
Low Temperature Physics/Физика низких температур, 2018, т. 44, № 1, c. 96–105 

Микромеханические свойства моно- и поликристаллов 
чистого α-титана: анизотропия микротвердости, 

размерный эффект, влияние температуры (77–300 К) 

С.В. Лубенец, А.В. Русакова, Л.С. Фоменко, В.А. Москаленко 
Физико-технический институт низких температур им. Б.И. Веркина НАН Украины 

пр. Науки, 47, г. Харьков, 61103, Украина 
E-mail: lubenets@ilt.kharkov.ua 

Статья поступила в редакцию 16 июня 2017 г., опубликована онлайн 28 ноября 2017 г. 

Изучены анизотропия микротвердости монокристаллов чистого α-Ti, размерный эффект при индентиро-
вании монокристаллов, крупнозернистого (СG) чистого и нанокристаллического (NC) ВТ1-0 титана, а так-
же температурные зависимости микротвердости монокристаллов и СG Ti в интервале температур 77–300 К. 
Минимальное значение твердости выявлено при индентировании плоскости базиса (0001). Размерный эф-
фект четко проявляется при индентировании монокристалла мягкого высокочистого йодидного титана и 
наименее выражен в образце нанокристаллического титана ВТ1-0. Показано, что размерный эффект можно 
описать в рамках модели геометрически необходимых дислокаций (ГНД), которая следует из градиентной 
теории пластичности. Для каждого материала определены величина истинной микротвердости и другие па-
раметры модели ГНД. Температурная зависимость микротвердости согласуется с представлением о кон-
тролирующей роли рельефа Пайерлса в дислокационной термоактивированной пластической деформации 
чистого титана, что было ранее установлено и обосновано в макроскопических исследованиях на растяже-
ние в интервале низких температур. Оценены значения энергии активации и активационного объема дви-
жения дислокаций в деформированной области под индентором. 

Досліджено анізотропію мікротвердості монокристалів чистого α-Ti, розмірний ефект при індентуванні 
монокристалів, крупнозернистого (СG) чистого та нанокристалічного (NC) ВТ1-0 титану, а також 
температурні залежністі мікротвердості монокристалів і СG Ti в інтервалі температур 77–300 К. Мінімальне 
значення твердості виявлено при індентуванні площини базису (0001). Розмірний ефект чітко проявляється 
при індентуванні монокристала м’якого високочистого йодидного титану і найменше виражений у зразку 
нанокристалічного титану ВТ1-0. Показано, що розмірний ефект можна описати в межах моделі геомет-
рично необхідних дислокацій (ГНД), яка витікає з градієнтної теорії пластичності. Визначено величину 
істинної мікротвердості кожного матеріалу та інші параметри моделі ГНД. Температурна залежність 
мікротвердості узгоджується з уявленнями про контролюючу роль рельєфу Пайєрлса у дислокаційній 
термоактивованій пластичній деформації чистого титану, що було раніше установлено та обґрунтовано в 
макроскопічних дослідженнях на розтяг в інтервалі низьких температур. Проведено оцінку значень енергії 
активації та активаційного об’єму руху дислокацій в деформованій зоні під індентором. 

PACS: 62.25.+g Механические свойства наномасштабных систем; 
62.20.Qp Трение, трибология и твердость; 
68.35.Gy Механические свойства, поверхностная деформация. 

Ключевые слова: чистый α-титан, криопрокатка, анизотропия микротвердости, размерный эффект при 
индентировании, геометрически необходимые дислокации, температурная зависимость микротвердости, 
низкие температуры. 

1. Введение

Яркой особенностью поведения кристаллов с гекса-
гональной плотно упакованной (ГПУ) решеткой при 
деформации является анизотропия их механических 

свойств (упругости, пластичности, твердости). Анизо-
тропия играет определяющую роль в пластичности не 
только монокристаллов и крупнозернистых поликри-
сталлов, но и нанокристаллических материалов, что 
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связано с образованием текстуры в процессе дробле-
ния зерна методами интенсивной пластической дефор-
мации. Характер текстуры и динамика ее формирова-
ния зависят от степени неэквивалентности пласти-
ческих и прочностных свойств кристалла в разных 
кристаллографических направлениях. Это указывает 
на необходимость получения количественных данных 
о механических характеристиках монокристаллов в 
зависимости от их ориентации, что важно для понима-
ния особенностей деформации поликристаллических 
структур. 

В исследовании ориентационной зависимости твер-
дости крупнозернистого α-титана технической чистоты 
методом наноиндентирования в работе [1] обнаружено, 
что самой твердой является плоскость базиса, для кото-
рой твердость равна 2,73 ГПа. Это в два раза больше 
минимального значения твердости 1,34 ГПа, полученно-
го при индентировании зерна, плоскость базиса которо-
го составляла угол 90 ° с поверхностью образца. Мень-
шая, но тоже значительная анизотропия твердости была 
установлена при наноиндентировании α-зерен сплава 
Ti–6Al–4V [2]: 6,84 ГПа для плоскости, близкой к ба-
зисной, и 4,57 ГПа — минимальное значение твердости 
для зерна, плоскость базиса которого почти перпенди-
кулярна поверхности индентирования. В экспериментах 
по наноиндентированию монокристаллов титана чисто-
тою 99,999 [3] также выявлена анизотропия твердости, 
но в данном случае она небольшая. Минимальное зна-
чение показала плоскость базиса (1,6 ГПа), а макси-
мальное, равное 1,87 ГПа, — плоскость пирамиды 
(1011).  Средняя твердость поликристаллического об-
разца составляла 2,1 ГПа. 

