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Обзор посвящен специфике механического поведения различных материалов в субмикро- и наношка-

ле. В значительной мере успехи в этой области определяются развитием большого семейства методов

прецизионного силового нанотестинга, получившего условное название
”
наноиндентирование“. Однако к

настоящему времени исследования наномеханических свойств осуществляют не только и не столько метода-

ми наноиндентировании буквально, т. е. локальным деформированием макро-, микро- и наномасштабных

объектов. Силовой наномеханический тестинг рассмотрен более широко, включая приложение малых

сил к тестируемому объекту и прецизионное измерение деформации с нанометровым разрешением при

одноосном сжатии, растяжении, изгибе, сдвиге и кручении различными способами с одновременной in

situ регистрацией их микроструктурных параметров электронно-микроскопическими и рентгено-дифрак-

ционными методами. Описаны основные направления совершенствования экспериментальных подходов в

последнее десятилетие и результаты, полученные с их помощью на моно-, микро- и нанокристаллических

материалах, композитах, пленках и покрытиях, в аморфных твердых телах, биоматериалах (тканях, живых
клетках и макромолекулах). Особое внимание уделено размерным эффектам и атомным механизмам

деформации/разрушения в наношкале. Настоящий обзор является органичным продолжением и развитием

рассмотрения специфики наномеханических свойств твердых тел в обзоре автора, опубликованном в

ФТТ 50, 12, 2113 (2008), и описывает как основные концепции наномеханического тестинга материалов,

так и последние достижения в этой сфере.
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1. Введение

В середине прошлого века в бывшем СССР была пред-
ложена прогрессивная концепция изучения локальных

механических свойств материалов, подразумевавшая ав-

томатизированное нагружение и непрерывную регистра-

цию перемещения индентора и прикладываемой к нему

силы [1]. Впоследствии этот подход стали называть кине-

тическим или непрерывным индентированием [2,3]. Ос-
новной мотивацией в то время было желание исключить

из процесса измерения человеческий фактор и получить

объективный результат испытаний на микротвердость

независимо от действий оператора (скорости прило-

жения нагрузки к индентору, времени выдержки под

нагрузкой, скорости разгрузки). Такое инструментальное
индентирование имеет много преимуществ: не только

сводится к минимуму роль оператора, но и значитель-

но увеличивается объем информации, получаемой при

испытании, повышается точность измерений (особенно
при работе с малыми нагрузками и отпечатками, раз-

меры которых сопоставимы с разрешающей способно-

стью оптического микроскопа), появляется возможность

работы в субмикро- и нанообъемах, недоступных для

оптического контроля.
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Первичные данные в этом подходе обычно представ-

ляют в виде наглядной P−h-диаграммы — зависимо-

сти приложенной силы P от глубины погружения h
зонда/индентора в материал [3–6], которую можно рас-

сматривать как некоторый аналог традиционной диа-

граммы
”
сигма-эпсилон“. При необходимости и наличии

соответствующих моделей и алгоритмов первую можно

преобразовать во вторую, сделав некоторые допуще-

ния [4–6].
В конце прошлого века концепция непрерывной ре-

гистрации P−h-диаграммы в процессе внедрения и раз-

грузки индентора приобрела за рубежом современное

инструментальное оформление, методы коррекции пер-

вичных данных и цифровые технологии их обработки

и хранения [7,8]. Несколько позже были разработаны

физически обоснованные и экспериментально выверен-

ные методики извлечения из
”
сырых данных“ инфор-

мации о физико-механических свойствах испытуемого

материала [9], вошедшие в международный и российский

стандарты [10,11]. В таком виде эта измерительная

технология стала общепринятой и широко используемой

в мире, получив весьма условное название
”
наноин-

дентирование“ (Nanoindentation, NI). Соответствующие

компьютеризированные инструменты обычно называют

наноиндентометрами. По сути, они представляют собой

прецизионные деформационные микромашины с про-

граммируемым нагружением и средствами регистрации

приложенной силы и вызванной ей деформации. При-

ставка
”
нано-“ в обозначении этого подхода и приборов

отражает их способность измерять смещение индентора

(абсолютную деформацию образца) с нанометровым раз-

решением и работать в диапазоне нагрузок от десятков-

сотен nN до ∼ 10N. В особых случаях разрешение по

перемещению может достигать десятых и даже сотых

долей нм (противоречия с принципом неопределенности

здесь нет, поскольку реально измеряется усредненное

положение не одного, а большого числа атомов вблизи

кончика индентора). Иногда используют синонимы тер-

мина Nanoindentation — depth sensing testing, ultra-low-

load indentation, instrumented indentation, но сейчас все

реже и реже. Отметим, что стандарты [10,11] опреде-

ляют NI как испытание, реализуемое при h < 200 nm,

микроиндентирование — осуществляемое силой вдав-

ливания P < 2N при глубине погружения инденто-

ра h > 0.2 µm, а макроиндентирование — силой P
от 2 до 30 000N.

Наиболее продвинутые инструменты позволяют изме-

рять не только нормальную нагрузку на зонд/индентор,

но и латеральную, возникающую при его относительном

перемещении вдоль поверхности образца. В этом слу-

чае их часто называют нанотрибометрами или скрэтч-

тестерами. Функции наноиндентометра при этом со-

храняются. Сканирующие наноиндентометры позволя-

ют картировать механические свойства поверхности и

тестировать тонкие приповерхностные слои материа-

ла методом прецизионного царапания (наноскретчинга,
NS), что создает одно из экспериментальных оснований

нанотрибологии [12]. Наиболее известны в РФ приборы

американских компаний Agilent, Hysitron (подразделе-
ние корпорации Bruker), японской компании Shimadzu,

немецкой компании Zwick и швейцарско-американской

компании CSM Instruments, хотя их выпускает серийно

в России и за рубежом еще свыше десятка менее

известных приборостроительных фирм.

В последнее время появилось много дополнительных

обстоятельств, делающих актуальными исследования ме-

ханических свойств на микро- и наномасштабных уров-

нях. Ряд новых материалов синтезируется в малых коли-

чествах и из них невозможно изготовить образцы стан-

дартных макроразмеров. Многие изделия и компоненты

электронной, фотонной, сенсорной техники, микро- и

наноэлектромеханических систем (МЭМС/НЭМС) име-

ют микронные, субмикронные и наномасштабные харак-

терные размеры. В многофазных материалах и объек-

тах (например, композитах, тонкопленочных покрытиях,

горных породах и рудах, биологических клетках и тка-

нях) зачастую каждая фаза, структурная единица и ин-

терфейсы нуждаются в исследовании по отдельности. Во

всех этих и многих других случаях новые методы микро-

/нано- механических испытаний становятся единственно

возможными.

Перед NI или шире — наномеханическим тестингом

(Small-scale mechanical testing, SSMT) — стоят три

основных группы задач:

1.Характеризация физико-механических свойств—

метрологически корректное определение характеристик

малоразмерных объектов — тонких приповерхностных

слоев, пленок, покрытий, наночастиц, отдельных фаз в

многофазных материалах и композитах, компонентов

МЭМС/НЭМС, микродатчиков, актуаторов, био-

объектов с клеточными и субклеточными размерами

(< 1−10 µm) вплоть до макромолекулярных (1−10 nm).
Это важно для контроля их синтеза и технологий

обработки, диагностики состояния, оптимизации

условий применения;

2. Выявление размерных эффектов (Size Effects,

SE) и атомных механизмов размерной зависимо-

сти механических характеристик твердых тел (преде-
лов текучести и прочности, твердости, модуля Юнга,

вязкости разрушения, их скоростной и температурной

чувствительности) от внутренних (микроструктурных) и
внешних (геометрических/морфологических) факторов;
3. Выяснение атомарной природы механических

свойств и их специфики в наноструктурных матери-

алах и наноразмерных объектах, в частности, с целью

углубления понимания природы механических свойств

твердых тел и подходов к описанию пластичности,

прочности, усталости, твердости в физических терминах.

Различным аспектам наномеханического поведения

твердых тел и способам их исследования методами NI

и SSMT посвящено большое число книг [13–19] и обзо-

ров [20–26], опубликованных в последнее десятилетие.

Поэтому концептуальные основы техники исследования

наномеханических свойств материалов классическими
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методами NI описаны в настоящем обзоре кратко, в

порядке введения к основному материалу. Главное вни-

мание уделено развитию в течение последних несколь-

ких лет новых подходов, имеющих своими корнями NI.

Настоящий обзор является естественным продолжени-

ем и развитием более ранних обзорных публикаций

автора [4,27–29], посвященных проблемам физической

наномеханики твердых тел.

2. Классическое наноиндентирование

Существует несколько протоколов нагружения и ме-

тодов извлечения механических характеристик (чаще

всего, модуля Юнга E , твердости H и контактной

жесткости S) из первичных данных NI, реализуемых с

помощью профессиональных инструментов. Общим для

них является программируемое нагружение заданным

профилем силы P(t) намеченной области образца с

помощью индентора (чаще всего — это номинально

острая трехгранная алмазная пирамида Берковича), ре-
гистрация кинетики смещения индентора h(t) и последу-

ющая обработка полученных результатов с применением

различных коррекций
”
сырых“ данных.

Обычно используют профиль силы P(t), содержа-

щий регулируемую по скорости стадию нарастания P,
выдержку при постоянной нагрузке Pmax, разгрузку

до P0 = (0.05−0.1)Pmax, выдержку при этой нагрузке

(этот сегмент необходим для введения коррекции на

дрейф в канале измерения h) и полную разгрузку

(рис. 1) [4]. Это — базовый и наиболее распростра-

ненный метод NI, называемый load-controlled (LC) test.

В подавляющем большинстве случаев для обработки

первичных данных для этой моды NI используют ме-

тодику Оливера−Фарра (O−P) [9]. Она позволяет вы-

делить из информации, содержащейся в разгрузочной

ветви P−h-диаграммы, две компоненты — относящиеся

к упругой части достигнутой деформации и энергии

и к пластической. Модуль Юнга E определяют по

измеренной упругой жесткости контакта S = ∂P/∂h на

стадии разгрузки из выражения Er = (S/2)(π/Ac)1/2,
здесь Er = [(1− ν2

s )/Es + (1− ν2
i )/Ei ]

−1 — приведенный

модуль Юнга, учитывающий индивидуальные модули

Юнга E и коэффициенты Пуассона ν контактирующих

тел — образца (с индексом s) и индентора (с ин-

дексом i), Ac — площадь контакта. Нанотвердость H
определяют как H = Pmax/Ac .

При погружении острого пирамидального индентора

в материал размер локально сдеформированной зоны

растет на несколько порядков величины. В случае линей-

но растущей нагрузки (т. е. при Ṗ = ∂P/∂t = const) это

приводит к прогрессивному снижению скорости относи-

тельной деформации ε̇. Ввиду относительно слабой ско-

ростной чувствительности механических характеристик

большинства твердых материалов при ε̇ < 102 s−1 (см.
раздел 3) величину ε̇ при NI обычно определяют с помо-

щью приближенного соотношения ε̇ ≈ ∂h/h(t)∂t = ḣ/h.

Для сферического индентора используют выражение

ε̇ ≈ ȧ/2R ≈ ḣ(c/2)(2hR)−1/2, где a — контактный ради-

ус, R — радиус индентора, c ≈ 1 — константа, завися-

щая от материала. Чтобы не смешивать скоростные эф-

фекты с размерными, в большинстве современных при-

боров встроена опция, позволяющая поддерживать на

всем протяжении активной стадии нагружения ε̇ = const.

Для этого с помощью цепей обратной связи непрерыв-

но повышают скорость нарастания силы и линейную

скорость погружения индентора с течением времени.

В предположении квадратичной зависимости P от h,
что является хорошим приближением в большинстве

случаев, Ṗ задают согласно соотошения Ṗ ≈ 2Pε̇. В ан-

глоязычной литературе такой режим NI называют the

Сonstant Strain Rate (CSR) testing.

Для непрерывного измерения E и H в течение всего

цикла испытания помимо методов LC и CSR разра-

ботана другая мода, в которой на основную медлен-

но меняющуюся нагрузку накладывают дополнительную

малоамплитудную осцилляцию силы Posc = Pa sinωt с

частотой f = ω/2π в несколько десятков Hz и изме-

ряют амплитуду ha и фазовый сдвиг ϕ деформации

hosc = ha sin(ωt − ϕ) относительно гармонической ком-

поненты силы (см. вставку на рис. 1, а) [30]. По своей

сути, эта мода NI, которую в англоязычной литерату-

ре называют Continuous Stiffness Measurement (CSM),
эквивалентна динамическому механическому анализу

(DMA) [31] и методу внутреннего трения (IF) [32].
Однако преимуществом CSM при NI является то, что

эту моду можно реализовать в нанообъеме материала

в условиях действия как постоянной, так и растущей

квазистатической нагрузки.

Ввиду различия условий деформирования при мо-

нотонном квазистатическом нагружении и в режиме

CSM (в первом случае результат отражает интеграль-

ную совокупность процессов при деформировании от

начала приложения нагрузки, а во втором — измеряет

вязко-упругий отклик материала, сильно сдеформиро-

ванного предшествующим нагружением при текущем

значении P), может наблюдаться не полное соответствие
результатов, получаемых этими методами, даже в одном

цикле испытания. Его возможные причины обсуждаются

в [33]. К этому можно также добавить соображения

и результаты, изложенные в [34,35], где описываются

эффекты упрочнения и разупрочнения при измерениях

методом CSM, создаваемые дополнительной осциллиру-

ющей нагрузкой выше некоторой критической, индиви-

дуальной для каждого материала.

Помимо упомянутых методов LC (О−Р) и CSM,

модуль Юнга, можно определить и по упругой части

ветви активного нагружения, используя решение кон-

тактной задачи Герца P = (4/3)Er R1/2h3/2 [3,4,36,37].
На трех материалах (аморфный плавленый кварц, мо-

нокристаллические Si и InGaSe) в [37] показано, что

модуль Юнга в них не зависел от глубины внедрения

индентора в диапазоне от единиц до многих сотен nm.
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Рис. 1. Пять режимов нагружения (обозначены цифрами от 1 до 5) и три способа представления данных, полученных методом

нормального наноиндентирования: a — в виде кинетических кривых P(t) и h(t); b — в виде P−h-диаграммы (сила−деформация),
c — в виде зависимости твердости по Мейеру H (или среднего контактного напряжения 〈σc〉) от глубины отпечатка. Буквы

в кружках (от A до E) означают характерные точки на кривых нагружения и положения индентора относительно поверхности

образца. На врезке F показана векторная диаграмма, отображающая в комплексной плоскости связь векторов осциллирующей силы

и вызванного ей смещения индентора в методе CSM. Индексы при P и h означают: up — рост; cr — ползучесть; down — падение;

e — упругость; v−e — вязкоупругость; max — максимальное значение; We — энергия упругого восстановления; Wpl — энергия,

поглощаемая и рассеиваемая образцом в одном цикле нагружения-разгрузки. На врезке (рис. b) изображена упрощенная блок-

схема наноиндентометра, где 6 — образец, 7 — индентор, 8 — компьютерно-управляемый генератор силы, 9 — прецизионный

датчик перемещения, 10 — контроллер, 11 — компьютер, 12 — компьютерно-управляемый трех-координатный столик, 13 —

кажущаяся твердость H (или средние контактные напряжения 〈σc〉 без учета притупления кончика индентора; 14 — область

реальных значений H с учетом притупления индентора и других коррекций первичных данных.
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Таблица 1. Основные моды классического наноиндентирования

Название на русском языке Название на английском языке Основные особенности

С постоянной скоростью роста силы Load-controlled (LC) mode/test Ṗ = const, ε̇ 6= const

C постоянной скоростью Constant Strain Rate (CSR) mode/test ε̇ = const; ε̇ ≈ Ṗ/2P
относительной деформации

Динамическое NI. Continuous Stiffness Measurement Дополнительная к основной гармоническая

Непрерывное измерение контактной (CSM) mode нагрузка Posc = Pa sin(2π f )t при Pa ≪ P
жесткости (локальный динамический и синхронное детектирование

механический анализ, ДМА) смещения h(t) = ha sin(2π f − ϕ)t

С неоднократным скачкообразным Strain Rate Jumping (SRJ) mode Набор дискретных значений ε̇ (ε̇1, ε̇2, ε̇3, . . .)
изменением скорости относительной в одном цикле нагружения-разгрузки

деформации

Скачкообразное нагружение до Step Load and Hold (SLH) mode/test Быстрый скачок силы до P = const

неизменной статической силы

Ползучесть Creep P = const

Наноскрайбирование с линейно растущей Nanoscratching (NS) Моделирование трения и износа на уровне

или постоянной силой PN и регистрацией единичного наноконтакта при заданной PN

латеральной силы PL при латеральном и скорости латерального перемещения зонда

движении зонда

В целом это типично и для большинства других жестких

материалов [13–17,19].

