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Методами микро- и наноиндентирования в широком диапазоне глубин отпечатка h (от десятков

нанометров до нескольких десятков микрометров) изучены размерные эффекты в твердости нескольких

классов материалов: ионных и ковалентных монокристаллов (сапфира, кремния, фторида лития); металлов
(монокристаллического Al, поликристаллических Cu, Ni, Nb); керамик (высокопрочной наноструктурирован-

ной TZP-керамики на основе природного минерала диоксида циркония — бадделеита); аморфных материалов

(плавленого кварца); полимеров (поликарбоната и политетрафторэтилена). Показано, что некоторые из

них демонстрируют сильные размерные эффекты в твердости, другие — слабые, а третьи — вовсе их

отсутствие. Проведен термоактивационный анализ и определены активационные и энергетические характе-

ристики процессов локального деформирования под индентором, которые сопоставлены с доминирующими

микромеханизмами пластичности исследованных материалов на разных стадиях формирования отпечатка, а

также с особенностями размерных эффектов. Выявлены материалы, имеющие низкие значения коэффициента

вариации твердости, согласующиеся с требованиями стандартов измерения нанотвердости ISО14577 и ГОСТ

Р 8.748-2011. В установленных диапазонах нагрузок эти материалы являются хорошими кандидатами для

использования в качестве эталонов, призванных обеспечивать единство измерений твердости для нано- и

микродиапазонов, а также для проведения калибровок и испытаний наноиндентометров.

Экспериментальное исследование размерных эффектов при наноиндентировании выполнено при поддерж-

ке гранта Российского научного фонда (проект № 15-19-00181). Исследование физико-механических свойств

TZP-керамики, а также обоснование методов калибровки и выбора материалов для эталонных образцов

выполнены при поддержке гранта Российского научного фонда (проект № 16-19-10405).
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1. Введение

Современные нанотехнологии позволяют создавать

изделия и отдельные компоненты с микронными, суб-

микронными и нанометровыми характерными размера-

ми. В частности, получили распространение миниатюр-

ные микро-/наноэлектромеханические системы, сенсо-

ры, актуаторы, многослойные структуры [1–4], тонкие

пленки, покрытия [5] и др. При их проектировании,

изготовлении и эксплуатации необходимо учитывать,

что физико-механические свойства традиционных и,

особенно, новых, наноструктурированных материалов

в субмикронных и нанообъемах, тонких пленках и

приповерхностных слоях могут сильно отличаться от

макроскопических свойств, приводимых в инженерных

справочниках. Такое различие принято квалифицировать

как размерные эффекты (size effects, SE) [1–4].

В качестве характерного размера R∗, определяющего

границу перехода между макроскопическими и нано-

размерными свойствами, могут выступать как внешние

геометрические размеры образца, радиус контактного

пятна при локальном деформировании, так и характер-

ные размеры микроструктуры (размеры фаз, зерен, пор,

дислокационных скоплений, двойников, толщина сло-

ев/пленок и др.) [6–20]. С точки зрения чувствительности

нано- и микромеханических свойств к величине R∗ все

материалы можно условно разделить на два класса: име-

ющие SE [4,6–12,17–19] и не демонстрирующие таковых

(по крайней мере, в диапазоне R∗ от единиц наномет-

ров до многих десятков микрометров) [4,12,15,16,21,22].
Атомные механизмы столь различного поведения не

вполне ясны.

Известно, что материалы, в которых проявляются

SE в физико-механических свойствах, деформируются

в макрообъемах главным образом посредством зарож-

дения и движения дислокаций, двойников, зерногранич-

ного проскальзывания и других многоатомных механиз-

мов [4,6,7,17–19,23–33]. Что касается материалов, имею-

щих размерно-независимые механические свойства, то

в литературе практически не обсуждаются вопросы,
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связанные с причинами отсутствия в них SE. Пролить

свет на природу размерных зависимостей или их отсут-

ствия в локальных механических свойствах, в частности,

при индентировании (indentation size effect, ISE) может

проведение их систематических экспериментальных ис-

следований, а также выявление доминирующих атомных

механизмов деформации, которая протекает под инден-

тором, внедряющимся на различную глубину и, следова-

тельно, вовлекающим в пластическую деформацию силь-

но различающиеся объемы материала. В современных

наноиндентометрах имеется возможность непрерывно

регистрировать силу вдавливания и глубину погружения

индентора в материал в диапазоне от долей нанометров

до десятков микрометров. Это позволяет осуществлять

размерное сканирование свойств материала в процессе

одного испытания, при котором происходит измене-

ние пластически деформированного объема более чем

на 12 порядков величины!

