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Эффект сверхпластичности, как показывает анализ эксперименталь­
ных данных, чаще всего наблюдается в двухфазных сплавах, три основных 
тина структуры которых приведены на рис. 1. В дальнейшем диспергиро­
ванные фазовые смеси типа аустенит + феррит (рис. 1а) условно будем 
называть структурами 1-го типа; структуры, характеризуемые равномер­
ным распределением дисперсных и прочных частиц второй фазы в пла­
стичной монокристаллической матрице, — структурами 2-го типа (рис. 16), 
а промежуточные структуры (рис. 1в) — 3-го типа.

Из теории диффузии известно, что в металлах и сплавах с плотно упа­
кованными решетками преобладает вакансиопный механизм диффузии.

Рис. 1. Три основных типа структуры сплавов, в кото­
рых наблюдается сверхпластичность

Исследования процессов диффузии в объемно центрированных материа­
лах также свидетельствуют о значительной роли вакансионного механиз­
ма С). В работе О дается следующее уравнение, связывающее коэффи­
циент диффузии D с концентрацией дефектов точечного типа с:

D = Z,2vc, (1)

где у — эффективная частота перескока дефектов, ал — расстояние пе­
рескока. Обычно (‘) соотношение коэффициентов диффузии вакансий и 
■самодиффузии D.„ выражается уравнением

где Do exp ---- ) — коэффициент диффузии вакансий, AU — энергия
их перемещения, a Cf — концентрация вакансий.

С точки зрения сверхпластичности поликристаллических агрегатов наи­
более важным является вопрос о перераспределении вакансий (как избы­
точных, так и термически равновесных) по объему отдельно взятого кри­
сталлита.

С одной стороны, по чисто термодинамическим соображениям, вакансии 
и другие дефекты за счет термической активации и имеющегося энерге­
тического градиента по кристаллиту, причиной которого являются напря- 
:жения 2-го и 1-го рода (рис. 2), мигрируют к границам зерен, что должно 
способствовать снижению термодинамического потенциала кристаллита.

С другой стороны, межфазная граница, находящаяся под действием 
нормальных к ней напряжений, является эффективным источником ва-
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кансий, мощность которого определяется уровнем действующих напряже­
ний и протяженностью межфазной (для чистых металлов — межзеренной) 
границы. В результате действия этих двух конкурирующих процессов 
вблизи границы концентрация вакансий будет значительно больше, чем 
в объеме зерна, как это показано на рис. 2, где единичный кристаллит изоб­
ражен в виде блока, по контуру которого действуют касательные напряже-

Рис. 2. Потоки вакансий (а) и диффузионная подвиж­
ность атомов (б) вблизи границы и в теле зерна

ния (их инициаторами в поликристалле являются действующая нагрузка 
Р, а в сплавах со структурой 1-го, и в меньшей степени 3-го типа, помимо 
Р, — механизм межзеренного проскальзывания). Схема, изображенная на 
рис. 2, аналогична модели, предложенной Набарро и Херрингом (4,5) при­
менительно к вакансионной ползучести и основанной на диффузии вакан­
сий от границы, где действуют растягивающие напряжения, к границе,, 
находящейся под действием сжимающих напряжений.

Поскольку коэффициент диффузии D пропорционален концентрации 
вакансий, аналогичную эпюру по сечению зерна имеет текущее значение 
D-. на границе кристаллита толщиной б коэффициент диффузии равен Drl) 
в приграничной зоне толщиной бпг он монотонно снижается до значения 
Do, характеризующего коэффициент диффузии в объеме зерна.

Расчеты среднего уровня подвижности атомов в сплавах с различной 
структурой дают следующие значения Dcv.

а) сплавы со структурой 1-го типа
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В формулах (3) и (4) / — объемная доля второй фазы, X — расстояние* 
между центрами сферических включений 2-й фазы (4), индексы 1, 2 от­
носятся к параметрам диффузии и геометрическим характеристикам со­
ответственно в 1-й и 2-й фазе или в матрице.

Из уравнений (3) и (4) следует, что относительный вклад диффузии в 
приграничной зоне зерна будет резко возрастать с уменьшением размеров 
кристаллитов. Так, если с/,-^-оо, то /ЛР—>ZZ0,; в другом крайнем случае 
(d3-^>-2dnr) предельным значением £>ср будет Drv. При технически дости­
жимых малых размерах зерен наиболее важную роль в среднем уровне 
диффузионной подвижности атомов (с точки зрения причин сверхпластич­
ности) играют интегральные члены уравнений (3) и (4) (размеры пригра­
ничной ЗОНЫ бпг и £>пг(р) ).

Поэтому представлялось целесообразным оценить отношение бпг / с?.,, 
характеризующее относительный вклад приграничной диффузии в общий 
уровень диффузионной подвижности атомов в поликристалле. Оценочные 
расчеты, основанные на многочисленных экспериментальных данных о со­
отношениях между коэффициентами диффузии на границе и в объеме зер­
на, а также между эффективным коэффициентом диффузии и коэффици­
ентом диффузии в объеме зерна, показывают, что при температуре 0,75 -Т3, 
когда, например, у сплава Ni + 49% Сг Огр < Ю4 Do, (6), а также учи­
тывая, что при Q,75-Ts обычно Dcp » (5—10)До (’), отношение дпг/d3 « 
х (Dcv — Do IDIP) ж 0,005-0,01 (при £>гр = 103 Do).