Для выявления времязависимых свойств и скоростной

чувствительности пластических механических характе-

ристик скорость нарастания испытательной нагрузки

(или величину ε̇) неоднократно меняют скачком, что

обозначается как Strain Rate Jumping (SRJ) mode, или

применяют ступенчатое нагружение (Step Load and

Hold, SLH test protocol) [13–15,17–19,38–40]. Разработа-
ны также протоколы испытаний и алгоритмы извлечения

других физико-механических характеристик при испыта-

ниях на ползучесть при P = const, усталость, фреттинг,

вязкость разрушения, трение и износ, величину адгезии

покрытий [4–6,12,19]. Названия и основные особенности

наиболее распространенных мод NI сведены в табл. 1.

Чаще всего для NI используют индентор в виде трех-

гранной пирамиды Берковича. Такая форма позволяет

создавать очень острые инденторы, т. к. три плоскости,

образующие пирамиду, всегда пересекаются в одной

точке (в отличие от четырехгранной пирамиды Вик-

керса, где в вершине образуется перемычка). Находят
применение инденторы и другой формы: плоской и

сферической, которые обладают большей стойкостью к

изменению формы в процессе эксплуатации и иными за-

висимостями глубины погружения от приложенной силы

(рис. 2) [4]. Гораздо реже при NI применяют инденторы

другой формы, например, ромбообразной или угол куба

(индентор Бирбаума). Последний имеет меньший угол

в вершине (90◦), чем у пирамид Берковича и Виккерса

(136◦), что создает более жесткое напряженное состоя-

ние, облегчающее зарождение трещин при испытании на

вязкость разрушения.

Хотя индентор Берковича называют
”
острым“, прак-

тически его вершина всегда притуплена (в наиболее

острых инденторах эквивалентный радиус притупле-

ния его вершины может составлять R ∼ 10 nm, хотя

более типичным можно считать радиус в несколько

десятков nm, а в долго эксплуатировавшихся инденто-

рах — сотни nm). Поскольку вся последующая обра-

ботка данных должна учитывать конкретную геометрию

вершины индивидуального индентора, любые инденто-

ры необходимо тщательно аттестовать перед началом

эксплуатации и регулярно переаттестовывать в ее хо-

де. Особенно актуальна эта рекомендация при высо-

котемпературных испытаниях, тестировании твердых и

сверхтвердых материалов, мягких материалов с боль-

шой адгезий, вызывающей налипание мелких частичек

на кончик индентора. Для исключения артефактов и

получения достоверных результатов совершенно необ-

ходимо вносить в первичные данные ряд коррекций,

учитывающих зависимость реальной площади контакта

от глубины погружения Ac(h) в материал (area function)
для данного индивидуального индентора, жесткости пру-

жин его подвески и силового контура, особенности

определения момента касания индентором поверхности,

шумы, дрейфы и др.

C точки зрения типичных размеров области дефор-

мирования NI занимает положение между
”
пико-инден-

тированием“ и микроиндентированием. Первое можно

осуществлять с помощь атомно-силовых микроскопов

(Atomic Force Microscopy, АFM), работающих в кон-

тактной моде, второе — полностью автоматизирован-

ными микроиндентометрами. Следует отметить, что,

несмотря на близость подходов, структурных схем и
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Рис. 2. Схемы локального деформирования поверхности тремя видами инденторов с идеальной геометрией: I — острым конусом

или пирамидой; II — плоским цилиндром; III — сферой; а) — сечение в плоскости симметрии пятна контакта; зависимости от

глубины погружения h: b) — контактной площади Ac ; с) — силы вдавливания P; d) — контактной жесткости S; e) — среднего

контактного давления pmax; hc — контактная глубина [4].

конструкций АFM и NI [4,6,13–15], первые, обладая

большей чувствительностью к силам и смещениям зон-

да, уступают вторым в точности измерений абсолютных

механических характеристик по ряду причин (главным
образом, из-за неопределенности формы кончика зонда,

трудностей определения механических характеристик

кантилевера и других силовых компонентов устрой-

ства, существенно влияющих на конечные результаты).
Однако это не является помехой для относительных

измерений, например, при выявлении SE и скорост-

ной чувствительности механических свойств, где более

важными являются зависимости относительных величин

от внутренних/внешних характерных размеров [13–19]
или скорости деформации [41] (более подробно см.

следующие разделы).

Компьютеризированное NI создает наиболее контро-

лируемые условия механических испытаний по срав-

нению со всеми известными методами. Оно позволяет

нагружать с запрограммированной скоростью заданные

локальные области материала, отдельные выбранные
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зерна, фазы, границы между ними, прецизионно изме-

рять силу и деформацию и варьировать их в широких

пределах. Кроме того, по мере миниатюризации многих

изделий целый ряд новых задач — как-то, исследо-

вание тонких пленок и слоев, облученных поверхно-

стей, мелких компонентов радиоэлектроники, оптики,

МЭМС/НЭМС, биоматериалов и биообъектов не могут

быть решены другими методами [4,6,13–19,41]. Поми-

мо возможности измерения H , E и S несколькими

способами, NI позволяет определять критические на-

пряжения зарождения дислокационных петель, предел

текучести σy , трещиностойкость Kc их скоростные и

температурные зависимости, а также другие механиче-

ские и трибологические характеристики материалов в

наношкале, что служит делу их комплексной характери-

зации и выявлению физической природы этих свойств.

Перечисленные выше особенности и преимущества

сделали методы NI крайне популярными в мире в

последние два-три десятилетия, Первоначально NI на-

ходило применение в основном для рутинной характе-

ризации механических свойств в тонких пленках, при-

поверхностных слоях и микро-, субмикро- и нанообъ-

емах, но постепенно его функции расширялись. Боль-

шая гибкость, универсальность, способность приклады-

вать нормальные и латеральные нагрузки к тестируе-

мой поверхности, относительная простота и быстрота

тестирования, легкость подготовки образцов к испы-

танию (зачастую, специальная пробоподготовка вовсе

не требуется), возможность выполнения измерений в

большом числе точек поверхности, накопления больших

массивов данных и их статистической обработки по

”
безлюдной“ технологии, совместимость с оптической,

зондовой сканирующей и электронной микроскопией в

одном приборе и ряд других достоинств снискали этому

подходу большую популярность. Одно из несомненных

преимуществ экспресс-анализа комплекса механических

свойств объемных и пленочных материалов (покры-
тий) методами индентирования вообще и NI в частно-

сти — возможность замены традиционных однократных

разрушающих испытаний специально подготовленных

образцов путем растяжения, сжатия, сдвига и др. на

многократные неразрушающие испытания внедрением

индентора в поверхность объекта исследования с ми-

нимальной предварительной пробоподготовкой. Однако

необходимо отдавать ясный отчет в том, что существует

общая тенденция — чем менее трудоемка и проще про-

боподготовка, тем сложнее интерпретация результатов.

Так, данные, полученные на наиболее сложно изготав-

ливаемых образцах для растяжения (в виде
”
собачей

кости“), интерпретируются легче всего, а полученные

при индентировании, не требующем почти никакой

пробоподготовки, — нуждаются в сложной обработке

первичных данных. Микрообразцы для испытаний сжа-

тием, консольным или трехточечным изгибом занимают

промежуточное положение [4,6,17–19,42,43].
Следует также учитывать, что измеренные методом NI

наномеханические характеристики не обязаны совпадать

с приводимыми в справочниках макроскопическими вви-

ду проявления размерных эффектов, как правило, тем

более сильных, чем мягче материал.

Классические методы NI к настоящему времени стали

”
золотым стандартом“ в современном наноматериало-

ведении. В мировой литературе имеется ∼ 106 доку-

ментов, содержащих в названии или ключевых словах

термин
”
наноиндентирование“. Вместе с тем в нача-

ле нового тысячелетия пришло осознание того, что

возможности методов NI намного шире, чем рутинная

аттестация механических свойств, пусть и в субмикро-

и наношкале. Упомянутое выше увеличение размеров

сдеформированной области на несколько порядков вели-

чины в процессе погружения пирамидального индентора

позволяет осуществлять мультимасштабные исследова-

ния механических свойств, размерных и скоростных

эффектов в механических и трибологических свойствах

в рамках одной технологической платформы и универ-

сального инструментария и, что еще более ценно, —

в одном испытании.

Много дополнительной интересной информации мож-

но получить, расширяя границы условий испытания

путем изменения схемы и скорости нагружения, формы

образца, температуры и др. Варьирование скорости

нагружения на несколько порядков величины при NI

и испытания в широком диапазоне температур (от
азотных до ∼ 1100◦С) позволяют использовать тер-

моактивационный анализ с целью выяснения природы

деформации в наношкале. В дополнение к этому в

последние годы параллельно и одновременно с нано-

механическим поведением все больше стали исследо-

вать и динамику микроструктуры, используя in situ

электронную микроскопию (SEM, TEM, STEM, BSE,

EBSD), рентгеновскую микродифракцию, рамановскую

спектроскопию, атомно-зондовую томографиию (Atomic

Probe Tomography, АРТ) и другие высокоразрешающие

физические методы, радикально повышающие информа-

тивность эксперимента.

Математическому моделированию процессов наноин-

дентирования и скрайбирования в широком диапазоне

нагрузок, размеров, скоростей и температур посвящено

значительное число работ, результаты которых обобще-

ны в обзорах [44,45] и изложены в недавних оригиналь-

ных статьях [46–48], но их детальное обсуждение лежит

за пределами тематики настоящего обзора.

Таким образом, подходы и состояние дел в клас-

сических методах нано-/микро- механических свойств

твердых тел, в частности, стандартизованных методах NI

принципиально не изменилось за последнее десятилетие.

Ряд модификаций NI, казавшихся вначале экзотческими,

стали рутинными. Вместе с тем, интенсивное разви-

тие получили порожденные идеологией NI родственные

и комплексные методы, объединяющие in situ подхо-

ды микро/нано-механических испытаний, электронной

микроскопии и микроструктурных исследований. Высо-

кая чувствительность, нанометровое пространственное и

миллисекундное (а иногда и микросекундное) временное
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разрешение дали возможность исследовать методами NI

не только результат усреднения большого числа от-

дельных событий (во времени и пространстве), как

это происходит в макроэкспериментах, но и динамику

элементарных событий пластической деформации —

зарождение и движение скоплений точечных дефектов,

отдельных дислокационных петель и их небольших ан-

самблей, микродвойников, границ зерен и т. п. На этих

вопросах и сфокусирована бо́льшая часть обзора.

3. Времязависимые
физико-механические
характеристики в наношкале

Вследствие конечной величины характерных времен τi

различных процессов, отвечающих за релаксацию упру-

гой энергии в нагруженном материале, большинство

механических характеристик твердых тел является вре-

мязависимым. В результате возникает скоростная чув-

ствительность пределов текучести и прочности, твер-

дости, вязкости разрушения, характер которой опреде-

ляется спектром соответствующих релаксационных вре-

мен. Аналогичные причины обуславливают зависимость

скорости ползучести, твердости, предела прочности и

времени жизни до разрушения от величины и дли-

тельности приложения постоянной нагрузки. Отвлека-

ясь от чисто упругой деформации, распространяющейся

со скоростью звука, и тем более ударных волн, дви-

жущихся с еще большей скоростью, сосредоточимся

на гораздо более медленных процессах пластической

деформации, по отношению к которым характерные

времена упругих процессов пренебрежимо малы. Пла-

стическая деформация реализуется через образование и

движение различных дефектов атомной структуры —

точечных и их кластеров, отдельных дислокаций и их

скоплений, двойников, микропор, микротрещин, дискли-

наций, проскальзывания и поворота зерен. Величина

соответствующих τi зависит от темпа зарождения и

скорости перемещения дефектов структуры, а ε̇ опреде-

ляется темпом генерации этих дефектов, концентрацией

и
”
деформационным зарядом“ не иммобилизованных

дефектов, скоростью их перемещения по кристаллу,

энергией взаимодействия друг с другом, вероятностью

блокирования и преодоления барьеров, темпом их

аннигиляции и др.

Скоростную чувствительность механических свойств

твердых тел принято описывать в виде степенной за-

висимости вида σ = C1ε̇
m, H = C2ε̇

m и т. п. или в без-

размерной форме σ1/σ2 = (ε̇1/ε̇2)
m, H1/H2 = (ε̇1/ε̇2)

m.

Здесь σ — напряжение течения, C1,C2 — константы, σ1
и σ2 — два уровня напряжения, создающих две скорости

относительной деформации ε̇1 и ε̇2 при одной и той

же степени достигнутой относительной деформации ε,

m = ∂(lnσ )/∂(ln ε̇) — коэффициент скоростной чувстви-

тельности. При небольшой разнице 1σ = σ2 − σ1 спра-

ведливо соотношение ln(σ2/σ1) ≈ 1σ/σ = m ln(ε̇2/ε̇1),

с помощью которого удобно извлекать данные о вели-

чине m из экспериментов со скачкообразным измене-

нием ε̇ (SRJ). Часто эти испытания проводят, варьируя

температуру от теста к тесту (см. раздел 5), что дает воз-

можность определить термоактивационные параметры

процесса деформации и получить свидетельства о воз-

можной природе носителей и механизмах пластической

деформации, которые в наноструктурах и микрообразцах

могут сильно отличаться от макроскопических.

Сводный список типичных значений m для ряда

кристаллических твердых тел с гранецентрированной

(ГЦК), объемноцентрированной (ОЦК), гексагональной
плотноупакованной (ГПУ) решетками, структурой цин-

ковой обманки и аморфных материалов, полученных

стандартными методами NI (SRJ для m, CSM для E) при
невысоких значениях ε̇ (0.005−0.05 s−1), представлен в

табл. 2 [33].

В субмикро- и наношкале процессы зарождения, дви-

жения и взаимодействия структурных дефектов имеют

свою специфику, которая может быть исследована всей

совокупностью средств SSMT, в том числе, и NI. Соот-

ношение между вкладами различных мод пластического

течения определяется напряженным состоянием, ско-

ростью нагружения, химическим и фазовым составом,

микроструктурой образца, его размерами и формой. Эти

зависимости представляют фундаментальный интерес.

Кроме того, скоростная чувствительность механиче-

ских характеристик косвенно характеризует способность

твердого тела к большим пластическим деформациям.

Как правило, чем она выше, тем бо́льшим деформациям

может быть подвергнут материал и тем большей вяз-

костью разрушения он обладает (например, в сверхпла-

стичном состоянии предельная деформация может быть

в десятки раз больше, чем в нормальном).

Другой особенностью определения величины m в

микро- и наноразмерных объемах является малая необ-

ходимая абсолютная скорость деформирования (даже
при высоких требуемых значениях ε̇). Причина этой

особенности очевидна: ε̇ обратно пропорциональна раз-

мерам образца или области локального нагружения

(рис. 3) [4,13–15,17–19,25]. Все виды испытаний, пере-

численные в табл. 1, могут быть осуществлены метода-

ми NI с одновременным учетом размерных, структурных

и скоростных факторов. Другие методы микромехани-

ческих испытаний, в частности, in situ растяжение,

сжатие и изгиб микробалочек в колонне электронного

микроскопа, будут рассмотрены в следующем разделе

обзора.

