) по типу Ь\г сплавов с низкой энергией АФГ, полученные при различ
ных температурах деформирования, К: кр. 1 -  77, кр. 2 -  293, кр. 3 -  383, кр. 4 -  483, кр. 5 -  573, 
кр. 6 -  673, кр. 7-773.

Кр. 8 на рис. 1, а соответствует экспериментальным измерениям для монокристалла 
сплава Ni3Fe, полученным при комнатной температуре рентгеноструктурными исследованиями 
в работе [14].

Рис. 2. Зависимости параметра дальнего порядка от степени деформации -  а, кривые де
формационного упрочнения -  б для сплавов с низкой энергией АФГ, обладающих в упорядо
ченном состоянии сверхструктурой Z, 12, полученные при начальном значении параметра даль
него порядка г|(0) = 0,5 и различных температурах деформирования, К: кр. I -  77, кр. 2 -  293, 
кр. 3 -  383, кр. 4 -  483, кр. 5 -  573, кр. 6 -  673, кр. 7 -  773.
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Р и с . 3. Зависимости параметра дальнего порядка от степени деформации -  а, кривые де
формационного упрочнения -  б, в (б -  модельные расчеты, в -  экспериментальные данные [23]) 
для сплавов с низкой энергией АФГ, обладающих в упорядоченном состоянии сверхструктурой 
L\2, полученные при начальном значении параметра дальнего порядка ц(0) = 0,3 и различных 
температурах деформирования, К: кр. 1 -  77, кр. 2 -  293, кр. 3 -  383, кр. 4 -  483, кр. 5 -  573, кр. 
6-673, кр. 7-773.

Рис. 4. Зависимости параметра дальнего порядка от степени деформации -  а, кривые де
формационного упрочнения -  6, в (6 -  модельные расчеты, в - экспериментальные данные [23]) 
для сплавов с низкой энергией АФГ, обладающих в упорядоченном состоянии сверхструктурой 
И 2, полученные при начальном значении параметра дальнего порядка ц = 0,1 и различных 
температурах деформирования, К: кр. У -  77, кр. 2 -  293, кр. 3 -  383, кр. 4 -  483, кр. 5 -  573, кр. 
6-673, кр. 7-773.

При низких и умеренных температурах наблюдается понижение параметра даль
него порядка -  доминируют механизмы разрушения порядка, способствуя установле
нию в деформируемом сплаве состояния, близкому к состоянию с ближним атомным 
порядком ( т| < 0,1). В области повышенных температур (673, 773 К) доминирующим 
оказывается процесс восстановления дальнего атомного порядка. На начальных стади
ях деформирования происходит возрастание г| до значений соответствующих равнове
сию процессов (процесса разрушения, и процесса восстановления дальнего атомного 
порядка). При этом следует отметить, что равновесное значение параметра дальнего 
порядка немонотонно изменяется с температурой и оказывается большим для 673 К, 
чем для 773 К.

Это связано с тем, что роль интенсивности генерации и накопления дислокаций, 
определяющей разрушение порядка, возрастает с повышением температуры быстрее, 
чем роль интенсивности генерации и накопления точечных дефектов, определяющих 
процесс упорядочения. Наличие в деформируемом материале процессов разрушения и
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восстановления дальнего атомного порядка сказывается и на кривых деформационного 
упрочнения т(е). В низкотемпературной области ( 77 К) кривые т(е) имеют вид, харак
терный для кривых деформации при отсутствии термоактивируемых аномальных ме
ханизмов самоторможения и накопления сверхдислокаций. Вогнутая форма кривых уп
рочнения, получаемая в модельных расчетах при низких температурах качественно со
ответствует экспериментально наблюдаемой [23] как для упорядоченных, так и для ра- 
зупорядоченных сплавов (рис. 1, б, в и 4, б, в соответственно). Повышение температуры 
деформирования приводит к спрямлению кривых т (е ), ч т о  также качественно соответ
ствует экспериментальным данным. Кроме этого следует отметить и качественное со
ответствие расчетных кривых экспериментальным наблюдениям, представляющим из
менения кривых деформационного упрочнения для различных температур при перехо
де от упорядоченного к разупорядоченному состояниям сплава (рис. 1, б, в -  4, б, в). 
Наибольшее соответствие между экспериментально наблюдаемыми изменениями кри
вых деформационного упрочнения и теоретическими для закаленного выше температу
ры фазового перехода сплава имеет место в случае расчетов, проведенных для исход
ного состояния порядка ч (0) = 0,3 (рис. 3, б, в). Полученный результат может свиде
тельствовать о том, что до момента начала деформирования, проводимого при высокой 
температуре, вследствие длительного разогрева образца до температуры деформирова
ния (время разогрева со составляет, как правило, 1 ,5 -2  часа), в монокристалле уста
навливался невысокий дальний атомный порядок (ц < 0,3), обусловленный процессами 
температурного упорядочения.