Однако для подробного анализа закономерностей и

природы ISE необходимо сначала получить надежные

экспериментальные данные о локальных механических

свойствах, номенклатуре и динамике структурных де-

фектов — потенциальных носителей пластической де-

формации, которые образуются под индентором, в как

можно более широком диапазоне размеров и объема

зоны деформирования. Следует отметить, что современ-

ные наноиндентометры обладают высокой чувствитель-

ностью к индивидуальным характеристикам вершины

индентора, параметрам коррекции и настроек инстру-

мента, а также методам обработки
”
сырых“ (первичных)

данных и извлечения из них механических характе-

ристик материала. Это часто приводит к артефактам

и рассогласованию результатов, полученных разными

авторами. Поэтому предметом особой заботы в работе

были тщательные калибровки используемых приборов и

накопление большой статистики измерений в одних и

тех же условиях (до 300 индивидуальных измерений на

одну точку).
Целями настоящей работы было:

− получение систематических, статистически досто-

верных данных о твердости материалов различных

классов, имеющих размерно-зависимые и размерно-

независимые свойства в наношкале в широком диапа-

зоне силы вдавливания P , перекрывающем пять поряд-

ков величины (от 10µN до 1N) и глубины погружения

индентора h (от единиц нанометров до десятков микро-

метров);
− проведение термоактивационного анализа и выяв-

ление доминирующих атомных механизмов локального

деформирования материала под индентором на разных

стадиях его погружения, т. е. при разном характерном

размере зоны пластической деформации, за который

принималась глубина отпечатка h;
− установление взаимосвязи между ISE и атомны-

ми механизмами локального деформирования ряда ре-

презентативных представителей материалов различных

классов;

− обоснование выбора материалов, которые можно

было бы использовать для калибровки наноиндентомет-

ров в широком диапазоне твердости и упругости по

стандартам ГОСТ Р 8.748-2011 [34] и ISO 14577 [35].

2. Материалы и методы исследований

Для достижения поставленных целей набор материа-

лов для проведения исследований должен перекрывать

широкий диапазон упругопластических свойств. Необ-

ходимо также, чтобы сами материалы отвечали ряду

требований:

1) среди исследуемых должны быть материалы,

имеющие как размерно-зависимые, так и размерно-

независимые механические свойства в нано- и микро-

шкале;

2) материалы должны обладать высокой степенью од-

нородности (постоянством от точки к точке) локальных

механических свойств;

3) иметь различные атомные механизмы локального

деформирования;

4) не создавать градиентной структуры вблизи по-

верхности, в частности, не образовывать приповерхност-

ных упрочненных или разупрочненных слоев;

5) давать возможность подготовить неупрочненную

поверхность со среднеквадратической шероховатостью

не более нескольких нанометров;

6) иметь стабильные приповерхностные свойства на

больших промежутках времени (не деградировать, не

окисляться, иметь низкое газопоглощение и т. п.).
С учетом этих требований и имеющихся литератур-

ных данных о механических свойствах был проведен

предварительный отбор материалов различных классов

для проведения тестовых испытаний. Для исследования

были выбраны репрезентативные представители матери-

алов различных классов: мягкие металлы (монокристал-
лический Al, поликристаллические Cu, Nb, Ni), жесткие
ионные и ковалентные монокристаллы (сапфир, крем-
ний, фторид лития), полимеры (поликарбонат и политет-

рафторэтилен), наноструктурированная TZP-керамика с

размером зерен ∼ 130 nm на основе бадделеита —

природного диоксида циркония — и аморфный матери-

ал (плавленый кварц). В совокупности эти материалы

охватывают широкий диапазон упругих и прочностных

свойств: около трех порядков по твердости индентиро-

вания HIT и более двух порядков по модулю Юнга E . На
рис. 1 их свойства представлены в обычно используемых

для таких случаев координатах E/H0.5
IT (характеризует

жесткость материала)−HIT. Этого диапазона достаточ-

но для проведения калибровки наноиндентометров в

интервале P от нескольких десятков микроньютонов

до 1N и h от ∼ 10 nm до десятков микрометров,

что полностью соответствует выполнению требований

стандартов [34,35] для нано- и микродиапазонов.