При NI очевидной является упоминавшаяся выше

связь глубины погружения индентора h со скоростью от-

носительной деформации ε̇: при неизменной абсолютной

скорости перемещения деформирующего инструмента ε̇

тем больше, чем меньше h. Так, при обычном увеличе-

нии регистрируемой h на 3−4 порядка величины при по-

гружении индентора с постоянной линейной скоростью

на столько же порядков уменьшается и ε̇. В отсутствие

Физика твердого тела, 2021, том 63, вып. 1
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Таблица 2. Юнга E и скоростная чувствительность m ряда материалов различным типом атомной структуры и кристаллической

решетки [33]

Mатериал
Тип

Mикроструктура
Модуль Скоростная

решетки Юнга E, GPa чувствительность m

Au ГЦК SX (1 0 0) 75± 1 0.008± 0.001

Au ГЦК UFG 250 nm 79± 2 0.017± 0.002

Cu ГЦК SX (1 1 1) 121± 2 0.005± 0.001

Ni ГЦК SX (1 0 0) 196± 2 0.003± 0.002

Ni ГЦК NC 30 nm 205± 2 0.021± 0.001

V ОЦК UFG 200 nm 144± 1 0.013± 0.001

Ta ОЦК SX (1 0 0) 169± 1 0.045± 0.005

Fe ОЦК CG 100 µm 195± 2 0.015± 0.001

Cr ОЦК SX (1 0 0) 293± 5 0.050± 0.003

Cr ОЦК UFG 300 nm 291± 2 0.013± 0.001

W ОЦК SX (1 0 0) 397± 7 0.030± 0.002

W ОЦК UFG 890 nm 407± 9 0.024± 0.002

Zr ГПУ CG 45 µm 109± 1 0.026± 0.003

Zr ГПУ UFG 127± 2 0.024± 0.002

Ti ГПУ CG 55 µm 125± 1 0.025± 0.003

Ti ГПУ UFG 192± 3 0.014± 0.002

GaAs Цинковая SX 114± 1 0.043± 0.003

обманка

Аморфный C − Аморфная 34± 1 0.014± 0.002

Плавленый кварц − Аморфная 72± 1 0.010± 0.001

Обозначения: SX — монокристалл, UFG — ультрамелкое зерно, NC — нанокристаллический, CG — крупнокристаллический.
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Рис. 3. Зависимость скорости относительной деформации ε̇ для образцов различных размеров при фиксированной линейной

скорости нагружающего агента, указанной на прямых линиях [25]. Для ориентира показаны области параметров, реализуемые

наиболее распространенными методами механических испытаний.
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а) — Зависимость напряжений течения поликристаллической меди при комнатной температуре и ε = 20% от скорости

относительной деформации ε̇ для двух размеров зерен d: 1µm и 80µm [52]. b) Скоростная чувствительность m напряжений течения

ультрамелкозернистого Al (светлые символы) и Сu (темные символы), приготовленных методом равноканального углового

прессования, при индентировании сферическими инденторами разного радиуса R [53].

специально принимаемых мер это приводит к смеши-

ванию в одном эксперименте данных, относящихся к

размерной и скоростной зависимости H . Проявление

первых и вторых обусловлено различными физически-

ми причинами, что будет обсуждаться специально в

соответствующем разделе обзора. Во избежание этого

нежелательного перекрестного эффекта в современных

наноиндентометрах с помощью цепей обратной связи

обычно поддерживается режим нагружения с ε̇ = const

(CSR mode). Это позволяет разделить влияние размер-

ного и скоростного фактора на результаты измерения.

Другой способ разделения роли этот факторов при

скачкообразном нагружении (аналогичном SLН mode)
описан в [49–51].

В широком диапазоне изменения ε̇ величина m может

не иметь постоянного значения. Обычно она нараста-

ет при больших скоростях деформации и зависит от

среднего размера зерна d (рис. 4, а). [52]. Поэтому и

в наномасштабных структурах и объектах требуются

определение m в широком диапазоне ε̇.

Для сближения условий деформирования при NI с

макроиспытаниями используют сферические инденторы

различного радиуса. Так, в опытах на ультрамелкозер-

нистых образцах Al (средний размер зерна d = 720 nm)
и Cu (d = 640 nm), приготовленных методом равнока-

нального углового прессования, в [53] показано, что

данные, полученные методами NI в режиме SRJ, хоро-

шо согласуются с данными макроиспытаний для Cu и

удовлетворительно — для Al (рис. 4, b). Для сравнения

штриховыми линиями показаны значения m, полученные

в макроскопическом тесте со скачкообразным изменени-

ем ε̇. В отличие от тестирования острыми инденторами,

сферические инденторы позволяют получать зависимо-

сти m(ε) в одном эксперименте.

При испытании тех же материалов сферическим ин-

дентором R = 25µm в SRJ моде в более широком

диапозоне изменения ε̇ слабая скоростная зависимость

выявляется и при низких скоростях деформирования

(рис. 5) с коэффициентом m = 0.031 в ufg-Al (при

ε = 3.2%) и m = 0.017 в ufg-Cu (при ε = 3.8%) [53].

Коммерческие наноиндентометры с электродинамиче-

ской или электростатической силовой ячейкой поз-

воляют реализовывать испытания со скоростью от-

носительной деформации ε̇ ∼ 10−4−10−2 s−1, но при

необходимости могут обеспечивать и ε̇ от ∼ 10−5 до

∼ 10−1−1 s−1 ценой снижения точности измерений на

концах диапазона [4,6,17–19]. Для достижения более

высоких значений ε̇ необходимо использовать другие

средства нагружения с более жесткими силовыми ком-

понентами, которые имеют более высокие собственные

резонансные частоты. Следует также отметить, что чем

выше скорость нагружения и деформации, тем более

высокоскоростные (широкополосные) первичные преоб-

разователи и электронные средства обработки сигналов

требуются для регистрации силы и деформации и тем

более тщательная характеризация динамических свойств

всех механических компонентов измерительной системы

(пружин подвеса, штока с индентором, силовой рамы)

необходима для корректной интерпретации первичных

данных. В равной мере это относится и к исследованиям

скачкообразной (прерывистой) деформации, характери-

зующейся высокими мгновенными значениями ε̇ на фоне

небольшой средней скорости относительной деформа-

ции. Важно отметить, что уменьшение размеров образца

или объекта всегда приводит к росту доли скачкооб-

разной деформации, поскольку становятся заметны все

более мелкие отдельные события в дефектной структуре.
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Рис. 5. Зависимость напряжений течения ультрамелкозернистых образцов Al и Cu, полученных равноканальным угловым

прессованием, в двойных логарифмических координатах в интервале низких значений ε̇ [53].

Для достижения более высоких значений ε̇, чем при

квазистатическом нагружении, авторы [54] предложили

увеличить частоту дополнительных осцилляций в мето-

дике CSM со стандартных 40−100Hz до 1570Hz. Это

позволило поднять ε̇ до 10 s−1. Однако в большинстве

случаев этого все же недостаточно. Как уже упоми-

налось выше, из опытов на макрообразцах известно,

что скоростные зависимости механических свойств при

больших ε̇ нельзя получить простой экстраполяцией дан-

ных, полученных при малых и средних ε̇, поскольку ско-

ростная чувствительность при ε̇ > 102−103 s−1 зачастую

выше, чем при квазистатическом нагружении [52,55].
Для достижения бо́льших значений ε̇ в макрообразцах

требуются более высокие абсолютные скорости нагру-

жающего инструмента. В макроиспытаниях для достиже-

ния ε̇ > 101−102 s−1 используют различную специаль-

ную технику высокоскоростного нагружения (чаще всего

расщепленный стержень Гопкинсона [56,57]). При нано-

/микроиндентировании абсолютная скорость может быть

снижена и тем сильнее, чем меньше глубина погружения

индентора h (и, как следствие, — линейные размеры

нагружаемой области), поскольку ε̇ ≈ ḣ/h. Простейший

способ быстрого нагружения и анализа данных, близкий

по духу к SLH моде, описан в серии работ [38–40,58–61].
Индентор, подвешенный вертикально на мягких пру-

жинах и слегка касавшийся образца, мгновенно осво-

бождался от фиксирования удерживающим механизмом

с электромагнитным приводом и начинал движение

вниз, погружаясь в образец. Деформацию регистрирова-

ли высокоскоростной системой с оптическим датчиком

перемещения индентора h(t), а силу вдавливания P(t)
определяли по кинетике его погружения путем анали-

за дифференциального уравнения движения c учетом

жесткости пружин подвеса K и массы M подвижных ча-

стей c индентором: P(t) = Mg − Kh(t) − Mḧ(t), где g —

ускорение свободного падения, ḧ — ускорение штока

с индентором. Для увеличения скорости нагружения в

некоторых опытах [58–61] индентор Берковича вывеши-

вали над образцом на небольшой высоте (∼ 0.1−1mm),
а регистрацию данных с лазерного датчика переме-

щения производили в полосе частот 0−200MHz. Это

позволяло оценивать поведение материала в нанообъ-

емах на начальной стадии погружения индентора при

величинах ε̇ до ∼ 105−106 s−1, хотя и с меньшей

точностью. Полученные данные позволили определить

динамическую твердость и термоактивационные пара-

метры процесса локальной деформации, выделить от-

дельные стадии внедрения индентора в материал и их

последовательность, выявить доминирующие механизмы

пластического течения на каждой из них по мере увели-

чения размеров зоны пластической деформации. Более

подробно атомные механизмы деформации рассмотрены

в разделе 8.

Авторы [62,63] применили похожую методологию,

но использовали микроудар индентором, закрепленным

на конце маятникового рычага. С целью исключения

повторных ударов после отскока маятник захватыва-

ли вспомогательным электромагнитом, включаемым с

некоторой задержкой относительно основного силоза-

дающего [62], а для подавления роли собственных

колебаний в элементах маятникового нагружающего

узла и снижения погрешности измерений авторы [64]
предложили определять динамическую твердость через

вычисление поглощенной энергии. В итоге они смог-

ли увеличить предельную величину ε̇ до ∼ 2 · 103 s−1.

Еще бо́льшие величины ε̇ (∼ 104 s−1) были достиг-

нуты в [65] за счет миниатюризации всех компо-

нентов нагружающего устройства и понижения дли-
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Рис. 6. Зависимости твердости (a) и напряжений течения (b) поликристаллического Al от скорости деформации, полученные

методом наноиндентирования [65]. Для сравнения на рисунке (b) приведены данные испытаний на одноосное сжатие при разных

степенях деформации [66].

тельности отклика нагружающей системы до ∼ 1ms

(рис. 6, a).
Для тестирования предельных возможностей импульс-

ных методов в [66] использовали отожженный (4 часа

при T = 350◦С) технически чистый алюминий марки

1100 (99.0−99.95%Al). Силу сопротивления внедряюще-

муcя индентору P(t) определяли, как и в [58–61], исходя
из уравнения движения: P(t) = F − Kh(t) − γ ḣ − Mḧ(t);
здесь F — сила, создаваемая актуатором, γ — коэффи-

циент вязкости. Нагружение осуществляли двумя спосо-

бами: 1) со скоростью нарастания Ṗ = 5N/s (LC mode)
до достижения Fmax = 16mN с последующей выдержкой

30 s и 2)
”
скачком“, подавая на актуатор прямоугольный

импульс тока, соответствующий Fmax = 16mN (реальная
длительность фронта в скачке силы составляла ∼ 5ms).
Результаты экспериментов показаны на рис. 6, из кото-

рого видно, что, во-первых, ход зависимостей H(ε̇) и

σ (ε̇) качественно согласуется с данными других авторов

и во-вторых, — скоростные зависимости претерпевают

излом при значении ε̇ ≈ 300 s−1, близком к наблюдаемо-

му при одноосном сжатии.

Для расширения диапазона скоростей деформирова-

ния в сторону низких значений ε̇ и уменьшения влияния

дрейфов различной природы прибегают к непрерывному

измерению контактной жесткости методом CSM при

разных темпах роста нагрузки [67]. При этом в [67]
получены надежные данные по величине m на скоро-

сти ε̇ ≈ 2 · 10−3 s−1 в тонких пленках Cu и Ni (∼ 1µm),
когда глубина погружения для исключения влияния

подложки, не могла быть больше 100−200 nm, и дрейфы

не позволяли получить воспроизводимые результаты

обычным методом SRJ. В [68] проанализировано вли-

яние геометрии вершины индентора и шероховатости

тестируемой поверхности на результаты измерений ме-

ханических свойств твердого сплава на основе кабида

вольфрама WC−Co. Методы высокоскоростного NI и

наноскрайбирования с успехом применяются для выяв-

ления скорости и механизмов износа на уровне единич-

ного динамического наноконтакта [69], в частности в

твердых углеродных покрытиях [70,71]. В [72] обсужда-
ются ограничения и пределы увеличения ε̇ в испытаниях

квазистатическим и динамическим методами NI. Анало-

гичные данные о скоростной чувствительности получают

и при испытании микрообразцов при высокоскоростном

сжатии или растяжении [73].
В [74] описана техника нагружения, где генератором

силы являлся пьезокерамический актуатор, который мог

использоваться и как датчик перемещений. Устройство

позволяло проводить in situ эксперименты по нагру-

жению в колонне электронного микроскопа (см. раз-

дел 4). Некоторые результаты исследования скоростной

чувствительности нанокристаллического Ni в широком

диапазоне ε̇, превышающем 7 порядков величины и

дающего возможность достигать ε̇ > 103 s−1, представ-

лены на рис. 7 в сравнении с данными других авторов,

полученными различными методами. Из этого рисунка

следует, что предложенный подход дает результаты,

качественно согласующиеся с полученными другими ме-

тодами, но перекрывает бо́льший диапазон ε̇. Некоторое

расхождение данных разных авторов обусловлено раз-

личиями в размерах и исходном состоянии образцов Ni

(в частности, различным средним размером зерна), а

также использованием разных схем нагружения (нано-
индентирование, сжатие, растяжение микрообразцов).
Высоких значений ε̇ в небольших объемах образца

достигают также методом селективного лазерного плав-

ления. Так, в [75] этим методом исследовали скоростную

чувствительность нержавеющей стали 316L в диапа-

зоне ε̇ от 10−3 до 6000 s−1.

Большое число работ посвящено выяснению природы

времязависимых свойств твердых тел в субмикро- и

наношкале методами in situ деформации микрообразцов
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статей, приведенных в [74].

в колонне электроннного микроскопа, рентгеновской

микродифракции, оптической и рамановской спектро-

скопии [41,55,76–78], термоактивационного анализа дан-

ных механических испытаний и др. [79–82] (см. разде-
лы 4, 5, 8).

Предварительно феноменологические данные по ско-

ростной чувствительности наноструктур можно резюми-

ровать следующим образом: несмотря на тенденцию к

росту напряжений течения и изменению соотношения

вкладов различных мод пластичности с уменьшением

внутренних характерных размеров микроструктуры или

внешних габаритов объекта, общий характер скоростной

чувствительности сохраняется — она растет с ростом ε̇.

Величина m не сильно отличается от наблюдаемой

в макрообразцах, а зачастую, и совпадает с ней в

пределах точности измерений. В случае необходимо-

сти более тщательного количественного сопоставления

макро- и субмикро- масштабных свойств требуется учет

размерных эффектов, а также различий в исходной

микроструктуре и характере напряженного состояния

при разных методах испытания (наноиндентирование,
сжатие, растяжение).

Таким образом, различные моды NI и родственных

технологий микро-/нано- механических испытаний поз-

воляют проводить неразрушающие исследования ско-

ростных зависимостей механических свойств различ-

ных материалов в микрометровых и субмикрометровых

объемах в широком диапазоне ε̇ (свыше 10 порядков

величины). Ограничения со стороны низких ε̇ возникают

из-за дрефов, а со стороны высоких ε̇ — вследствие

инерции и автоколебаний подвижных частей в аппара-

туре, а также недостаточного быстродействия обслужи-

вающей электроники. NI дает возможность при мини-

мальных трудозатратах на пробоподготовку дополнять, а

при необходимости и замещать данные макроиспытаний.

Еще более полную информацию о время-зависимых

механических свойствах различных материалов и их

природе можно получить при in situ испытаниях микро-

образцов на одноосное сжатие, растяжение, изгиб, сдвиг

в колонне электронного микроскопа и при расширении

диапазона температур тестирования, о чем речь пойдет

в следующих разделах.