Р и с. 5 . Зависимости параметра дальнего порядка от степени деформации -  а, кривые деформа
ционного упрочнения -  6, в {6 -  модельные расчеты, в -  экспериментальные данные [3])для 
упорядоченных (т|(0) = 1) но типу Ь\г сплавов с высокой энергией АФГ, полученные при раз
личных температурах деформирования, К: кр. 1 -  77, кр. 2а-  190, кр. 2 -  293, кр. 3 -  423, кр. 4 -  
473, кр. 5 -  573, кр б -  673.
Кр. 7 на рис. 2, а соответствует экспериментальным измерениям для поликристалла сплава 
Ni3Al, полученным при комнатной температуре рентгеноструктурными исследованиями в ра
боте [14].

Изложенные выше закономерности, наблюдаемые экспериментально [23] и теоре
тически, получены при использовании параметров характерных для сплава Ni3Fe, обла
дающего в упорядоченном состоянии сверхструктурой /Л2 и низкой энергией АФГ 
(низкой энергией упорядочения).Существенное влияние на изменение с температурой 
формы кривых деформационного упрочнения оказывает величина энергии упорядоче
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ния сплава. Для сплавов с высокой энергией АФГ при низких температурах, как уста
новлено в работах [2, 23], характерными являются кривые деформации, обращенные 
кривизной вниз (рис. 5, в). Повышение температуры деформирования сопровождается 
спрямлением этих кривых с дальнейшим возникновением параболичности, обращенной 
кривизной вверх. Такие же характерные изменения наблюдаются и в наших модельных 
расчетах (рис. 5, б), получаемых при решении системы уравнений (2) с использованием 
параметров для сплава Ni3Ge [4], обладающего высокой энергией упорядочения.

На рис. 5, а представлено сравнение теоретических и экспериментальных [14] за
висимостей параметра дальнего порядка от степени деформации г|(е) для сплавов с вы
сокой энергией упорядочения. Можно видеть, также как и в случае сплавов с низкой 
энергией упорядочения (рис. 1, а), удовлетворительное согласие этих зависимостей до 
деформаций порядка 40 %. При более глубоких деформациях модельные представле
ния не соответствуют экспериментальным закономерностям. Это связано, прежде все
го, с тем, что в предлагаемой нами модели (2) не учтены особенности формирования 
разрушения и воссгановления ближнего порядка, который в модели (2) представлен как 
микродоменная структура с малым эффективным дальним порядком равным 
т| (0) = 0,1. Такое приближение является весьма грубым и вероятно не может быть при
нято для адекватного описания состояния сплава с ближним порядком, формирующим
ся под воздействием пластической деформации. По этой причине модель, (2), в которой 
разрушение дальнего порядка рассматривается преимущественно как процесс механи
ческого перемешивания твердого сплава вследствие движения дислокаций, не может 
быть распространена на деформации, превышающие 35 -  40 %.
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СТРУКТУРНЫЕ И ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В СПЛАВАХ 
ЖЕЛЕЗА ПОД ДЕЙСТВИЕМ ВЫСОКОСКОРОСТНОГО ПОТОКА 

ПОРОШКОВЫХ ЧАСТИЦ
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При воздействии высокоскоростного потока разогнанных взрывом порошковых 
частиц на металлическую преграду отдельные частицы проникают внутрь преграды на 
расстояния, превышающие их размер в 100-1000 раз. Это явление называют сверхглу
боким прониканием [1]. Считается, что проникание происходит по каналам, которые 
частично или полностью захлопываются после прохождения частиц. Вследствие не
большой доли (до 1%) проникших частиц структурные изменения в преграде, связан
ные с прониканием, носят локальный характер. Структурные и фазовые превращения в 
материале преграды обусловлены, главным образом, воздействием ударных волн, кото
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