Целью данной работы было изучение анизотропии 
микротвердости монокристаллов чистого α-Ti в изме-
рениях на трех кристаллографических плоскостях с 
малыми индексами: плоскость базиса и плоскости 
призмы первого и второго рода. Эти монокристаллы и 
образцы титана той же чистоты с крупным (CG) и на-
норазмерным (NC) зерном использованы для исследо-
вания зависимости величины микротвердости от раз-
мера отпечатка индентора (размерный эффект при 
индентировании), определены и проанализированы 
параметры модели размерного эффекта. Для выясне-
ния механизма пластической деформации под действи-
ем сосредоточенной силы была измерена микротвер-
дость монокристаллов при индентировании плоскостей 
базиса и призмы I рода и крупнозернистого образца 
чистого титана в интервале температур 77–300 К. 

2. Методика эксперимента 

2.1. Материал 

В данной работе исследованы моно- и поликристал-
лические образцы α-титана, который был получен в 
результате переплавки йодидного титана (далее чис-

тый титан). Монокристаллические образцы чистого 
титана вырезали из крупнозернистого прутка диамет-
ром 18 мм, полученного зонной электронно-лучевой 
плавкой заготовки йодидного титана. Материалом для 
поликристаллических CG и NC образцов чистого тита-
на служил переплавленный в дуговой печи йодидный 
титан (детали см. в [4]). Нанокристаллический титан со 
средним размером зерна ~35 нм был получен методом 
многократной прокатки при температуре ~77 К [5]. 
Пластина криопрокатанного Ti отжигалась при темпе-
ратуре 650 °С в течение 2 часов в вакууме 6,7∙10–3 Па. 
После этого рекристаллизационного отжига средний 
размер зерна составлял ~50 мкм. Из этой пластины был 
вырезан образец для микроиндентирования. 

Размерный эффект при индентировании изучен 
также на монокристалле высокочистого йодидного 
титана. Для измерения микротвердости несколько мо-
нокристальных образований были аккуратно механи-
чески отделены от прутка, полученного в процессе 
диссоциации йодида титана. Индентирование прово-
дили на поверхности, кристаллографическая ориента-
ция которой, судя по следам скольжения на ней, близ-
ка к плоскости (0001) [6]. 

Химический состав йодидного и чистого титана 
приведен в табл. 1. 

2.2. Приготовление образцов 

Индентируемая поверхность монокристалла йодид-
ного титана перед измерениями механической или хи-
мической обработке не подвергалась. Это означает, что 
полученные значения твердости не искажены допол-
нительно привнесенными дефектами структуры и ха-
рактеризуют сопротивление внедрению индентора ба-
зисной плоскости (0001) монокристалла наиболее 
чистого йодидного титана. 

Образцы чистого титана с поверхностями для инден-
тирования, близкими к кристаллографическим плоско-
стям, (0001) — базисная плоскость, (1100)  — призма 
I рода и (1120)  — призма II рода, были приготовлены 
из монокристальных фрагментов крупнозернистого 
прутка. Для получения среза необходимой ориентации 
фрагмент устанавливали соответствующим образом в 
устройстве для электроискровой резки, пользуясь рент-
генограммой обратной съемки по Лауэ. 

Образцы чистого титана имели следующие размеры: 
монокристаллы — площадь ~2,5×10 мм2, толщина 
~1,5 мм, CG и NC поликристаллы — площадь ~6×7 мм2, 

Таблица 1. Солержание примесей в титане, вес. % [7] 

Марка титана Fe C O2 N2 H2 
Йодидный титан 0,04 0,01 0,02 0,02 0,003 

Чистый титан 0,04 0,02 0,04 0,03 0,005 
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толщина ~2 мм. Поверхности образцов шлифовали на 
наждачной бумаге с разным размером абразивного зер-
на. Окончательную зеркально гладкую поверхность по-
лучали полировкой на мягкой замше и фетре с пастой 
ГОИ (основной компонент — двуокись хрома). Образец 
крупнозернистого титана был сошлифован на глубину 
~0,4 мм, чтобы избежать влияния на величину микро-
твердости газовых примесей, которые могли проникнуть 
в поверхностный слой из-за недостаточного вакуума в 
камере отжига. 

Шлифовка и полировка образца при подготовке его 
для исследования неизбежно изменяют дефектную 
структуру поверхностного слоя. При этом в образце 
формируется градиент механических свойств по глу-
бине, что можно обнаружить, в частности, при измере-
нии зависимости микротвердости от нагрузки на ин-
дентор. Этот эффект более существен для мягких 
металлов, но проявляется, хотя и в меньшей степени, в 
случае жестких материалов, так что при малых нагруз-
ках он имеет место и в измерениях на титане [7]. 