4. In situ исследования механических
свойств и динамики структуры
микрообразцов в колонне
электронного микроскопа

История исследования механических свойств твердых

тел на микрообразцах восходит к 50-м годам прошло-

го века, когда впервые были выращены и испытаны

искусственные нитевидные кристаллы [83], часто на-

зываемые усами или вискерами (от англ. whiskers),
и опубликованы первые обзоры на эту тему [84–86].
Первая монография на русском языке, обобщающая эти

результаты, вышла в СССР в 1969 г. [87]. В нитевидных

кристаллах были обнаружены яркие размерные эффекты

упрочнения с уменьшением их поперечных размеров d,
исследованы атомные механизмы внутреннего трения

и деформации вблизи теоретического предела прочно-

сти. Так, было установлено, что в диапазоне d от 1

до 15 µm прочность нитевидных кристаллов Fe и Cu

росла приблизительно обратно пропорционально d, и

при d ∼ 1µm упругая деформация перед разрушением

составляла более 2% [88].
Однако узкий выбор материалов, пригодных для вы-

ращивания нитевидных кристаллов из жидкой или па-

ровой фазы, трудности управления их размерами, фор-

мой и кристаллографической ориентацией, несовершен-

ство технических средств механического тестирования

и отсутствие большого интереса со стороны практиков

ограничили круг этих исследований фундаментальной

проблематикой. Интерес к наноразмерным объектам и

наноструктурированным материалам сильно возрос в

90-е годы прошлого века в связи с развитием нанотехно-

логий, появлением высокотехнологичных методов синте-

за нановолокон, нанотрубок, наноремней, нанопроволок,

нанопленок, сверхрешеток, метаматериалов, нанокомпо-

зитов и т. п. [6,12–19,42]. Наномеханические свойства

стали интересны для большого числа материалов, тех-

нологий и изделий (наносенсоров, МЭМС/НЭМС, нано-

трубок, нановолокон и армированных ими композитов,

наноимпринтинговой литографии и др.).
В дополнение к методам химического, электрохими-

ческого и физического выращивания нитевидных кри-

сталлов авторы [89–91] предложили в 2004 г. метод

получения микро- и субмикрообразцов практически из

любых кристаллических и аморфных материалов (ме-
таллических, полупроводниковых, диэлектрических) с
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Рис. 8. Схемы нетрадиционных нано-/микромеханических

испытаний, проводимых с помощью NI или AFM. Испытания

нано-/микро- столбика, вырезанного из массива с помощью

FIB, на сжатие (а) и на растяжение (b); консольной мик-

робалочки на изгиб (c); испытания микрообразцов, волокон,

нитевидных кристаллов, нанотрубок на трехточечный изгиб

нормальной (d) и латеральной (e) силой; испытания нано-

волокон, нанопроволок, наноремней на изгиб (f); испытания

проводящих дорожек на подложке нормальным индентирова-

нием (g) и сдвиговой нагрузкой (h); испытание макромолекул

на одноосное растяжение/сжатие (i).

помощью вырезки их из массива сфокусированным

ионным пучком (Focused Ion Beam, FIB), ставший в

последущие годы весьма популярным. Эта техника дает

возможность осуществлять вырезку образцов практи-

чески любой формы, необходимой для осуществления

микромеханических испытаний на сжатие, растяжение,

сдвиг, изгиб, кручение, индентирование (рис. 8). К тому

времени уже получили распространение электронные

микроскопы (EM) с встроенной ионной пушкой (Dual
Beam) [92], которые позволяли в одном приборе, в одной

вакуумированной колонне, без перестановки образцов

вырезать их из массива и исследовать всеми элек-

тронномикроскопическими методами. В эти же годы на

базе существующих моделей наноиндентометров были

разработаны миниизмерительные силовые головки, при-

годные для размещения в колонне EM и совместимые,

как с SEM, так и TEM. Они позволяют осуществлять

нагружение в колонне ЕМ с постоянной скоростью

роста деформации или силы, имитируя характеристики

жесткой и мягкой испытательной микромашины соответ-

ственно. Описанное выше дало возможность не только

формировать образцы любой формы и кристаллографи-

ческой ориентации в колонне ЕМ, но и проводить их

in situ механические испытания в условиях временно́го

и пространственного контроля развития деформации,

наблюдая динамику микроструктуры (методами BSE,

EDS, STEM, HRТEM, EBSD) и изменение морфоло-

гии образца по мере роста нагрузки и накопления

деформации [93–102]. Ряд наиболее интересных ранних

результатов, полученных этими методами, обобщен в

обзорах [103,104], а более поздних — в недавнем

обзоре [23]. На рис. 9 показаны конкретные примеры

образцов, вырезанных FIB из массива, их морфология до

и после испытаний одноосным сжатием, растяжением,

изгибом и индентированием. Затем к этим методам

были добавлены средства, использующие рентгенов-

скую микродифрактометрию (XRD) [105–108], 3D/4D

рентгеновскую микротомографию [109], синхротронное
излучение [110], рамановскую микроскопию [111]. Пол-

нота, объем и ценность информации, получаемые при

испытаниях, сильно возросли.

Еще больше расширились возможности in situ ме-

тодик микромеханических и сопутствующих микро-

структурных исследований с использованием FIB по-

сле присоединение техники скоррелированной ТЕМ и

атомной зондовой томографии (АРТ) [112–114], повы-
сившей пространственное разрешение до близкого к

атомарному. Параллельно для in situ деформирования

субмикрообразцов и нановолокон развивалась техника

наномеханических испытаний. Помимо ставших тради-

ционными магнитоэлектрических и электростатических

силогенераторов, стали применять и другие — на основе

пьезокерамики, микроактуаторов и сенсоров перемеще-

ний, используемых в технологиях МЭМС/НЭМС (см.
обзоры [115,116]).
В целом, оценивая ситуацию с развитием методов

и средств характеризации материалов в субмикро- и

наношкале, следует отметить нарастающую тенденцию

к их комбинированию и интеграции для реализации

комплексного подхода в in situ экспериментах, кото-

рую прогнозировали уже около десятилетия тому на-

зад [102,116].
In situ нано-/микро- механическим исследованиям де-

формационного поведения кристаллических, аморфных

и нанокомпозитных материалов посвящен ряд обзоров,

опубликованных в последнее десятилетие [114,117–119].
Особенно отметим обширный многоплановый обзор [23]
и энциклопедию современных подходов, методов и ре-

зультатов исследования физико-механических свойств

твердых тел и материалов самых различных классов

в мультимасштабной размерной шкале от нано- до

макро- [19]. Кратко просуммировав содержащиеся в них

сведения, сфокусируем внимание на наиболее интерес-

ных, на наш взгляд, недавних результатах.

Чаще всего предметом интереса являются размерные

зависимости пределов текучести и прочности, смена

мод пластического течения при уменьшении объема

деформируемой области, параметры скачкообразной де-

формации при переходе в наноразмерную область, ди-

намика структурных и фазовых превращений. В мно-

гочисленных публикациях, упомянутых выше, показа-

но, что зависимость приведенных напряжений сдви-

га τ /µ от нормированного поперечного размера об-
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Рис. 9. Примеры микрообразцов, вырезанных из массива с помощью FIB, для in situ механических испытаний в колонне

электронного микроскопа на сжатие, растяжение, изгиб и наноиндентирование. а) — кривые деформации одноосным сжатием

микростолбиков монокристаллического Ni, демонстрирующие эволюцию характера течения от монотонной к скачкообразной

при уменьшении их диаметра D от 40 до 1µm (цифры на кривых обозначают диаметр столбиков в µm), b) и c) — внешний

вид продеформированных микрообразцов диаметром D = 30 и D = 2 µm [90]. d) и e) — микрообразцы меди, подготовленные

для испытание одноосным растяжением [95]. f) — образец монокристаллической меди в виде консольной микробалочки,

подготовленный для испытания многоцикловым изгибом в соответствии с графиком деформации (g) [99]. h) — микрообразец

Au перед испытанием и после наноиндентирования силой P = 920mN (i) и P = 1540mN (j) [100].
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на модуль сдвига µ (кроме рис. 10, d, где такая нормировка отсутствует), от диаметра микрообразцов, нормированного на вектор

Бюргерса (кроме рис. 10, d, где такая нормировка отсутствует). Все испытания проведены при комнатной температуре. а —

ГЦК-кристаллы [104], b — ОЦК-кристаллы [104], c — ГПУ-кристаллы [104], d — аморфные сплавы [122]. Разные точки — данные

разных авторов из статей, процитированных в [104,122].

разца D/b (здесь µ — модуль сдвига, b — вектор

Бюргерса) может быть аппроксимирована выражением

τ /µ = A(D/b)n, где A — константа. Для широкого

спектра материалов и условий нагружения величина n
при D > 100 nm может меняться в диапазоне от 0

до −1. Она зависит от типа кристаллической решетки

и исходной микроструктуры, а также характера напря-

женного состояния и температуры. Усредненое значе-

ние n для ГЦК-кристаллов Cu, Al, Au и Ni по данныи

многих авторов [23,90,91,103,104,118,119] составляет

〈n〉 = −0.66± 0.15 (рис. 10, a). Для ОЦК-металлов пока-

затель степени n варьируется значительно сильнее — от

−0.32 для W до −0.82 для V и Nb (рис. 10, b). При этом

наблюдается тенденция: чем меньше высота барьеров

Пайерлса в материале, тем больше n (по модулю).
Для сферических наночастиц Fe диаметром D от 50 до

500 nm в области D < 210 nm наблюдалось насыщение

роста роста прочности в связи с ее приближением к

теоретическому пределу [120]. Величина n также зависит

от характера приложенной нагрузки. Так, например,

в Та при растяжении n = −0.8± 0.03, а при сжатии

n = −0.43± 0.03 [121].

В металлах и сплавах с ГПУ-решеткой вариации вели-

чины n еще сильнее — от нуля для сплава TiAl, дефор-

мируемого дислокационным скольжением по полоскости

[0001] до n = −0.64 для Mg, тоже деформирующегося

скольжением (рис. 10, c). При этом, при призматиче-

ском скольжении величина n тяготеет к n ≈ −0.44,

как в ОЦК-металлах, а при базисном скольжении — к

n ≈ −0.6, как в ГЦК-металлах.

Для аморфных сплавов типично отсутствие раз-

мерных эффектов в пределах точности измерений

(рис. 10, d) [122], хотя в аморфных сплавах на основе

Pd и Zr иногда и регистрировали слабую зависимость

n(D) [122–125], как и в сплаве Al88Fe7Gd5. В последнем

случае она наблюдалась только при D ≪ 1000 nm, но и

Физика твердого тела, 2021, том 63, вып. 1
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монокристаллического кремния различной ориентации, сформированных двумя способами — литографическим (Lith) и с помощью

FIB [130]. Tm — температура плавления.

в этом случае величина n не превышала 0.2 по моду-

лю [126]. В высокоэнтропийных сплавах CrMnFeCoNi

и FeCoNiCuPd величина n составляла n = −0.48 и

n = −0.31 соответственно [127], что близко к n для

некоторых металлов с ОЦК-решеткой.

На величину n существенно влияет температура ис-

пытания T [128,129]. С ее понижением от комнатной TR

до T = −80◦C величина n в ОЦК-металлах падала (по
модулю) в 1.5−2.5 раза (в Fe с — 0.63 до — 0.25, в Nb

с — 0.58 до — 0.31, в V с — 0.56 до — 0.39) [129].
И наоборот, при повышении T материалы, которые при

TR обладают очень низкой пластичностью, начинают

деформироваться посредством зарождения и движения

дислокаций, что приводит к сильному росту величины n
и активационного объема, характеризующего тип но-

сителей и процессов, определяющих кинетику течения.

В качестве примера, рассмотрим результаты недавней

интересной работы [130], выполненной на монокристал-

лическом кремнии. Макрообразцы Si демонстрируют

хрупкое поведение при TR < T < 500◦С. Но в микрооб-

разцах, вырезанных из того же массива с помощью FIB,

можно наблюдать пластическую деформацию и при TR .

Здесь требуется небольшое отступление от основной

темы статьи [130]. На начальных этапах освоения техно-

логии вырезания образцов из массива FIB-ом считалось,

что этот способ мало травмирует материал. В ряде слу-

чаев такая обработка действительно слабо сказывается

на механических свойствах материала. Однако в ряде

случаев, особенно при D < 1µm, последствия импланта-

ции ионов, бомбардирующих поверхность, и ее аморфи-

зация требуют дополнительного изучения, обсуждения и

учета [130–134]. Для уменьшения возможных поврежде-

ний материала обычно ток в FIB снижают в процессе

перехода от грубой ускоренной резки к финишной по-

лировке поверхности образца с ∼ 10 nA до ∼ 0.1 nA, а

иногда и до 0.01 nA. Так поступали и в [130] в одной из

серий испытаний, понижая ток в ионном пучке до 7 рА.

Но для полного исключения этих повреждающих фак-

торов другую серию микрообразцов получали методом

ультрафиолетовой литографии и реактивного ионного

травления. Одним из дополнительных достоинств этой

широко применяемой и отработанной в производстве

микроэлектроники технологии является возможность

получения на кремниевой подложке массива образцов

из несколько сотен штук за один цикл. На образцах

Si разной кристаллографической ориентации диаметром

0.8, 1.7, 6.6 и 16.2 µm и аспектным отношением ≈ 3

методом SRJ определена температурная зависимость

скоростной чувствительности m (рис. 11, а) и напряже-

ния течения [130]. Величина m возрастала на порядок

при увеличении температуры от комнатной до 500◦С.

Напряжения течения были на 30−60% выше, чем в об-

разцах, сформированных FIBом, и достигали теоретиче-

ской прочности при T = 25−100◦С. Эту разницу авторы

связывают с различиями условий зарождения дислока-

ций в тонких приповерхностных слоях в кристалличе-

ской (в первом случае) и в аморфизированной ионным

пучком (во втором случае) структуре Si. Полученные

данные позволили вычислить активационный объем Va ,

характеризующий спектр носителей деформации и сте-

пень коллективности процессов в динамической дефект-

ной структуре (рис. 11, b). Величину Va определяли по

формуле Va = ∂1H(τ )/∂τ =
√

3kB T́/mσ и нормировали

на b3, где b — вектор Бюргерса, T́ — температура

в кельвинах. Малые значения Va указывают на то,

что лимитирующим процессом является зарождение и

движение точечных дефектов и кинков на скользящих

2∗ Физика твердого тела, 2021, том 63, вып. 1
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дислокациях. Подробнее о термоактивационном анализе

см. раздел 8.

При наличии нескольких возможных схем нагружения

микрообразцов возникает закономерный вопрос: в какой

связи находятся данные, получаемые на одном и том

же материале различными методами? Отчасти, ответ

на этот вопрос содержится в результатах работы [135],
авторы которой сопоставляют разные техники иссле-

дования скоростных зависимостей на микрообразцах.

В [136] проведено сравнение результатов тестирования

интерметаллида Fe3Al, легированного хромом, мето-

дами NI и данных, полученных сжатием и изгибом

микрообразцов. В обширной работе [119] интерметаллид
Al−Cu характеризовали комплексно четырьмя метода-

ми — обычными (LС и CSM) и
”
статистическим“ NI

(с составлением карты механических свойств), сжатием
микрообразцов, вырезанных FIB-ом, и так называемым

”
расщепляющим“ тестированием этих микростолбиков

путем укалывания их в свободный торец (о последнем

методе см. подробнее в разделе 6). Это позволило

получить данные о модуле Юнга, твердости, пределах

текучести и прочности, особенностях пластического те-

чения и вязкости разрушения всех фаз интерметаллида.

Обобщая результаты упомянутых выше и других по-

добных работ, можно констатировать: несмотря на то,

что каждый метод механических микроиспытаний имеет

свои особенности, они взаимодополняют друг друга и

дают качественно схожие результаты. Однако в связи c

различиями в напряженном состоянии и особенностями

ограничений области пластической деформации коли-

чественно эти результаты могут несколько отличаться

из-за различий в характере границ (при NI они размы-

тые, а в микрообразцах четкие) и условий зарождения,

размножения и движения дислокаций.

Возвращаясь к вопросу формирования микрообраз-

цов различными методами, приведем результаты еще

нескольких работ. В [137] во избежание каких либо

повреждений поверхности образцов FIBом нанопрово-

лочки Pd диаметром d от 125 до 235 nm с низкой концен-

трацией дефектов выращивали методом молекулярно-

лучевой эпитаксии. Затем их переносили в колонну

SEM и испытывали на растяжение силой от единиц

до сотен µN. В некоторых образцах прочность была

близка к теоретическому пределу, а упругая деформация

перед первой вспышкой пластичности или разрушением

достигала 5.2%! Однако следует отметить, что это очень

трудоемкий способ исследования, который позволил

авторам подготовить штучно и испытать всего несколько

образцов. Производительность вырезки образцов FIB-ом

тоже невелика, в связи с чем для сокращения времени

подготовки их массивов из объемной заготовки в [138]
предложено грубую обработку с удалением большей ча-

сти материала проводить сфокусированным пучком фем-

тосекундного лазера, а чистовую доработку — ионным

пучком. Авторы [130] использовали с этой целью методы

селективного химического травления и литографии. Они

более производительны, чем вырезка с помощью FIB, но

менее универсальны.