Измерение твердости на микро- и наноуровне прово-

дилось на нанотрибоиндентометре (TriboIndenter TI-950)
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Рис. 1. Механические свойства исследованных материалов.

1 — политетрафторэтилен, 2 — поликарбонат, 3 — Al,

4 — LiF, 5 — Nb, 6 — Cu, 7 — Ni, 8 — плавленый кварц,

9 — Si, 10 — TZP-керамика, 11 — сапфир.

Рис. 2. Типичные P−h-диаграммы нагружения–разгрузки при

нарастающей максимальной силе вдавливания Pmax для ряда

исследованных материалов. a — сапфир (1), TZP-керамика (2),
плавленый кварц (3); b — поликарбонат (4), политетрафтор-
этилен (5).

фирмы Hysitron (USA) в диапазоне нормальной си-

лы от 10µN до 1N, прикладываемой к индентору.

Для испытаний в микро- и макрошкале использовались

твердомеры G200 фирмы MTS (USA), Duramin A300

фирмы Struers (Denmark) и TNi-micro (собственной раз-

работки). Значения E, HIT = Pmax/Ap(hc) и твердости по

Мартенсу — HM = Pmax/As(hmax) — определялись по

методикам Оливера–Фарра [15,16,34,35] и Мартенса [35]
из характерных P−h-диаграмм (рис. 2) в соответствии

со стандартами [34,35]. Здесь Pmax — максимальная

нагрузка, приложенная к индентору; Ap(hc) — площадь

проекции отпечатка на поверхность образца, опреде-

ляемая по P−h-диаграмме в зависимости от глубины

пластического отпечатка hc ; As(hmax) — площадь поверх-

ности внедряющегося индентора на расстоянии hmax от

его вершины; hmax — максимальная глубина отпечатка.

3. Результаты и их обсуждение

Зависимости HIT и HM от hc и hmax для исследованных

материалов приведены на рис. 3 и 4. Каждая точка

на кривых была получена усреднением результатов

от 100 до 300 индивидуальных измерений, проведенных

в одинаковых условиях на независимых отпечатках на

одном образце.

Для исключения ошибок в измерении E и H в нано-

шкале на каждом приборе предварительно проводилась

серия калибровочных экспериментов на одном и том

же образце плавленого кварца. Этот материал традици-

онно используется для калибровки наноиндентометров,

поскольку достоверно известно, что у него отсутствуют

размерные эффекты в HIT и E при тестировании, по

крайней мере в диапазоне h от единиц до тысяч наномет-

ров (при условии отсутствия трещин вблизи отпечатка).
Из результатов, приведенных на рис. 3, a, следует, что

применяемые в работе методы обработки первичных

данных и настройки инструментов обеспечивают неиз-

менность измеряемых величин HIT и E для плавленого

кварца: HIТ = 9.2± 0.1GPa, E = 69.6± 0.9GPa при из-

менении hc от 20 до 170 nm. По абсолютной величине

эти значения совпадают с литературными данными,

что дает основание полагать корректными последующие

Рис. 3. Зависимости E = f (hc), HIT = f (hc), HIT = f (hmax)
и HM = f (hmax) для ряда исследованных материалов.

a — HIT (1) и E (2) для плавленого кварца; b — HIT (3)
и HM (4) для сапфира, HIT (5) и HM (6) для TZP-керамики,

HM для поликарбоната (7).
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Рис. 4. Зависимости твердости индентирования HIT иссле-

дованных материалов с наиболее ярко выраженным ISE от

глубины пластического отпечатка hc .

определения твердости и модуля Юнга и в других

материалах при h > 20 nm.