Изложенные выше в общем виде закономерности изменения коэффи­
циента диффузии по сечению зерна представляются логически правиль­
ными и достаточно обоснованными. Отличие предложенной в настоящей 
работе схемы от известной модели Фишера (8) заключается в следующем. 
Согласно Фишеру (8) концентрация диффундирующего вещества в пригра­
ничных участках зерен определяется его утечкой из границы в объем 
кристаллита, т. е. коэффициент диффузии в этих зонах равен Do. Таким 
образом, модель Фишера не учитывает перераспределения вакансий по 
сечению зерна с локальной их концентрацией вблизи межфазной границы. 
Роль же этого фактора с позиций предложенной авторами схемы является 
определяющей с точки зрения облегчения условий для протекания процес­
сов релаксационного типа и процессов, способствующих развитию сверх­
пластичности (вакансионная ползучесть, переползание дислокаций, меж­
зеренное проскальзывание), при уменьшении размеров зерен.

В общем случае увеличение диффузионной подвижности атомов при 
повышении степени дисперсности структуры (Г = const) вызывает со­
ответствующее повышение пластичности и снижение сопротивления де­
формации по причине облегченных условий возврата при осуществлении 
горячей деформации, что обычно и наблюдается на практике (при про­
явлении сверхпластичности помимо высоких наблюдаемых ресурсов де­
формационной способности имеет место заметпое снижение сопротивления 
деформации по сравнению с теоретически предсказываемыми значениями 
напряжений на концентрационных или температурных кривых типа б (С) 
или о(Т’), где о — показатель сопротивления деформации, С — концентра­
ция, Т — температура). Типичная картина влияния размеров зерен (пли 
протяженности межфазовой границы S) на показатели сопротивления де­
формации и пластичности (Р, е = const) представлена на рис. 3. Отметим, 
что в отношении действующих напряжений о эта картина влияния фак­
тора S прямо противоположна тем закономерностям, которые характерны 
для низкотемпературной деформации и нашедшим свое отображение в. 
известном уравнении Холла — Петча — Лоу.

Роль диффузионного фактора с точки зрения облегчения условий про­
текания процессов, способствующих сверхпластичности, также понятна. 
Действительно, увеличение Пср при диспергировании структуры согласно 
теории дефектов кристаллической решетки должно вызывать соответст­
вующее повышение скоростей вакансионной ползучести и восхождения
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дислокаций. В сплавах со структурой 1-го типа, где одним из наиболее ве­
роятных процессов, способствующих развитию сверхпластичности, явля­
ется межзеренное проскальзывание, роль этого фактора заключается в сле­
дующем. Известно, что характерной чертой межзеренного проскальзыва­
ния является образование полостей вблизи межфазных границ, по которым 
осуществляется этот механизм деформации. С другой стороны, для сох_ра- 
нения сплошности агрегата в процессе пластической деформации (так на­
зываемой аккомодации) эта граница должна обладать достаточно высо-

Рис. 3. Влияние размеров зерен на 
средний уровень диффузионной по­
движности атомов (.7), показатели 
пластичности (2) и сопротивление 
деформации (3) при высокотемпера­
турном деформировании (Т, е = 
= const) сверхпластичного агрегата

кой скоростью миграции FM, которая по Мак Лину (9) также зависит от 
диффузионной подвижности атомов вблизи поверхности раздела.

Изложенные в настоящей работе закономерности нашли качественное 
подтверждение в исследовании параметров диффузии одного из компонен­
тов сверхпластичных сплавов систем Ni — Ст и Ni — Мо с помощью ра­
диоизотопного метода (6), при этом обнаружены четко выраженные откло­
нения температурной зависимости эффективного коэффициента диффузии 
никеля ОЭфф от теоретического уравнения Аррениуса вблизи температур, 
соответствующих максимальному проявлению эффекта сверхпластичности. 
Так, при температуре 960° С в двухфазном сплаве Ni + 49% Сг примерно 
на два порядка выше аналогичного показателя в области однофазных твер­
дых растворов. В этой же работе установлен также факт прямой корреля­
ции между диффузионной подвижностью атомов в сверхпластичном поли­
кристалле и его пластичностью. Кроме того, в работе (10) было показано, 
что отношение С/ С!о (где Cf — истинная концентрация вакансий, а С1о — 
термически равновесная) составляет, например, для сплава Ni + 49% Сг 
примерно 103, т. е. истинная концентрация вакансий в исследованном сверх- 
иластичном сплаве при температуре 1000° С (0,75 Т,) и скорости дефор­
мации е = 1,39 • 10_3 сек '1 может быть в 1000 раз больше равновесной. 
Возможные причины аномального пересыщения сверхпластичных агрега­
тов вакансиями (помимо изложенных в настоящей статье) обсуждаются 
в работах (3,6, 10).

Таким образом, требование повышенных значений коэффициентов диф­
фузии компонентов сплава является одним из необходимых условий для 
развития сверхпластичности вне зависимости от типа процесса, контроли­
рующего это явление.

Институт металлургии им. А. А. Байкова Поступило
Академии наук СССР 18X11971
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