С несколько бо́льшими трудностями описанная техни-

ка позволяет испытывать и регистрировать с атомным

разрешением в HRTEM динамику дефектов в тонких,

свободно стоящих пленках толщиной от 20 nm [139],
нанопроволоках, нановолокнах, отдельных наношариках

диаметром 50−500 nm [120] и наночастицах с разме-

рами, начиная от нескольких nm, синтезированных за

пределами колонны ЕМ и перенесенных туда манипуля-

торами [140].
Причины размерных эффектов (SE) в микрообразцах

могут быть разнообразными и отнесены к одной из двух

категорий — внешние, обусловленные близко располо-

женными друг к другу внешними поверхностями мик-

рообразца, и внутренние, обусловленные микрострук-

турными причинами [104,141]. Роль первых нарастает

по мере уменьшения габаритов образца и, начиная с

некоторых критических размеров, они могут стать до-

минирующими. В частности, в бездислокационных ГЦК

монокристаллах, кинетический процесс дислокационно-

го скольжения может перейти в баллистический режим,

когда носители деформации беспрепятственно и весьма

быстро перемещаются с одной стороны образца, где

они зарождаются вблизи поверхности, на другую, где

они аннигилируют с поверхностью [23,104,142]. В этом

необычном для пластической деформации режиме на-

пряжения и скорость течения определяются не скоро-

стью движения дислокаций, а скоростью их генерации.

Более подробное рассмотрение внешних и внутренних

SE и их сопоставление будет проведено в разделе 8.

5. Высокотемпературное
наноиндентирование

Высокотемпературные макромеханические испытания

освоены в широком диапазоне температур [143] и ру-

тинно проводятся на протяжении многих десятилетий.

До средины 90-х годов прошлого века NI осуществляли

только при температурах, близких к комнатной (ввиду
сложностей обеспечения температурной стабильности,

компенсации дрейфов в измерительной системе и т. п.).
Первые шаги в направлении расширения температур-

ного диапазона при NI были сделаны в конце про-

шлого века [144–146]. В средине нулевых годов этого

века появились инструменты, позволяющие проводить

тестирование при T от −60 до 500◦С, а к настоя-

щему времени — от температуры жидкого азота до

1100◦С [25,147,148].
Расширение диапазона температур, в котором про-

изводятся испытания, необходимо для изучения меха-

нических свойств материалов, работающих в условиях,

далеких от комнатных (жаропрочные сплавы и кера-

мики, термобарьерные покрытия) и полезно для более

глубокого понимания атомных механизмов пластиче-

ской деформации и разрушения. Высокая чувствитель-
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ность наноиндентометров предъявляет строгие требо-

вания к термической стабилизации рабочей ячейки,

равенству температур образца и индентора, охлаждению

актуатора, элементов подвески индентора, сенсоров и

электроники. Для большей контролируемости тепловых

процессов и понижения требований к системе охла-

ждения узлов установки, соприкасающихся с образцом

и индентором, последние иногда нагревают лазерными

пучками, подводимыми по световодам к зоне испытания

и вершине индентора [81,149]. Другая важная сторона

таких испытаний — защита образцов и индентора от

окисления. Она решается герметизацией рабочей ячейки

и созданием в ней вакуума или инертной атмосферы.

Однако это не может предотвратить возможных хими-

ческих реакций между веществом индентора и образ-

ца. Поэтому для испытания материалов, образующих

карбиды (стали, сплавы, металлы) вместо алмазного

используют более инертный химически, хотя и менее

твердый сапфировый индентор. Вершина пирамидаль-

ного индентора из любого материала неизбежно быст-

ро притупляется при высоких температурах и требу-

ет переаттестации после нескольких тестов. Поэтому

при высокотемпературном NI гораздо чаще, чем при

низкотемпературном используют инденторы со сфери-

ческой или плоской вершиной. Методам и результатам

высокотемпературного NI посвящен ряд недавних обзо-

ров [150–154].
Рассмотрим несколько типичных результатов, полу-

ченных методами высокотемпературного NI. На рис. 12

показаны температурные зависимости модуля Юнга E
и отнормированной твердости H поликристаллического

молибдена коммерческой чистоты (99.95%) при полной

глубине погружения сапфирового индентора Берковича

до 1500 nm [154]. Модуль Юнга E определяли методом

CSM, а первичные данные, полученные из P−h-диаграм-
мы, обрабатывали по методикам Оливера–Фарра [9,10].

Выявленные зависимости согласуются в пределах точ-

ности измерений с моделью, описанной в [155] и

предсказывающей ход E(T ) = E0(1− 0.5T /Tm) (показа-
но пунктиром на рис. 12, а), и экспериментальными

данными других авторов, полученными независимыми

методами. Здесь E0 — модуль Юнга при T = 0K и все

температуры в кельвинах.

Испытания в режиме ползучести при постоянной

нагрузке и различных температурах позволили опре-

делить активационную энергию Ua . Для поликри-

сталлического Ni она составила Ua = 216 kJ/mol при

ε̇ = 0.002 s−1 [154], что также согласуется с данными

других авторов, полученных в макроиспытаниях. В [81]
схожим образом с помощью высокотемпературного NI

были определены активационная энергия Ua и активаци-

онный объем Va в высокоэнтропийном нанокристалличе-

ском сплаве CoCrFeMnNi. Отмечается, что величина Ua

растет от ∼ 0.5 до ∼ 1.8 eV при увеличении T от 473 до

523K (что соответствует ∼ 0.3 и ∼ 0.34 от температуры

плавления Tm), а коэффициент скоростной чувствитель-

ности m = ∂(lnH/∂ ln ε̇) увеличивается с ∼ 0.015 до

∼ 0.1. Величина Va = C
√
3kBT (∂ ln ε̇/∂H)при этом пада-

ет до ∼ 20b3 (где C ≈ 3 — фактор, учитывающий стес-

ненность деформации под индентором, kB — постоянная

Больцмана, b — вектор Бюргерса). Методами HRTEM,

EDS и др. было показано, что этот рост обусловлен ак-

тивацией зернограничной диффузии при более высокой

температуре. Установлено, что при T = 673K активаци-

онный объем в этом сплаве еще сильнее понижается

и составляет Va < 10b3 [156]. Это свидетельствует о

дальнейшем снижении роли дислокаций в пластическом

течении и увеличении роли диффузии при повышении

температуры.

Как известно, среди металлов вольфрам имеет са-

мую высокую температуру плавления (Tm = 3422◦C)
и одну из самых больших твердостей при комнатной
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Пайерлса UP с ростом температуры.

температуре (> 4GPa), но демонстрирует сильное по-

нижение механических характеристик даже при нагреве

до небольших гомологических температур. Авторы [82]
изучали механизмы упрочнения поликристаллического

вольфрама рением (средний диаметр зерна 54µm) мето-
дами высокотемпературного NI в интервале температур

от комнатной до 800◦С. На рис. 13, а показано насколько

оно может быть эффективным при легировании 5 и 10%

(весовых) Re. Методом скачкообразного изменения ε̇

(SRJ) определяли m и Va . Из полученных результатов

следует, что в отличие от высокоэнтропийного сплава,

обсуждавшегося выше [82,156], величина Va не падает,

а линейно растет с температурой от 8 до 200b3 в

диапазоне температур от 300 до 800◦С (рис. 13, d).
Величина m при этом приобретает максимум в области

переходного режима (рис. 13, с). На этом основании ав-

торы [82] делают следующее заключение относительно

механизмов деформации. Величина Va < 10b3 свидетель-

ствует о торможении дислокаций барьерами Пайерлса,

преодолеваемыми дислокациями с помощью генерации

кинков, что типично для ОЦК-металлов при T < 0.2Tm.

Атомы Re понижают барьеры Пайерлса, что влечет

увеличение величины Va . С ростом температуры Va

увеличивается до нескольких сотен b3, что характерно

для механизмов преодоления дислокациями случайной

сетки стопоров, образованных дислокациями леса. При-

веденные соображения согласуются и с температурными

зависимостями активационной энергии (рис. 13, b).

Авторы [157] исследовали методом высокотемпера-

турного (до 1000◦С) NI механические свойства моно-

кристаллического никелевого суперсплава CMSX-4(Ni−
9.6Co–6.5Cr–6.5Ta–6.4W–5.6Al–0.6Mo–1Ti–3Re–0.1Hf),
а также сплава Cr54Al20C26 (МАХ-фаза) в ориентации,

близкой к [001], и PVD связывающих слоев TiN,
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AlCrN, AlCrVN AlCrV2N, AlCrV3N и AlCrV4N,

которые необходимы для последующего нанесения

термобарьерного покрытия на лопатки авиационных

турбин. Определены температурные зависимости E
и H , скорости ползучести (в функции температуры и

напряжений под индентором с определением показателя

степени в силовой зависимости) и ее активационные

параметры. Это позволяет прогнозировать стойкость

лопаток газовых турбин в рабочих условиях их

эксплуатации.

В [158] описаны особенности высокотемпературных

трибологических испытаний и результаты, полученные

методами наноскрайбирования в температурном диапа-

зоне от 25 до 1000◦С на монокристаллических образцах

Si (110), AlCrN, AlTiN, TiCN, AlCrV(x)N, TiFe11Mo14N45,

Ti24Fe15Mo11N46O4, Cr2AlC, TiFeMoN, TiN, TiFeMoN,

TiFeN и других сплавов и покрытий. Помимо твердости

при обычном нагружении силой, нормальной к поверх-

ности, определяли коэффициент трения f и высоко-

температурную твердость Hs = k iP/B2
s при латеральном

нагружении, где k i — коэффициент формы вершины

индентора (для индентора Берковича k i = 2.31), B s —

ширина образующейся за индентором царапины. Про-

анализированы структурные механизмы деформации и

повреждений в режиме нормальной и латеральной моды

нагружения. Описаны закономерности роста величины f
с температурой и структурных особенностей триболо-

гических повреждений в различных интервалах измене-

ния T для каждого упомянутого материала.

В целом о высокотемпературном NI можно сказать,

что за последние годы оно вплотную приблизилось к ре-

жимам испытаний, сопоставимым с условиям эксплуата-

ции лопаток газотурбинных двигателей, направляющих

аппаратов, термобарьерных покрытий, высокотемпера-

турных пар трения и других компонентов современной

авиационной техники.

6. Разрушение в микро-, субмикро-
и наношкале

Особенностям разрушения в субмикро- и наношкале

посвящено не намного меньше работ, чем пластиче-

ской деформации. Это важно и с принципиальной, и с

практической точки зрения, поскольку в большом числе

случаев количество имеющегося материала или разме-

ры образцов/объектов слишком малы для проведения

стандартных макроиспытаний. Применить для опреде-

ления трещиностойкости в микро- и наномасштабном

тестировании наиболее строго обоснованные механикой

разрушения схемы эксперимента и стандартные образцы

(см., например, образец для испытания внецентренным

растяжением, рис. 14, а или балку с надрезом, разрушае-

мую изгибом) невозможно ввиду больших размеров об-

разцов, которые требуют стандарты [159,160]. Поэтому

большинство авторов используют одну из трех альтерна-

тивных схем испытания: 1) классическую, с измерением

P
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Рис. 14. Схемы и образцы для определения вязкости раз-

рушения методами макро-, микро- и субмикро- механических

испытаний. а) схематическое изображение образца для макро-

испытаний на внецентренное растяжение; b) схема отпечатка

индентора Виккерса после испытания на вязкость разруше-

ния; с) SEM-изображение микростолбика после испытания на

расщепление острым индентором [162]; d) SEM-изображение

консольной микробалочки после испытания на разрушение

изгибом [163].

длины l радиальных трещин, образующихся в вершинах

отпечатка Виккерса или Берковича при заданной вели-

чине P (рис. 14, b); 2) по критической нагрузке Pmax,

которая приводит к образованию трещин в цилиндри-

ческом микростолбике при укалывании его острым ин-

дентором Берковича или Бирнбаума в свободный торец

(рис. 14, с); 3) при разрушении изгибом надрезанной

консольной микробалочки сечением W · B силой, пер-

пендикулярной к ее длинной стороне L (рис. 14, d), что
отражено в обзорах [23–25,161–164]. В [165] предложена
еще одна конфигурация микрообразца — двухопорной,

защемленной с двух сторон микробалочки.

Для микроиспытаний обычно с помощью FIB или

литографии формируют из массива ансамбль (несколько
десятков или сотен) одинаковых образцов (см. раздел 4).
Каждый из упомянутых выше методов микромеханиче-

ских испытаний дает возможность проводить надежные

относительные измерения прочности и трещиностойко-

сти при исследовании материалов одного класса. Однако

сравнение результатов, полученных разными методами

или на разных материалах, требует эталонных образцов

и специальных абсолютных калибровок. Наибольший

интерес вызывают размерные, скоростные и темпера-

турные зависимости прочности и вязкости разрушения,

условия перехода от вязкого к крупкому разрушению

и их атомные механизмы, что иллюстрирует несколько

недавних работ [166–168]. Коротко опишем и сравним

Физика твердого тела, 2021, том 63, вып. 1



24 Ю.И. Головин

наиболее популярные методы разрушающих наномеха-

нических испытаний и полученные результаты.

Классический метод определения критического ко-

эффициента интенсивности напряжений Kc путем ло-

кального зарождения трещин под индентором Виккерса,

предложенный около полувека тому назад [169,170],
предполагает приложение достаточно большой силы

(P ≫ 1N) к весьма крупным образцам (что не всегда

возможно в случае испытания микро- и тем более

наномасштабных объектов).
Применение инденторов с более острым углом в вер-

шине позволяет снизить критическую нагрузку образова-

ния трещин Pc и уменьшить размеры образца [171,172].
Так, замена индентора Берковича (половина угла в

вершине α = 65.3◦) на индентор Бирбаума (угол куба

с α = 35.3◦) приводит к снижению Pc до трех раз в

хрупких мвтериалах [172].
Вязкость разрушения методом индентирования обыч-

но определяют по формуле Kc = αPmaxE1/2H−1/2c−3/2.

Здесь, α — эмпирическая константа, которая зависит от

типа образующихся трещин [173], Pmax — амплитудное

значение прикладываемой к индентору силы, c — длина

радиальной трещины (рис. 14, b). Иногда используют и

другие, менее популярные эмпирические соотношения с

аналогичной структурой.

Еще более миниатюризировать тест позволяет метод

”
расщепления“ микростолбиков с аспектным отношени-

ем > 1 (рис. 14, с), предложенный в [161,174]. В этом ме-

тоде величину Kc находят из выражения Kc = γPc/R3/2.