Анализ зависимостей твердости от глубины отпечатка

для других исследованных материалов (рис. 3, b и 4)
показывает, что твердость поликарбоната и сапфира, как

и плавленого кварца, не зависит от P и h, оставаясь

практически постоянной в диапазоне глубин отпечат-

ка от нескольких десятков нанометров до несколь-

ких микрометров. Заметим, что помимо всего прочего

(см. делее) эти результаты также свидетельствуют о

корректности применяемых методик. Другая группа ма-

териалов (TZP-керамика, Si, LiF, политетрафторэтилен

и др.) демонстрирует слабую размерную зависимость

твердости, проявляющуюся в уменьшении ее величины

с ростом глубины отпечатка в диапазоне от 100 nm до

нескольких десятков микрометров, а также еще большее

уменьшение твердости с уменьшением нагрузки и глу-

бины отпечатка в область h < 100 nm.

Наиболее ярко ISE проявляется в исследованных

металлах (Al, Cu, Nb, Ni), у которых на зависимостях

lgHIT(lg hc) можно выделить несколько прямолинейных

участков, имеющих различные коэффициенты наклона n
(рис. 4). Так, например, для Cu, Nb и Ni ISE проявляется

вплоть до глубины в несколько микрометров, вслед за

которой начинается область с H = const. Для Al участок

с n = 0.17 простирается по hc более чем на три порядка

величины (от 30 nm и по меньшей мере до 90µm), и
даже при такой глубине еще не достигается состояние с

HIT = const.

Отсутствие на зависимостях HIT = f (hc) для ряда

исследованных материалов (плавленый кварц, поликар-

бонат и сапфир) характерных наклонов и перегибов,

выявленных для Al, Cu, Nb и Ni (рис. 4), означает

по меньшей мере следующее: a) отсутствие градиента

свойств в приповерхностном слое, b) неизменность дей-

ствующего механизма деформации и независимость его

от размеров пластически деформированной зоны.

Обычно полагают, что в области R∗ от 100 nm

до 10µm определяющий вклад в возможные SE в макро-

образцах могут вносить характерные размеры внутрен-

ней структуры (средний размер зерен в поликристаллах,

ячеек в дислокационной структуре, толщина пленки

или период сверхрешетки мультислойного покрытия

и др.) [2,4,11,12,36–38].
Однако при локальном деформировании роль масшта-

бирующего фактора могут играть и другие параметры

(угол при вершине индентора, радиус закругления в его

кончике, размер контактного пятна, параметры шеро-

ховатости поверхности, радиус свободной поверхности

образца в нитевидных кристаллах и др.). Обобщая,

можно отметить, что SE в этих условиях могут воз-

никать тогда, когда геометрические размеры локально

деформированной области или расстояния до свободных

или внутренних границ становятся сопоставимыми с

корреляционным радиусом некого атомарного процесса,

реализующего пластическое течение. В качестве такого

радиуса могут выступать размеры носителя деформации,

длина его свободного пробега, радиус его взаимодей-

ствия с другими несовершенствами структуры и др.

Традиционные теории пластичности не содержат мас-

штабной шкалы и соответственно не могут объяснить

происхождение ISE в условиях локальной деформации.

Для описания экспериментально наблюдаемых ISE

обычно используют эмпирическое соотношение типа

Холла–Петча: H = Hm + ah−m (здесь Hm — макроскопи-

ческое значение твердости при h ≥ 1mm, a — коэффи-

циент пропорциональности, m = 0.5). Его выполнимость

при индентировании наблюдалась в ряде работ [39,40],
но показатель степени m при h редко бывает в точности

равен 0.5 даже на небольших интервалах h, что хорошо

видно, например, из наших результатов на рис. 4.

Наиболее популярным способом интерпретации при-

роды ISE в монокристаллах является привлече-

ние концепции геометрически необходимых дислока-

ций [6,36,41]. C уменьшением h их плотность ρ рас-

тет как h−1, что вызывает локальное упрочнение ма-

териала под индентором. Однако при h < 50−100 nm
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расчетная величина ρ, следующая из этой модели,

становится нереалистично большой (> 1016 m−2). Ав-

торы работ [6,7,42–44] объясняют возникновение ISE

в микрообласти уменьшением размера зоны деформи-

рования до некоторого характерного размера микро-

структуры. В общем случае возможны и другие при-

чины возникновения ISE в твердости. Так, например,

одновременное действие нескольких более сложных

механизмов локального деформирования (диффузионно-
дислокационных, дислокационно-дисклинационных, про-

скальзывания и поворота зерен и др. [37,45]) или смена

доминирующих механизмов (например, недислокацион-
ных на дислокационные) [38,46–52], действующих на

разных этапах формирования отпечатка, могут приво-

дить к немонотонному изменению величины твердости

с ростом глубины отпечатка и определять ISE.

Однако при этом практически не рассматриваются

и не обсуждаются причины некоторых особенностей и

различий в зависимости твердости от глубины отпечатка

при индентировании материалов различных классов.

Так, например, часто наблюдается отклонение величины

наклона в зависимостях lgHIT = f (lg hc) от m = 0.5 в

соотношении Холла–Петча; падение HIT с уменьше-

нием hc в области . 50 nm для ряда ГЦК-металлов

(рис. 4); полное отсутствие ISE при индентировании

плавленого кварца и других аморфных материалов или

очень маленькое значение m (≪ 0.5). Следовательно,

для объяснения такого поведения твердости необходимо

рассмотреть и другие возможные механизмы локального

деформирования материала под индентором, особенно

при hc ≪ 100 nm.

Некоторый свет на причины наличия или отсутствия

ISE могут пролить термоактивационный анализ, опреде-

ление энергетических параметров процесса локального

деформирования и выявление номенклатуры структур-

ных дефектов, обусловливающих процесс формирования

отпечатка. По меньшей мере они позволяют исключить

из рассмотрения некоторые механизмы, не удовлетворя-

ющие очевидным энергетическим и кинетическим соот-

ношениям. Наиболее информативной при этом является

величина γ в выражении

έ = έ0 exp[−(Ua − γσ )/kT ], (1)

следующем из известной формулы Журкова [53,54].
В (1) έ = (dh/dt)h — мгновенное значение скорости

относительной деформации, σ — мгновенное значе-

ние среднего контактного давления под индентором,

Ua — энергия активации, k — постоянная Больцмана,

T — температура. Первоначально под γ подразумева-

лась величина, численно равная произведению объема,

”
близкого к атомарному“, на безразмерный коэффици-

ент локального перенапряжения межатомной связи, в

частности, в полимерной цепи [53–55]. Однако вели-

чине γ , особенно там, где процессы деформирования

могут быть коллективными (дислокационная пластич-

ность, полиморфные превращения и т. д.), можно при-

дать и другой смысл. Так, например, при дислокаци-

онной пластичности в кристаллических твердых телах

величину γ можно рассматривать как произведение

атомного размера a (или модуля вектора Бюргерса b)
на активационную площадь Sa , которая

”
заметается“

дислокационным сегментом в одном элементарном акте

пластической деформации. В этом случае величина γ

отражает способность структуры реагировать на еди-

ничную термическую флуктуацию самоорганизующим-

ся коллективным процессом, охватывающим некоторое

количество атомов Na ∼ γ/a3. Такое значение вели-

чине γ , входящей в уравнение Журкова, придавалось в

ряде более поздних работ, развивающих кинетическую

концепцию прочности и пластичности при одноосном

нагружении (см., например, [56–60]) и при индентиро-

вании [61–64].

В настоящей работе величина γ , обусловленная ме-

ханизмами пластической деформации и динамикой ос-

новных ее носителей при наноиндентировании, опреде-

лялась с помощью соотношения [47,51,52]

γ =
√
3
∂ ln έ

∂σ
kT. (2)

Некоторые погрешности определения γ таким упрощен-

ным способом не имеют принципиального значения для

целей нашего рассмотрения, поскольку носители и ме-

ханизмы пластической деформации различной природы

характеризуются разницей в значении γ на порядки

величин.