Здесь R — радиус микростолбика, γ — константа для

данного соотношения E/H , определяемая эмпирически

или методом конечных элементов. К примеру, для Si

(100) γ = 0.305 при E/H = 14.3 [175]. Метод ращепле-

ния микростолбиков с успехом применяется не только

на однородных образцах, таких как монокристалличе-

ский Si [175–177], но и на керамиках [178], компози-

тах [179], на различных покрытиях, в частности, термо-

барьерных [180,181], единичных зернах [182], границах
отдельных зерен в поликристаллах [183] и межфазных

интерфейсах [23]. Подробное обсуждение возможностей

этого метода содержится в [161] и обзоре [163].
Подобные микромеханические методы используют и

для исследования динамических характеристик прочно-

сти. Так, применяя энергетический подход, описанный

в [184], авторы [185] определили трещиностойкость К1c

покрытия CrN толщиной 2µm на подложке из хромо-

молибденовой стали 42CrMo4 (российский аналог —

сталь 38ХМ) при импульсном нагружении длительно-

стью в единицы ms индентором с радиусом в вершине

5µm. Определенные этим экспресс-методом величины

H = 21GPa и Kc = 2.75−7.74MPa ·m1/2 согласовыва-

лись с данными, полученными традиционными квази-

статическими методами, и c результатами, получен-

ными деформированием микростолбиков, вырезанных

FIB [186].
Альтернативой методу расщепления микростолбика

острым индентором в микромеханических испытани-

ях служит нагружение до разрушения объектов дру-

гих форм. Часто образцом является консольная или

двухпролетная микробалочка, вырезанная из масси-

ва FIB-ом (гораздо реже она выращивается отдель-

но, а потом захватывается микрозажимами или при-

клеивается к ним). В [187,188] предложено исполь-

зовать такие микрообразцы для определение Кс в

различных материалах, величину которой в случае

надрезанной консольной консольной балочки вычисля-

ют по соотношению Kc = PmaxLB−1W−3/2 f (a/W ) [189].
Здесь Pmax — критическая сила разрушения балоч-

ки, L — ее длина (от надреза с трещиной до точ-

ки приложения силы), B — ширина, W — толщина

(рис. 14, d); a — глубина исходной трещины; f (a/W ) —
формфактор, определяемый по формуле f (a/W ) = 1.46

+ 24.36(a/W ) − 47.21(a/W )2 + 75.18(a/W )3 [189]. Для
снижения рассеяния результатов рекомендуется соблю-

дать соотношения L > 4W и 0.45 < (a/W ) < 0.55.

В [175] проводится тщательное сравнение данных,

полученных разными методами при определении Kc

в монокристаллическом Si. Обсуждаются и устанав-

ливаются условия испытаний, дающие согласующиеся

между собой результаты в разных методах. Альтерна-

тивой величине Kc , как известно, является J-интеграл,
методы определения которого изложены в [190]. Для

упрощения процедуры вырезания ионным пучком мик-

робалочки из массива часто выполняют ее треугольной

или пятиугольной в сечении [191,192]. Описанные ме-

тоды и приемы опробованы и использовались на мак-

рооднородных монокристаллических, аморфных, компо-

зитных материалах, высокоэнтропийных и интерметал-

лических сплавах [119,163,164], пленочных керамиче-

ских покрытиях (как для определения их собственных

свойств, так и энергии адгезии к подложке) [193–195].
В [196–198] этими методами определяли условия пере-

хода от вязкого к хрупкому разрушению (в частности,

температуру и размеры пластической зоны в вершине

трещины), а в [199] — закономерности водородного

охрупчивания.

В случаях, когда хотят полностью избежать спе-

циальной процедуры формирования образцов или это

сделать невозможно (например, предметом интереса

являются готовые микро-/нано- частицы, нанотрубки,

нановолокна, живые клетки и т. п.), прибегают к ис-

пытаниям объекта в состоянии
”
как он есть“. Поми-

мо NI практически неподготовленных поверхностей,

некоторые примеры таких исследований приводятся в

разделе 7. Здесь упомянем частицы по форме, близ-

кой к сферам с размерами от макроскопических [200]
до микрометровых и субмикрометровых нерегулярной

формы [201–203]. Для них удается построить простые

модели, позволяющие извлекать из первичных данных,

как характеристики пластичности, так и хрупкого раз-

рушения. Как и в образцах другой формы, при раз-

рушении сфероидов одноосной сжимающей нагрузкой

также наблюдали размерные эффекты [204]. На рис. 15, а
показаны довольно типичные SE для периодических
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Рис. 15. Зависимость модуля Юнга E, вязкости разрушения Kc и твердости H от периода 1 сверхрешетки из чередующихся слоев

TiN/CrN [23] (а) и соотношения между пределом текучести (прочности для хрупких материалов) и твердостью в Cu и Cu−Zn

сплавах с различной предшествующей обработкой и структурой [205] (b), в металлических стеклах на основе Fe, Zr и Cu [205] (с)
и в керамиках [205] (d).

тонкопленочных структур [23]. В сверхрешетке из че-

редующихся слоев TiN/CrN наблюдались немонотонные

зависимости вязкости разрушения Kc и твердости H от

периода 1 с максимумом при 1 ≈ 7 nm. Модуль Юнга E
оставался при этом неизменным в пределах точности

измерений.

В заключение этого раздела представим некоторые

обобщающие сведения о взаимосвязи твердости, проч-

ности, пластичности и вязкости разрушения в функции

характерных размеров объекта или зоны пластической

деформации. В [205] протестирована связь предела те-

кучести (прочности для хрупких материалов) σc и твер-

дости H для нескольких групп материалов. Показано,

что соотношение Тейбора H ≈ 3σc хорошо выполняется

только для материалов, которые демонстрируют при

индентировании
”
провал“ вокруг отпечатка (рис. 15, b

и c), а при образовании
”
навала“ сильно отклоняются

от этого эмпирического соотношения (рис. 15, d). Кор-
реляцию прочности и вязкости разрушения с размерами

зоны пластической деформации в вершине трещины

иллюстрирует рис. 16 [206].

7. Наномеханические свойства
многофазных, микрогетерогенных
и биологических материалов

В предыдущих разделах были описаны результаты

наномеханических исследований в основном однофазных

твердых тел и инженерных материалов. В более общем

случае материалы могут быть гетерогенными и много-

фазными, а интересующие объекты иметь еще меньшие

размеры, чем доступны для исследования методами NI

и AFM. В настоящем разделе рассмотрены результа-

ты исследований наномеханических свойств основных

типов многофазных материалов: композитов, сплавов,

минералов, изделий с покрытиями, биологических объ-

ектов. Современные наномеханические подходы позво-

ляют исследовать раздельно все важнейшие компоненты

конструкционных и функциональных инженерных мате-

риалов, определяющие их интегральные механические

свойства [17,207], — каждую из фаз и интерфейсы между

ними (рис. 17).
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ния в микрошкале. µEPFM — Упруго-пластическая механика

разрушения в микрошкале.

Композиты. Начнем рассмотрение с перспективных

многофазных материалов — композитов, получаемых

консолидацией двух и более компонентов. Они занимают

все большее место в современной технике, где успешно

P P Pa b c

P
P P

d e f

1

2

Рис. 17. Схемы некоторых видов испытаний многофазных и микрогетерогенных материалов, проводимые методами NI. а) —

определение характеристик отдельных фаз; б) — исследование приграничных областей и роли границ зерен в поликристаллических

материалах; в) — определение адгезии волокнистого наполнителя и матрицы; г) — исследование слоистых тонкопленочных

материалов; д) — определение адгезии тонких пленок; е) — определение трещиностойкости тонких приповерхностных слоев и

пленок. 1 — радиальная трещина, 2 — полудисковая трещина [4].

конкурируют и постепенно заменяют металлы, сплавы

и полимеры [208,209]. Наиболее яркие успехи достигну-

ты в создании полимерных композитов, армированных

высокопрочными стекловолокнами (glass fiber reinforced
polymer, GFRP), еще более прочными углеродными

волокнами (carbon fiber reinforced polymer, CFRP) и на-

нотрубками [210,211]. Сочетание высокой прочности (до
1.5−2GPa) и малой плотности (∼ 1500 kg/m3) позволяет
им с успехом вытеснять металлы и сплавы в конструк-

циях летательных аппаратов и ракетно-космической тех-

ники, автомобилей и маломерных судов, в спортивном

инвентаре и изделиях для медицины, развлечений и

быта [212]. Как правило, они конкурентоспособны в тех

случаях, когда требуются высокие удельные механиче-

ские характеристики (т. е. нормированные на плотность

материала), и критерий низкой стоимости не стоит на

первом месте [213,214]. Достаточно сказать, что содер-

жание этих материалов в последних моделях лайнеров

от компаний Boeing и Airbus доведено до 50% и более

от сухой массы самолета.

Кроме традиционных задач материаловедения (обес-
печение сочетания высоких уровней удельной прочно-

сти и трещиностойкости, предотвращение деградации

структуры и свойств в условиях эксплуатации), со-

здание высокопрочных армированных полимерных ком-

позитов требует решения и специфических проблем,

связанных с анизотропией их структуры и свойств,

большим их различием у отдельных компонентов и

физико-химическими особенностями их взаимодействия.

Необходимо определение механических характеристик
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ного методом CSM, в полимерном композите на основе

эпоксидной смолы, армированном углеродным волокном [220].

матрицы и волокон порознь, степени их адгезии друг к

другу, атомной структуры и характера химических свя-

зей в интерфейсах, выяснение доминирующих механиз-

мов пластической деформации и разрушения вдоль и по-

перек направления укладки волокон [209,210,215–218].

Рассмотрим на нескольких типичных примерах, как

решаются эти задачи методами NI и наномеханики.

В [219] описана методика и результаты картирования

механических свойств композита на основе полимерной

эпоксидной матрицы, армированной углеродными волок-

нами со средним диаметром 6.5µm. Предложенный алго-

ритм статистической обработки результатов нескольких

сотен тестов на площади 40× 50µm2 позволил опре-

делить не только средние значения модулей упругости

волокон в центре (37.7 GPa) и окружающей полимерной

матрице (7.99GPa), но и их распределение с латераль-

ным разрешением ∼ 100 nm в тонком слое (∼ 500 nm)
вблизи интерфейса, где наблюдался высокий градиент

свойств с максимумом значения модуля 64.7 GPa. При-

мером такого картирования может служить рис. 18,

на котором продемонстрировано распределение локаль-

ного модуля упругости в углеродном волокне, проме-

жуточном слое и окружающей матрице [220]. В [221]
проведено картирование распределения механических

свойств и локальных напряжений в CFRP в функции от

приложенного макронапряжения и предшествовавшей

термообработки.

Большое число работ посвящено определению ад-

гезионной прочности интерфейса армирующее во-

локно−полимерная матрица методами наноиндентиро-

вания, адаптированного к задаче (см. обзоры [222–224].
При этом используют несколько вариантов микроме-

ханического тестирования, которые заключаются во

вдавливании волокна перпенидкулярно к поверхности

образца или вытягивания его из матрицы и регистрации

диаграммы нагружения. Легкий для интерпретации ре-

зультатов, но трудоемкий в исполнении метод полного

продавливания (push out) требует изготовления образ-

цов толщиной в несколько (обычно 3−5) диаметров

волокна (их типичный диаметр 6−8 nm). В качестве

примера на рис. 19 показана схема и результаты такого

испытания [225]. Критическая сила выдавливания волок-

на из матрицы, отнесенная к его боковой поверхности,

дает сдвиговую прочность интерфейса (interface shear

strength, IFSS).
В [226] описан более простой в осуществлении, но

более сложный в интерпретации способ частичного

вдавливания (push in) волокна в матрицу при неограни-

ченной толщине образца. В этом случае верхняя часть

волокна полностью отрывается от матрицы, средняя —

проскальзывает, а нижняя остается неподвижно связан-

ной с ней. Оценка IFSS в этом случае требует некоторых

допущений и расчетной модели той или иной сложно-

сти для формализованного описания такого процесса.

Аналогичным способом в [227] определена энергия

связи армирующего волокна с керамической матрицей

и вязкость разрушения по интерфейсу. Обзор [228]
суммирует сведения о методах испытания на прочность

отдельных волокон и интерфейсов волокно–матрица.
В [229] проводится анализ и сравнение результатов

локальных испытаний на прочность связи армирующих

волокон и матрицы двумя методами — вдавливания и

выдергивание волокон из матрицы.

Методом CSM — динамического механического ана-

лиза при NI (с наложением на основную нагрузку

сопоставимой по амплитуде осциллирующей силы с

частотой от 10 до 300Hz) — исследована усталост-

ная прочность и механизмы разрушения полимерных

композитов, армированных природными волокнами сеза-

ля [230]. Проведено сравнение адгезии и механизмов от-

слоения волокон в композитах, армированных сезалем,

стекловолокнами и углеродными волокнами в условиях

усталостного разрушения.

Композиты зачастую используют не только как кон-

струкционные, но также и как мультифункциональные

материалы [231,232], которые диагностируют похожими

методами. В [233,234] методами NI исследовали меха-

нические свойства границ фаз и разнофазных сварных

швов, полученных сваркой трением. Сходными мето-

дами исследовали и многофазные природные материа-

лы [235,236]. Так, картирование механических свойств

отдельных зерен многофазных горных пород и железной

руды, а также межфазных границ методами NI позво-

лило провести прогнозирование характера разрушения

(межкристаллитное, интеркристаллитное) при последу-

ющем обогащении методами размалывания и извлекае-

мости полезных компонентов из руд.

Пленки, тонкие слои и градиентные материалы.

Ввиду гетерогенности структуры, задачи, возникающие

при разработке и исследовании пленочных покрытий, по-

верхностных слоев и градиентных материалов, во мно-

гом сходны с теми, что описаны выше при рассмотрении
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Рис. 19. Схема опыта (а) и результаты определения адгезии волокна к матрице методом его
”
выдавливания“ (

”
pull out“) из

тонкого образца с помощью NI [225]. b) — AFM изображение и с) — профиль поверхности на обратной стороне пластинки после

окончания опыта. 1 — индентор, 2 — волокно, 3 — матрица, 4 — опора с отверстием.

композитов. Обобщенно — это определение свойств

отдельных слоев, адгезии между ними и внутренних

напряжений, выявление специфики механизмов дефор-

мации и разрушения. Покажем на нескольких примерах,

как решаются эти задачи современными методами SSMT.

Методы NI весьма востребованы в исследованиях гра-

диентных материалов с субмикронными измененными

слоями (в частности, в результате облучения электро-

нами [237] и ионами [26,238–240]. Они не требуют обя-

зательного приготовления поперечного сечения образца

и особенно полезны в комбинации с другими высоко-

разрешающими методами (в частности, HRTEM, APT).
Традиционная и исторически одна из главных областей

применения NI и NS — исследование и аттестация

тонких пленок и покрытий [12]. Эта обширная тема

имеет свою специфику, особенно ярко проявляющуюся

и востребованную в нанотрибологии [193,194,241], и

заслуживает отдельного обзора. Здесь лишь сошлемся

на несколько недавних, наиболее принципиальных и

интересных работ [71,185,195,242,243]. В них использу-

ется как классическая техника NI, так и основанная на

вырезании образцов с помощью FIB [243], применяемые
как при комнатной, так и повышенной (до 1000K)
температуре [195].

Биополимерные материалы и объекты. Биологи-

ческие ткани, клетки, мембраны, отдельные макромо-

лекулы имеют свою специфику поведения под нагруз-

кой. Во-первых, они намного мягче инженерных ма-

териалов — металлов, сплавов, керамик, композитов

и обладают сильно нелинейными свойствами даже в

упругой области. Поэтому эти материалы требуют на

порядки меньших сил для создания тех же деформаций

при локальном деформировании. Типичным является

диапазон тестирующей силы от долей pN для единичных

биомолекул до десятков-сотен mN для жестких костных

тканей. Во вторых, они обладают гораздо более выра-

женными время-зависимыми, вязкоупругими свойствами

и большой скоростной чувствительностью. В третьих,

как правило, интерес представляют их свойства в физио-

логически эквивалентной среде, которую характеризует

высокая (чаще всего стопроцентная) влажность, опреде-
ленный, довольно узкий диапазон температуры, рН и др.

Все это предъявляет особые требования к условиям и

режимам их механических испытаний [244,245].

Для исследования природных биологических кост-

ных и мягких тканей и искусственных материа-

лов медицинского назначения, где обычно необходи-

мы силы P ≫ 100 nN, используют наноиндентомет-

ры [13,17,245,246]. Для изучения биомеханики на кле-

точном уровне, где требуются силы 10 pN<P< 100 nN,

используют AFM [247–249], в том числе, обеспечи-

вающие микросекундное разрешение во времени и

позволяющие осуществлять испытания в очень ши-

роком диапазоне скоростей нагружения (от 102 до

1013 pN/s) [250–252].