Другой полезной характеристикой для определения

природы деформации может служить величина удельной

энергии образования пластического отпечатка W , кото-

рая находилась из соотношения

W = U/N, (3)

где U =
∫

Pdn — энергия, рассеиваемая в материале

при формировании отпечатка [2,34,35,65–67], определя-
емая как площадь, ограниченная кривыми нагружения–
разгрузки P−h-диаграмм, N = V/Vi — количество ато-

мов (или ионов) материала, вытесненных из отпечатка,

V =
∫ hc

0
Sdh — объем отпечатка, S =

√

3
4

d2 — текущее

значение площади проекции отпечатка на поверхности

образца, d — сторона отпечатка, Vi — объем, приходя-

щийся на один атом (или ион) исследуемого материала.

Анализ зависимостей γ = f (hmax) и W = f (hmax), при-
веденных на рис. 5 и 6, показывает, что в исследован-

ном диапазоне глубин (от 20 nm до нескольких десят-

ков микрометров) значения величин γ для плавленого

кварца, поликарбоната, монокристаллического кремния

и политетрафторэтилена сначала растут до некоторо-

го критического значения глубины отпечатка hcr, а

затем остаются практически постоянными (например,
для плавленого кварца hcr ≈ 100 nm, для поликарбоната

hcr ≈ 200 nm). Для сапфира, TZP-керамики, LiF и Al

значения γ растут во всем исследованном диапазоне h.
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Величина W для всех исследованных материалов сна-

чала растет до некоторого значения hw , принимая при

этом максимальные значения, а затем начинает умень-

шаться с ростом h и выходит на постоянный уровень.

При этом для плавленого кварца, поликарбоната и поли-

тетрафторэтилена достижение значений hcr, отмечаемое

как выход на насыщение величины γ , соответствует и

выходу на постоянные значения величины W (рис. 5 и 6).

Сопоставляя полученные значения γ с величиной b3,

а W — c энергией активации зарождения и пере-

мещения различных структурных дефектов (точечные
дефекты, краудионы и малоатомные кластеры, дисло-

кации и др.), можно индентифицировать механизмы

Рис. 5. Зависимость величины активационного объема γ от

максимальной глубины отпечатка hmax . a — политетрафтор-

этилен (1), поликарбонат (2), сапфир (3), TZP-керамика (4),
плавленый кварц (5); b — Al (6), LiF (7), Si (8); c — Cu (9),
Nb (10), Ni (11).

Рис. 6. Зависимость удельной энергии W , рассеиваемой при

формировании отпечатка, от максимальной глубины отпечатка

hmax . а — сапфир (1), TZP-керамика (2), плавленый кварц (3),
политетрафторэтилен (4), поликарбонат (5); b — Si (6),
Nb (7), Ni (8), Cu (9), LiF (10), Al (11).

пластической деформации на разных стадиях форми-

рования отпечатка или, как минимум, отсеять те, ко-

торые не согласуются с найденными значениями γ и

W по порядкам величин. Набор некоторых возможных

механизмов пластической деформации в зависимости от

величины b3 [38,47,59,68–71] схематически представлен

на рис. 7.

Значения величин γ и W , полученные для иссле-

дованных материалов в интервале hmax от нескольких

десятков нанометров до единиц микрометров (рис. 5

и 6), составляют от 10−31 до 2 · 10−27 m3 и от 0.025

до 10 eV/atom соответственно (в зависимости от типа

исследуемого материала и глубины отпечатка). Значе-
ние величины γ может варьироваться в зависимости

от лимитирующего процесса пластической деформации

от ∼ b3 для решеточной диффузии [47,59,68–71] (рис. 7)
до ∼ (102−104)b3 для дислокационных механизмов, на-

пример, в ГЦК-металлах [38,47,68] (рис. 5, c и 7). Для
энергии активации процессов пластической деформации

значения порядка сотых-десятых долей eV характерны

для дислокационных механизмов, а в интервале 1−10 eV

сопоставимы с энергией образования точечных дефектов

в решетке. Так, например, в работах [70,71] показано,
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Рис. 7. Схема взаимосвязи наиболее эффективных механиз-

мов пластической деформации с величиной активационного

объема γ (b — вектор Бюргерса, τ и σ — приложенные

напряжения, v — скорость носителя деформации). 1 — ползу-

честь Кобла (образование и движение неравновесных точечных

дефектов), 2 — образование и движение краудионов (по
Инденбому–Орлову), 3 — образование и расширение кинков в

рельефе Пайерлса, 4 — срабатывание источников дислокаций

(по Франку–Риду), 5 — преодоление дислокациями сетки ло-

кальных стопоров (по Гилману), 6 — коллективные процессы

в дислокационных ансамблях (полосы скольжения, двойники).

что энергия образования кислородной вакансии для

Al2O3 составляет 10.28 eV, а для вакансии алюминия —

15.49 eV [71].

Низкие значения γ , составляющие ∼ b3 (для кристал-

лических материалов) и порядка нескольких атомарных

объемов (для аморфных и полимерных материалов),
и высокие значения W (от нескольких десятых долей

до единиц eV/atom), полученные на начальных ста-

диях формирования отпечатка, характерны для моно-

и/или малоатомных механизмов локального деформи-

рования [24,25,47,50–52,59,68,70,71]. Учитывая, что ис-

следованная керамика является наноструктурированной

(с размером зерен около 100 nm), можно предположить,

что ее деформирование может происходить за счет

моно- или малоатомных микромеханизмов массоперено-

са или фазовых переходов метастабильной тетрагональ-

ной фазы в стабильную моноклинную. Для плавленого

кварца, имеющего аморфную структуру, и сапфира, име-

ющего кристаллическую структуру, найденные значения

величин γ и W практически совпадают с данными,

полученными для энергии образования точечных струк-

турных дефектов [70,71], что дает основание предпо-

лагать определяющую роль моно- или малоатомных

механизмов деформации.

Выход на насыщение величин γ и W при глуби-

нах отпечатка выше некоторого критического значения,

характерного для каждого исследованного материала

(рис. 4 и 5), может означать начало установившего-

ся доминирующего процесса пластической деформации

материала под индентором. На этом участке высокие

значения величин γ и низкие для W , полученные для

ряда исследованных материалов (LiF, Al, поликарбонат
и политетрафторэтилен), свидетельствуют в пользу мно-

гоатомных микромеханизмов пластичности. И для LiF, и

для Al они согласуются со значениями, характерными

для дислокационного течения.

На особенности деформирования, наличие ISE и ме-

ханизмы пластичности под индентором могут влиять не

только энергетические, но и чисто геометрические и

структурные факторы. Так, например, в кристаллических

материалах до тех пор, пока глубина погружения и

соответственно характерный размер локально нагружен-

ной области не превышают критического радиуса дис-

локационной петли, дислокации не могут зарождаться

гомогенно [4]. Вероятность гетерогенного зарождения

дислокаций в объемах . 103b3 тоже очень мала. В ряде

других материалов, например в аморфных, дислокации

вообще теряют смысл, так как изначально в них нет

кристаллической упорядоченности, которую они могут

нарушать.

Для учета возможного влияния местных неоднород-

ностей на величину твердости исследуемого материала

были проведены эксперименты в различных точках по-

верхности исследуемого образца, а также на различных

образцах, подготовленных из одного и того же мате-

риала. В качестве меры оценки локальной неоднород-

ности свойств материала использовался коэффициент

вариации, который определялся как VH = SH/H̄ . Здесь

SH — стандартное отклонение измерений твердости,

проведенных по стандартам [34,35], H̄ — среднее зна-

чение твердости. Из данных для VH , полученных для

ряда исследованных материалов при фиксированных

значениях Pmax и hmax (рис. 8), следует, что величина VH

сильно зависит от типа материала и величины нагрузки,

прикладываемой к индентору. При этом увеличение Pmax

в диапазоне от 10µN до 1N, как правило, приводит к

уменьшению величины VH .

Рис. 8. Зависимость коэффициента вариации VH твердости по

Мартенсу от максимальной нагрузки, приложенной к инденто-

ру Pmax . 1 — поликарбонат, 2 — плавленый кварц, 3 — сапфир,

4 — TZP-керамика.
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Так, например, для плавленого кварца и поликарбона-

та при Pmax в интервале от 10 до 50µN коэффициент

вариации превышает 8%, в интервале от 100 до 500µN

он меньше 5%, в интервале от 500µN до 1mN —

меньше 3%, а в интервале от 5mN до 1N — меньше 2%.