Имея в виду более ширкий круг биомеханических яв-

лений, отметим, что сопровождающие их силы и дефор-

мации играют очень важную роль во многих процессах

функционирования живой материи не только на макро-

и микромасштабных уровнях, но еще большую — на

атомарно-молекулярном [253,254]. Большинство биомо-

лекулярных структур способны чувствовать и генериро-

вать силы, играющие важную роль в функционировании

всего живого на молекулярно-клеточном уровне. Так,

приложенная сила и созданная ею деформация вызыва-

ет разнообразные отклики в живых клетках благодаря

механотрансдукции [255], в частности, они меняют про-

ницаемость клеточных мембран и метаболизм клетки,

скорость ее роста и деления [253]. Силовое воздействие

на биоактивные макромолекулы (ММ) ферментов вли-

яет на их каталитическую активность [256,257]. В ана-

лизе взаимодействия различных тканей с имплантами

необходимо учитывать весь комплекс биомеханических

и физико-химических свойств контактирующих мате-

риалов и интерфейсов. Кроме всего перечисленного,

физико-механические характеристики клеток и тканей

могут служить диагностическим признаком патологий

(в частности, онкологических) [258,259].
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Многие из перечисленных выше биомеханичеких про-

цессов могут быть изучены с помощью AFM. Однако

для исследования самых тонких из них на атомном и

мономолекулярном уровне требуются намного меньшие

силы в диапазоне 1 аN < P < 10 pN. Их создают с по-

мощью оптических [260] и магнитных [261] пинцетов

(Optical Tweezers, OT и Magnetic Tweezers, MT). За

создание оптического пинцета А. Эшкин получил в 2018

г. Нобелевскую премию (в возрасте 96 лет!). Достиг-
нутые к настоящему времени пределы разрешения по

силе — сотые доли pN, по перемещению — сотые

доли nm, а по времени — единицы µs позволяют

изучать биомеханические и биохимические процессы на

мономолекулярном уровне.

Принцип действия оптических и магнитных пинцетов

схож. В первом случае диэлектрический микрошарик

втягивается в градиентное электрическое поле сфокуси-

рованного лазерного пучка, а во втором — магнитный

микрошарик втягивается в градиентное магнитное поле

(рис. 20). К этим
”
нанозажимам“ можно химически се-

лективно прикрепить испытуемый объект (в виде отдель-
ной молекулы или молекулярного комплекса), захватить
им необходимую молекулярную структуру на клеточной

мембране (ионный канал, рецептор) и провести нано-

механические испытания или активировать намеченные

отклики. В первом приближении при небольшом откло-

нении от положения равновесия сила, действующая на

эти частицы-пинцеты, пропорциональна их смещению из

положения равновесия и градиенту соответствующего

поля. Положение центра этих микрошариков измеря-

ется другой лазерной интерферометрической системой.

Таким образом, реализуется бесконтактная наномашина

для механических испытаний единичных макромолекул

и молекулярных структур. В совокупности технологии

OT, MT, AFM, NI перекрывают громадный диапазон сил

(более 14 порядков величины), позволяющий исследо-

вать самые разнообразные объекты живой и неживой

природы в нано- и микрошкале (рис. 21). Спектр задач,

которые решают с их помощью, весьма широк. Это —

регистрация зависимости деформации от приложенной

силы и проверки теорий энтропийной упругости мак-

ромолекул и условий их свертывания и развертывания

при изменении внешних условий, определение кри-

тической силы, приводящей к изменению конфигура-

ции/конформации ММ, определение прочности связей

внутри них или по отношению к внешним молекулам

(специфических или адгезионных), изменение химиче-

ских или каталитических свойств ММ под действием

приложенной силы, изменение жесткости отдельных

клеток или небольшого участка ткани при различных

патологиях (как потенциальный диагностический при-

знак), выявление энергетического ландшафта при раз-

личных взаимодействиях ММ и др. Обобщенно ком-

плекс таких методов называют силовой спектроскопией

одиночных молекул (Single Molecule Force Spectroscopy,

SMFS) [262–265]. C их помощью получено много инте-

ресных результатов, небольшая часть которых приведена

в табл. 3 [266] и 4 [259].
В серии работ автора с коллегами из МГУ

им. М.В. Ломоносова, ТГУ им. Г.Р. Державина и Уни-

верситета Северной Каролины (США) запатентован и

развит биомеханический подход к неинвазивной те-

рапии нового поколения, заключающийся в селектив-

ной наномагнито-механическиой активации (NMMA)
целевых биомолекулярных структур [256,257,266–270].
Приложение принципов стрейнтроники — управления

характеристиками материалов и нанообъектов посред-

ством их контролируемой деформации — позволяет
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Таблица 3. Характерные значения сил и индуцируемых ими эффектов в макромолекула и клетках [266]

Объект Эффект
Типичное пороговое

значение силы, pN

Ионные каналы Увеличение притока ионов 0.1−10

Взаимодействие белок–белок Разрыв связи 1−10

Талин Конформационные изменения 20−50

Связь антитело–антиген Разрыв связи 10−100

Полимер Изменение межатомных расстояний и углов в ММ 1−300

Белок Анфолдинг 100−300

Макромолекула Разрыв ковалентной связи 2000−5000

Таблица 4. Изменение механических характеристик клеток и тканей в результате заболеваний и старения [259]

Заболевание Объекты
Изменение параметров объектов

в патологическом состоянии

Серповидная клеточная анемия Эритроциты человека Модуль упругости увеличивается

с 1.10± 0.40 kPa до 3.0± 1.09 kPa

Гипертрофия сердца Ткани желудочка сердца у мыши Модуль упругости увеличивается с

13.5± 0.665 kPa до 34.1± 1.37 kPa

Старение Аорта овцы Модуль упругости увеличивается

В ламеллах: с 36± 2.22 kPa до 63± 2.95 kPa

Между ламеллами: с 25± 3.39 kPa до 63± 2.76 kPa

Старение Ткани желудочка сердца у мыши Модуль упругости увеличивается

с 23± 1.9 kPa в возрасте 6 месяцев

до 41± 2.9 kPa в возрасте 12 месяцев

Остеоартрит Хондроциты человека Контактная жесткость уменьшается

с 0.0960± 0.009N/m до 0.0347± 0.005N/m

Адгезионные силы уменьшаются с 7± 3 pN до 2± 1 pN

Диабет типа I Ткань островков мыши Модуль упругости уменьшается с ∼ 3 kPa до ∼ 284 Pa

Астма Ткань бронхов человека Модуль упругости уменьшается:

В расслабленном состоянии: с 14.6±8.2 kPa до 7.7±4.0 kPa

В напряженном состоянии: с 3.5± 1.8 kPa до 1.8± 1.0 kPa

ВИЧ-1 Вирусные частицы Модуль упругости уменьшается

с 930MPa у незрелого вируса до 440MPa у зрелого

Диабет типа II Эритроциты человека Адгезионные силы увеличиваются с 200± 38 pN у молодых

и с 420± 25 pN у возрастных до 510± 63 pN

дистанционно и селективно менять структуру и свойства

биоактивных ММ, мембран, клеток. Для макромолекул

ферментов — это изменение их биокаталитической

активности; для биомембран — изменение проницае-

мости (в частности, для лекарственных молекул); для
клеток — изменение поведения и метаболизма. Меди-

атором силового воздействия, локализованного на мо-

лекулярном уровне, служат функционализованные маг-

нитные наночастицы сфероидной или стержнеобразной

формы, приводимые во вращательно-колебательное дви-

жение низкочастотным негреющим магнитным полем

( f = 50−500Hz, B = 0.05−0.2 T). Будучи введенными в

организм, они могут локализовываться в заданной обла-

сти, вплоть до отдельных целевых клеток и биоактивных

макромолекул, и обеспечивать точечное неинвазивное

наномеханическое воздействие за счет управления внеш-

ним магнитным полем с безопасными параметрами.

Описанный подход открывает большие возможности для

разработки новых стратегий в медицине будующего:

адресной доставки и контролируемого выпуска лекарств

в организме из транспортных наномодулей, Наиболее

перспективно безлекарственное уничтожение патологи-
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Рис. 21. Карта, демонстрирующая деформационно-силовые

возможности четырех методов микро-/нано- механических ис-

следований с помощью: ОТ — оптических пинцетов, МТ —

магнитных пинцетов, AFM — атомно-силовой микроскопии,

NI — наноиндентирования. Овалами ориентировочно показаны

области, которые соответствуют нескольким типичным про-

цессам в макромолекулярной динамике.

ческих (например, раковых) клеток путем запуска их

запрограммированной смерти (апоптоза) с помощью

контролируемой деформации [269], стимуляция проли-

ферации и роста здоровых клеток в регенеративной

медицине [271,272].

Для эффективного и безопасного применения NMMA

как средства терапии необходимо: а) знать наноме-

ханические свойства всех целевых наномолекулярных

структур и их возможные биофизические и биохими-

ческие отклики на силы и деформации; б) уметь ди-

станционно создавать и контролировать эти воздействия

с молекулярной локальностью и селективностью. Как

решаются эти сложные междисциплинарные задачи, в

которых изучение наномеханических характеристик био-

молекулярных структур занимает центральное место,

описано в обзорах [273–275]. Из представленных в них

материалов следует, что NMMA является еще одним,

пока недостаточно изученным, но не менее мощным и

универсальным способом воздействия на биомолекулы,

клетки, ткани наравне с нагревом, химическим или

радиационным воздействием. Однако наномеханическая

актуация гораздо более селективное, молекулярно ло-

кальное, мультимодальное, легко дозируемое и контро-

лируемое средство, а, следовательно, более безопасное,

чем традиционные методы терапии.

В заключение отметим, что во всех случаях испыта-

ний гетерогенных материалов для получения конечных

результатов требуется адекватная математическая мо-

дель механического поведения объекта. Наиболее про-

сты такие модели для образцов простой геометрической

формы, вырезанных FIB из интересующей области.

8. Размерные эффекты, природа
деформации и разрушения
в наношкале

Размерные эффекты (Size Effects, SE) в наношкале —

это громадный класс явлений, составляющий ядро нано-

науки и нанотехнологии. Они проявляются в электриче-

ских, магнитных, оптических, тепловых, диффузионных,

каталитических, механических и других свойствах твер-

дых тел. Выявление феноменологических закономерно-

стей SE и атомарных механизмов влияния масштабных

факторов (размерных и временных) на физико-механи-

ческие свойства вещества — одна из центральных задач

наноматериаловедения. С помощью SE можно менять

свойства материалов в необходимом направлении, не

меняя его химического состава и создавать материалы

и устройства с уникальными свойствами.

Обобщенная фундаментальная причина SE — воз-

никновение условий, при которых хотя бы один из

характерных наружных или внутренних размеров систе-

мы становится соизмерим/меньше характерного размера

некого структурного объекта, корреляционного радиуса

структурного состояния/возбуждения, взаимодействия

или процесса в материале. Отчасти механизмы SE,

пластичности и разрушения уже обсуждались в разделах

3−6 и приводимых ссылках [4,23,104]. Дополним и

обобщим их в этом заключительном разделе.

По целому ряду причин атомные механизмы SE

в прочности и пластичности оказываются намно-

го более разнообразными, чем в других свой-

ствах [4,12–19,276–278]. Их сложность и многообразие

обусловлены четырьмя группами причин:

1) широким спектром возможных носителей дефор-

мации;

2) их взаимодействием внутри ансамбля себе подоб-

ных, приводящим к коллективными явлениями, склон-

ности к самоорганизации и, как результат, — трансфор-

мации носителей одного типа в носители другого типа,

масштаба и размерности (например, вакансионный диск

превращается в зародышевую дислокационную петлю,

а несколько застопоренных дислокаций — в микро-

трещину);
3) взамодействием носителей деформации с другими

типами несовершенств структуры (включая свободные и

внутренние поверхности и приповерхностные слои);
4) сменой доминирующих механизмов пластического

течения при глубоком изменении характерных размеров

в системе и невозможностью их описания с позиций

одной модели (неавтомодельность).
Понимание атомных механизмов SE важно, как с

принципиальной точки зрения, так и для их практиче-
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ских приложений. Ввиду ограниченности объема обзора,

обратим внимание лишь на наиболее типичную и общую

особенность SЕ при пластическом течении в условиях

глубокого изменения характерных размеров системы

(как внешних, так и внутренних) — неавтомодельность.

Она выражается в смене характера размерной зависимо-

сти при переходе из условной области макроразмеров

в микро-, а затем — в нано- (рис. 22). В макро- и

микроразмерной области эти зависимости достаточно

хорошо изучены. Прежде чем их коротко обсудить,

упомянем, что начало изучению SE в прочности поло-

жило наблюдение Леонардо даВинчи, сделанное более

пяти веков тому назад: длинные веревки рвутся чаще,

чем короткие при прочих равных условиях. Многочис-

ленные последующие систематические эксперименты в

макрошкале обобщил в 1939 г. Вейбулл, создавший

статистическую теорию прочности [279]. Она исходит

из концепции
”
слабого звена“, вероятность появления

которого тем выше, чем больше объем V образца. Кон-

кретный вид зависимости прочности от размеров образ-

ца по Вейбуллу определяется характером напряженного

состояния, распределением дефектов по размерам и сте-

пенью однородности их распределения по объему [280].
В результате такого подхода получается степенная за-

висимость средней прочности 〈σ 〉 от V с той или иной

величиной степени w, зависящей от характеристик этих

распределений, 〈σ 〉 = σ0Ŵ(1 + w−1)(V0/V )1/w , где Ŵ —

гамма-функция, σ0 и V0 — масштабирующие парамет-

ры. Эксперимент на хрупких материалах типа стекол,

ковалентных монокристаллах, бетонах демонстрирует

удовлетворительное согласие с теорией Вейбула и, как

правило, не очень сильную зависимость предельных

напряжений от размеров образца.

Однако статистическая теория прочности Вейбулла,

как и динамическая теория хрупкого разрушения одиноч-

ной трещиной Гриффитса [281], которая предсказывает

повышение прочности с уменьшением длины трещины l
как l−1/2, актуальны только для хрупких

”
бесструк-

турных“ макроскопических объектов и сред, имеющих

мало общего с наноструктурными материалами. Далее

SE будут рассмотрены в связи с микроструктурными

характеристиками материала.

По формальным признакам все SE целесообраз-

но разделить на два больших класса — внешние

и внутренние [141,282,283]. Внешние SE обусловле-

ны габаритными размерами и формой объекта или

области генерирования тестирующего поля (в меха-

нических свойствах — поля напряжений или дефор-

маций, например, размерами пятна контакта с дру-

гим телом, в частности, с индентором). Внутренние

SE определяются микроструктурными факторами (меж-
атомными расстояниями, вектором Бюргерса, харак-

терными размерами зерен, фаз, слоев, пор, преципи-

татов, микротрещин, расстояниями между локальны-

ми стопорами для дислокаций, размерными характе-

ристиками дислокационной или двойниковой структу-

ры). Эти две группы SE и порождающих их факто-
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Рис. 22. Схематическая карта, отображающая смену раз-

мерных зависимостей сдвигового напряжения пластического

течения τ , нормированного на модуль сдвига G, при изменении

характерного размера R∗ системы н а 5 порядков величины.

Голубой заливкой показан ход размерной зависимости для

кристаллических материалов, желтой — для аморфных. На

вставке показана схема, иллюстрирующая понятие теоретиче-

ской (идеальной) прочности σth и τth.

ров по-разному сказываются на механических свой-

ствах, хотя, зачастую, и качественно подобным обра-

зом. Поэтому они нуждаются в раздельном изучении и

анализе данных, особенно при сильно различающихся

геометрических ограничениях и степени стесненности

деформации.

Исторически первый микроструктурно-чувствитель-

ный внутренний SE — зависимость предела текучести σy

от среднего диаметра зерна d в поликристалле —

описали независимо Холл и Петч в начале 50-х годов

прошлого века. Исследованию и анализу эффектов типа

Холла−Петча (H−P) посвящено большое количество

публикаций, результаты которых обобщены в обзо-

рах [284–286].
Не намного меньше усилий и публикаций посвящено

выявлению и анализу внешних SE при индентирова-

нии (Indentation Size Effects, ISE), результаты которых

обобщены в недавних обзорах [287,288]. Первые данные

о твердости при NI на современных приборах можно

получать, начиная с глубины погружения индентора h в

единицы нанометров, а последние — при h > 100µm.

В результате появляется уникальная возможность ис-

следования SE и механизмов деформации в одном цик-

ле испытания при изменении линейных размеров на

4−5 порядков величины, а характерного объема — на

12−15 порядков величины, т. е. в диапазоне от нано- до

макромасштабов.