Для TZP-керамики VH при Pmax = 5mN превы-

шает 8%, с ростом нагрузки VH уменьшается и

при Pmax = 1N составляет 5%. Для сапфира при

Pmax = 5mN коэффициент вариации более 5%, а при

Pmax ≥ 10mN он падает до значений ≤ 2%.

Таким образом, плавленый кварц и поликарбонат

наряду с постоянным значением твердости имеют ко-

эффициент вариации менее 5% в диапазоне нагрузок

от 100µN до 1N, а сапфир — при Pmax ≥ 10mN.

Такие значения полностью соответствуют требованиям

стандартов ГОСТ и ISО [34,35], и поэтому эти матери-

алы (в установленных диапазонах нагрузок) являются

хорошими кандидатами для использования в качестве

мер твердости и эталонов, предназначенных для обес-

печения единства измерений в нано- и микродиапазонах

глубины отпечатка, а также для проведения калибровок

и испытаний наноиндентометров.

4. Заключение

В широком диапазоне глубин отпечатка (от 20 nm

до десятков микрометров) в работе выявлены зависи-

мости твердости ряда репрезентативных представителей

материалов различных классов: ионных и ковалентных

монокристаллов (сапфира, кремния, фторида лития);
металлов (монокристаллического Al, поликристалличе-

скихCu, Ni, Nb); керамик (высокопрочной нанострукту-

рированной TZP-керамики на основе природного мине-

рала диоксида циркония — бадделеита); аморфных мате-

риалов (плавленого кварца); полимеров (поликарбоната
и политетрафторэтилена).

Погружение индентора от момента касания поверхно-

сти и до образования отпечатка размером до нескольких

микрометров в мягких металлах происходит в несколько

стадий. Низкие значения γ и высокие значения W
в области малых глубин отпечатка h < hcr свидетель-

ствуют в пользу того, что дислокационные механизмы

не могут играть доминирующей роли в пластическом

течении исследуемых материалов на начальной ста-

дии локального деформирования острым индентором.

Более вероятными представляются недислокационные

механизмы деформации, в частности реализуемые путем

образования и перемещения неравновесных точечных

дефектов и их небольших скоплений — краудионов. При

этом твердость ряда исследованных материалов сначала

нарастает с увеличением глубины отпечатка, а затем

падает, поскольку включаются более эффективные меха-

низмы пластической деформации, а именно дислокаци-

онного течения. По мере увеличения размеров отпечатка

исследуемые материалы демонстрируют два типа пове-

дения и могут быть разделены на два класса: материалы,

не имеющие ISE (плавленый кварц, поликарбонат, сап-

фир и политетрафторэтилен), и материалы, в которых

твердость начинает падать с ростом h (TZP-керамика,
LiF, Al, Cu, Nb, Ni и др.). Уменьшение твердости с

ростом размера отпечатка в материалах второй группы

сопровождается ростом значений γ и уменьшением W ,

значения которых дают основание полагать, что роль

многоатомных (например, дислокационных) механизмов
пластичности нарастает, а недислокационных падает при

увеличении размеров области локальной деформации.

Отсутствие ISE в ряде исследованных материалов

или участки с постоянными значениями твердости для

материалов, имеющих ISE (в области больших размеров

отпечатка), характеризуются постоянными значениями

величин γ и W , что свидетельствует о неизменном

доминирующем механизме пластической деформации.

Такое поведение характерно, например, для плавленого

кварца и поликарбоната.

Низкие значения коэффициента вариации твердости

(VH < 5% при Pmax ≥ 100µN для плавленого кварца

и при Pmax ≥ 10mN для сапфира) полностью соответ-

ствуют требованиям стандартов ГОСТ и ISО [34,35]
и поэтому данные материалы (в установленных диапа-

зонах нагрузок) являются хорошими кандидатами для

использования в качестве мер и эталонов твердости для

обеспечения единства измерений механических свойств

твердых тел в нано- и микродиапазонах глубины отпе-

чатка, а также для проведения калибровки, юстировки и

настройки наноиндентометров.
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