Соотношение для предела текучести σy , которое

носит имя Холла−Петча, обычно записывают в виде

σy = σ0 + ky d−1/2. Аналогичное выражение для твердо-

сти также можно представить в виде H = H0 + khd−1/2.
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Здесь σ0 и H0 — характеристики материала, не зави-

сящие от диаметра зерна, ky и kh — коэффициенты

пропорциональности, отражающие роль зеренной струк-

туры в формировании механических свойств материала

по отношению к другим факторам. Для ISE в этом же

формате можно записать и зависимость H(h). Cуществу-

ют и другие формы представления зависимости пла-

стических характеристик от размера зерна, например,

экспоненциальная [289].

Первоначально соотношения типа Холла−Петча име-

ли статус эмпирических закономерностей. Впоследствии

были разработаны различные теории (в основном, дис-

локационные), которые давали степенную зависимость

пластических характеристик в функции от d с показате-

лем степени близким к −1/2, в связи с чем подобные

соотношения стали называть
”
законом“. Однако следует

иметь в виду, что никакой общности по отношению

к материалам и ситуациям ни конкретные эксперимен-

тальные данные, ни существующие теории не имеют. Все

они носят сугубо частный и индивидуальный характер.

Численное значение степени при характерном размере d
может варьироваться в довольно широких пределах,

а коэффициенты ky и kh редко бывают константами

даже в области микрометровых размеров зерен или

других размерных факторов. Более того, зачастую в

области d < 30−50 nm эта степень перестает быть от-

рицательной, а становится положительной, что означает

разупрочнение с уменьшением характерного размера.

Многочисленные примеры тому описаны в литературе,

а некоторые показаны на рис. 23 [290–292].

Фундаментальная граница применимости соотноше-

ния Холла−Петча в области малых размеров опреде-

ляется наличием теоретического (идеального) предела

прочности на разрыв σth и сдвиг τth и приближением к

нему при малых d или h (рис. 22). Различные классиче-

ские и квантовые модели дают несколько отличающиеся

значения σth и τth, но близкие к 0.1 от модуля Юнга E и

модуля сдвига G соответственно. Однако механическое

поведение твердых тел вблизи теоретической прочности,

причины и механизмы SE в наноразмерной области

могут быть очень разнообразными.

Формально всю совокупность процессов, с помощью

которых реализуется пластическая деформация, можно

представить в виде графа из параллельно-последователь-

ных событий. В последовательных участках этой цепи

скорость деформации лимитируется самым медленным

из процессов, а в параллельной — самым быстрым.

Вклад каждого из них определяется концентрацией по-

движных носителей деформации, их деформационным

”
зарядом“ и скоростью движения.

Рассмотрим сначала первую группу причин SE —

состав ансамбля носителей деформации и его эволюцию

по мере роста характерного размера в системе. Суще-

ственный прогресс в понимании механизмов пластиче-

ского течения и разрушения был достигнут в результате

использования термоактивационного (ТА) анализа экс-

периментальных данных [79,293]. Обычно для этого ис-

пользуют модифицированные соотношения Аррениуса,

которые в приложении к задачам нано-/микромеханики

материалов принято называть формулами С.Н. Журкова.

Например, для скорости пластического течения прини-

мают ε̇p = ε̇0 exp[−(U0 −Vaσ )/kB T ], где U0 — энергия

активации, Va —активационный объем, ε̇p = ε̇ − ε̇e —

скорость относительной пластической деформации, рав-
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Рис. 24. Схема, отображающая диапазоны варьирования активационных объемов Va для ряда элементарных процессов

пластической деформации в единицах атомного объема a3 [4,292].

ная разности скоростей полной (ε̇) и упругой (ε̇e)
деформации. Величина U0 для всех материалов и меха-

низмов деформации лежит в диапазоне от нескольких

десятых долей до нескольких единиц электронвольта.

При той невысокой точности, с которой можно опре-

делить U0 методами NI (в лучшем случае порядка

десятка процентов), ее трудно использовать для иден-

тификации атомных механизмов деформации. Напротив,

величина Va для различных механизмов варьируется в

очень широких пределах (рис. 24) — от десятых долей

атомного объема a3 (для миграции отдельных атомов)
до многих тысяч a3 или b3 для консервативного дисло-

кационного скольжения (здесь b — вектор Бюргерса).
Это дает возможность идентификации доминирующих

механизмов пластического течения (или массопереноса)
даже при точности определения Va только по порядку

величины.

Термоактивационный анализ для анализа данных нано-

/микромеханических испытаний начал систематически

применяться с конца прошлого века с целью выявле-

ния механизмов пластического течения при импульс-

ном NI [38–40,58,59,294,295], а затем и для определения

природы первых скачков деформации при квазистати-

ческом NI [82,296,297]. По результатам экспериментов

с нагружением скачкообразным импульсом силы (дли-
тельность импульса на фронте ∼ 5ms, скорость отно-

сительной деформации на начальной стадии погружения

индентора ε̇ ∼ 103 s−1) была оценена величина Va , харак-

теризующая тип носителя и атомный механизм пласти-

ческого течения в монокристаллах NaCl, LiF, MgO, Al,

Pb, аморфном сплаве Co50Fe35B15 и других материалах.

Для всех без исключения исследованных материалов

величина Va оказалась на начальных стадиях быстро-

го индентирования (h < 30−80 nm) одного порядка с

атомным объемом a3 (рис. 25). Лишь на более поздних

стадиях и бо́льших глубинах она становилась равной

десяткам — сотням атомных объемов для кристалли-

ческих материалов, остаясь в аморфных материалах

(плавленый кварц, металлическое стекло Co50Fe35B15)
равной нескольким единицам a3 [4]. Это однозначно

свидетельствует об отсутствии автомодельности процес-

са индентирования в кристаллах и невозможности его

описания в рамках какой-либо одной модели. Очевидно,

что ведущую роль на стадии быстрого погружения

индентора играют точечные дефекты и их малоатомные

кластеры (вероятно, краудионы — сгущения плотности

атомов вдоль плотноупакованных направлений в кри-

сталле [298,299]). Затем в кристаллических материалах

начинают срабатывать источники дислокаций и пласти-

ческое течение на последующих стадиях определяется

дислокационными механизмами, для которых характер-

ны гораздо бл́ьшие значения Va . Этому способствует

как падение скорости относительной деформации, так

увеличение размеров локально сдеформированного объ-

ема, перестающее ограничивать работу дислокационных

источников. В [300] был оценен вклад недислокационных

механизмов в общую пластическую деформацию в этих

условиях. По мере смены доминирующих механизмов

течения эта доля в пластичных кристаллах падала от

100 практически до нуля процентов.

При анализе данных, полученных методом NI, сле-

дует иметь в виду, что нагружение и деформация на

начальных стадиях погружения острого индентора в

материал происходит в области атомарного масштаба.

При любой самой большой исходной плотности дис-

локаций ρtot в исходном кристалле (в случае, если он

предварительно был сильно продеформирован) расстоя-

ние ld между дислокациями намного больше размеров
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Рис. 25. Зависимости активационного объема от времени t от начала погружения индентора в монокристаллические материалы

и аморфный сплав Co50Fe35B15 при импульсном индентировании [4] (а) и от диаметра D микрообразцов из высокоэнтропийных

ГЦК- и ОЦК-сплавов [127] (b).

локально нагруженной области. Так, например, при

ρtot = 1014 m−2 получаем ld ≈ ρ
−1/2
tot ≈ 100 nm. Это озна-

чает, что с большой вероятностью начальные стадии NI

происходят в бездислокационном кристалле. Для гомо-

генного зарождения дислокаций необходимо преодолеть

критические напряжения срабатывания источников (на-
пример, Франка−Рида) при текущих значениях размеров

локально нагруженной нанообласти. Эти критические

напряжения тем больше, чем меньше размер области

локальной деформации. Вместе с тем, высокие градиен-

ты напряжений способствуют зарождению и перемеще-

нию малоатомных комплексов собственных решеточных

дефектов. Возможная роль точечных дефектов в реали-

зации перехода от упругой к пластической деформации

на ранних стадиях нагружения при NI обсуждалась в

обзоре [28] и книге [4].

В серии интересных работ известных специалистов

из MIT (USA) [301–306] исследована статистика времен

ожидания первого скачка деформации при постоянной

предкритической нагрузке на инденторе. Определенные

c помощью TA величины Va для монокристаллов Al, Cu,

Au, Pt, Ir, 4HSiC оказались тоже очень маленькими —

порядка атомарного: (2.3−4.6) · 10−3 nm3 для 4HSiC;

(9.7± 1.9) · 10−3 nm3 для Pt и 0.02 nm3 для Al и Ni. Эти

данные и результаты моделирования методами молеку-

лярной динамики гомогенного зарождения дислокаций

в кластере из ∼ 106 атомов заставляют думать, что

скорость образования первых дислокационных петель

лимитировалась малоатомными механизмами.

Разнообразные интересные результаты получены ме-

тодом ТА и при in situ испытаних микрообразцов на

одноосное сжатие и растяжение [23,104,127,130,135].
Небольшая часть из них приведена на рис. 11, b, 13

и рис. 25, b. Общей тенденцией, как и при NI, явля-

ется рост величины Va с увеличением деформируемо-

го объема (диаметра микрообразца D) и температуры

испытания. Она понятна из общих соображений: чем

более стеснена деформация границами локально на-

груженной области или внешними границами образца,

тем сильнее затруднено генерирование дислокаций и

меньше возможностей для коллективизации носителей

деформации. Таким образом, накопленная за послед-

ние годы информация о механизмах начальных ста-

дий NI и деформации микрообразцов малых диамет-

ров (D < 1µm), как правило, происходящая скачками,

и ее анализ укрепили представления о существенной

роли малоатомных механизмов пластичности в услови-

ях ограниченного объема нагружаемого материала. Во

всех исследованных материалах величина Va на этой

стадии составляла от нескольких десятых до нескольких

единиц атомного объема. С ростом размеров отпечатка

(определяемого его глубиной h) роль дислокационных

процессов в кристаллических материалах нарастала, а

затем становилась доминирующей.

Проанализируем теперь вторую группу причин SE —

особенности режимов стесненной пластической дефор-

мации в плоскости легкого скольжения дислокаций при

достаточно малых сечениях образца, величину которой

представим в виде ε ∼ Gρmbλ. Здесь g ∼ 1 — геометри-

ческий коэффициент, а ρm, b, λ — плотность подвижных

дислокаций, модуль их вектора Бюргерса и пробег со-

ответственно. Тогда в общем случае скорость пластиче-

ского течения ε̇ есть полная производная текущего зна-

чения пластической деформации: ε̇ ∼ G(ρ̇mbλ + ρmb〈v〉),
где 〈v〉 — средняя скорость скользящих дислокаций.

В общем случае мгновенное значение ρm определяют

три процесса: генерирование дислокаций, покидание

ими объема и иммобилизация на внутренних стопорах

(например, на дислокациях леса или в диполях), откуда
ρ̇ =

(

C1ρtot −C2(λ/D)ρm −C3ρm
)

. Здесь C1 — коэффи-
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циент размножения дислокаций, C2 — коэффициент вы-

бывания дислокаций из-за аннигиляции на поверхности,

C3 — коэффициент захвата (иммобилизации) дислока-

ций, ρtot — суммарная плотность дислокаций. При пла-

стической деформации макрообъемов имеют значение

оба фактора — и количество подвижных дислокаций, и

средняя скорость их перемещения по кристаллу. В мик-

рообразцах малого диаметра длина свободного пробега

дислокаций становится сопоставимой или больше D.

В этих условиях C3 стремится к нулю, а C1 может

стать намного меньше C2, дислокации зарождаются

преимущественно в приповерхностном слое на одной

стороне образца и аннигилируют с поверхностью на дру-

гой стороне. Этому способствует увеличение отношения

поверхности к объему образца с уменьшением D и воз-

растание роли поверхности в зарождении дислокаций.

В совокупности это упрощает ситуацию и сводит режим

переноса к баллистическому, когда его интенсивность

определяется только скоростью генерации дислокаций

(подобно току в вакуумном диоде, который лимитиру-

ется только скоростью эмиссии электронов на катоде).
При этом дислокационные источники на поверхности

быстро истощаются, и для продолжения деформации

требуется увеличивать приложенное напряжение. Следо-

вательно возникает несколько парадоксальная ситуация,

когда деформационное упрочнение обусловливается не

ростом плотности дислокаций, как в макрообразцах, а

очисткой образца от них. В англоязычной литературе та-

кой режим получил образное название
”
дислокационный

голод“ (dislocation starvation) [89,103,104,307]. Подобный

режим наблюдался во многих ГЦК и ОЦК материалах

при D < 1µm [308–310]. В результате на столбиках

из отожженного монокристаллического Mo диаметром

∼ 100 nm с полусферической вершиной, вырезанных из

массива c помощью FIB и продеформированных в таком

режиме in situ в колонне ТЕМ, достигался предел

текучести, близкий или равный теоретическому пределу

прочности τth [309]. Аналогичные результаты получены в

ряде других подобных работ по in situ деформированию

микрообразцов в колонне ЕМ, например, на монокри-

сталлическом кремнии [130]. В микрообразцах нано-

кристаллических материалов при D > 1−2µm помимо

одиночного скольжения дислокаций начинают активиро-

ваться и другие традиционные механизмы пластического

течения — граничная диффузия, проскальзывание и

поворот зерен, двойникование и др. [311]. В [141,312] об-
суждаются соотношения внешних и внутренних причин

SE в кристаллических материалах с различной исходной

плотностью дислокаций и условия преобладания первых

или вторых в зависимости от исходной плотности дис-

локаций и диаметра микрообразцов. Выявлена линейная

связь между средним расстоянием между стопорами в

плоскости скольжения и внешними размерами образца,

при которых происходит переход от доминирования

внутренних SE к преобладанию внешних SE [141]. В об-

зоре [313] анализируют и сравнивают особенности SE и

атомные механизмы деформации в нано- и субмикрош-

кале ряда кристаллических материалов с ГЦК-, ОЦК-

и ГПУ-решетками и различной исходной плотностью

дислокаций. Определены условия и области параметров,

в которых доминируют те или иные дислокационные

механизмы течения, обусловленные зарождением дисло-

каций на поверхности и в объеме микрообразцов.

9. Заключение

За 30 лет интенсивного развития классическое нано-

индентирование в пяти основных модах превратилось в

”
золотой стандарт“ для решения физико-механических

задач наноматериаловедения и физики твердого тела.

В течение последних 10−15 лет арсенал подходов и

средств наномеханических испытаний сильно расширил-

ся. Исходя из материалов, описанных в обзоре, всю эту

совокупность подходов и результатов сейчас правиль-

нее было бы квалифицировать как
”
наномеханический

тестинг зондовыми методами“, а не наноиндентирова-

ние. Но в силу устоявшейся традиции и использования

приборов, имеющих в торговой марке название
”
на-

ноиндентометр“, эти термины используют даже тогда,

когда речь идет не об индентировании как таковом, а

об исследовании микро-/нано- механических свойств ма-

териалов вообще. В этой связи в англоязычной литера-

туре постепенно закрепляется новый более универсаль-

ный термин Small-scale mechanical testing (SSMT) [25],
охватывающий все многообразие условий и методов

исследования микро- и нано- масштабных физико-меха-

нических свойств и испытаний твердых тел и устройств

класса МЭМС/НЭМС. Они позволяют не только харак-

теризовать физико-механические свойства материалов

и наноструктурированных изделий в наношкале, но и

осуществлять тонкие комплексные исследования с про-

странственным и временным разрешением, адекватным

или близким по отношению к единичным элементарным

актам пластичности и разрушения вплоть до уровня еди-

ничных макромолекул и молекулярных комплексов. Это,

в свою очередь, помогло углубить фундаментальные

представления о природе прочности и создать фунда-

мент для многих новых инженерных и биомедицинских

приложений. Нет сомнений, что потенциал описанных

подходов далеко не исчерпан и SSMT продолжит раз-

виваться в различных направлениях, приобретая новые

функции, которые позволяют значительно расширить

объем получаемой информации о свойствах и поведении

различных материалов — от мягких биологических до

сверхтвердых в нано- и микрообъемах. В этой связи в

ближайшие годы можно ожидать множество интересных

результатов и практических приложений, особенно, в

области тонкопленочных технологий, нанокомпозитов

и безлекарственной неинвазивной терапии массовых

болезней (в частности, онкологических и нейродегене-

ративных), основанной на дистанционной селективной

нано-магнито-механической активации целевых молеку-

лярных комплексов в паталогических клетках и тканях.
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