2.3. Индентирование 

Измерение микротвердости при комнатной темпера-
туре проводили на приборе ПМТ-3, а в интервале темпе-
ратур 77–300 К — на приборе со свободно подвешенным 
индентором, описанном в [8]. Нагрузку на индентор ме-
няли в пределах 0,05–2,2 Н, время выдержки под нагруз-
кой составляло 10 с. Микротвердость по Виккерсу вы-
числяли по формуле HV = 1,854 P/d2, где P — величина 
нагрузки на индентор, d — длина диагонали отпечатка. 

На приведенных ниже рисунках показаны значения 
микротвердости, усредненные не менее чем по 10 отпе-
чаткам индентора. Исключение представляют данные на 
графике для монокристалла йодидного титана, где от-
дельная точка отвечает одному измерению, что связано 
с небольшой площадью поверхности индентирования. 

3. Результаты и обсуждение 

3.1. Зависимость микротвердости от нагрузки на 
индентор — размерный эффект при индентировании 

Изучение влияния нагрузки на индентор на величину 
микротвердости HV(P) — первый этап в исследовании 
механических свойств материала методом микроинден-
тирования. Можно отметить, по крайней мере, три важ-
ных результата, которые следуют из этих измерений. Во-
первых, такой эксперимент позволяет выявить область 
нагрузок, в которой микротвердость остается практиче-
ски постоянной, — это так называемая истинная твер-
дость, значение, которое можно использовать для срав-
нения со свойствами других материалов или при 
изучении влияния различных факторов на свойства дан-
ного материала. Во-вторых, зависимость микротвердо-
сти от нагрузки (глубины внедрения индентора) может 
дать информацию о градиенте механических свойств по 

глубине исследуемого материала, поскольку дефектное, 
фазовое или примесное состояние поверхностного слоя и 
объема образца не обязательно идентичны. В-третьих, 
согласно [9], размерный эффект является следствием 
создаваемого в процессе индентирования, иными слова-
ми наведенного градиента пластической деформации в 
области отпечатка индентора, который может быть смо-
делирован с помощью геометрически необходимых дис-
локаций (ГНД). Анализ зависимости HV(P) (точнее, за-
висимости микротвердости от глубины внедрения 
индентора HV(h)) позволяет установить соответствие 
экспериментальных данных модели градиентной пла-
стичности [9–12] и определить параметры модели для 
исследуемого материала. 

Зависимости микротвердости от нагрузки на инден-
тор для изучаемых монокристаллов и поликристаллов 
титана показаны на рис. 1. Увеличение твердости при 
уменьшении нагрузки на индентор во всех случаях 
свидетельствует о единой природе этого эффекта, не-
зависимо от микроструктурного состояния не только 
объема, но и поверхностного слоя образцов. Последнее 
подтверждается наличием зависимости HV(P) для мо-
нокристалла йодидного титана, индентируемая по-
верхность которого перед измерениями механически 
не обрабатывалась. 

Как видно на рис. 1, зависимости HV(P) при Р = 
= 1,5–2,2 Н существенно ослабляются, асимптотиче-
ски приближаясь к постоянным величинам, так что 
значения микротвердости, полученные при нагрузке 

Рис. 1. Зависимости микротвердости от величины нагрузки на 
индентор, полученные при индентировании плоскости базиса 
(0001) монокристаллов йодидного титана [6] (1) и чистого 
титана (2), плоскости призмы ΙΙ рода (1120)  (3), плоскости 
призмы Ι рода (1100)  (4), поликристаллов [7] CG Ti-2 (5) и 
NC Ti-1 (6) чистого титана при Т = 300 К. Кривые проведены 
для удобства зрительного восприятия. 
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на индентор Р = 2,2 Н, можно рассматривать в каче-
стве количественных характеристик сопротивления 
локальной пластической деформации соответствую-
щих образцов. Ниже увидим, что для этой роли больше 
подходит величина HV0, определяемая из зависимости 
квадрата микротвердости от обратной глубины внедре-
ния индентора 2 (1/ ).VH h  

Значения HV(P = 2,2 Н) приведены в табл. 2. Высоко-
чистый йодидный титан показал наименьшую твердость 
во всем диапазоне нагрузок на индентор, а при Р = 2,2 Н 
HV = 0,52 ГПа. Это в два раза меньше твердости ба-
зисной плоскости монокристалла чистого титана 
(1,17 ГПа, табл. 2) и в три раза меньше, чем твердость 
плоскости (0001) монокристалла α-Ti чистотою 
99,999—1,6 ГПа [3]. 

Анизотропия микротвердости монокристаллов чис-
того титана проявилась в измерениях на трех кристал-
лографических плоскостях: индентирование плоскости 
базиса дало значение 1,17 ГПа, а параллельно ей — 
1,28 ГПа (призма I рода) и 1,22 ГПа (призма II рода). В 
работе [3] методом наноиндентирования было уста-
новлено, что в чистом α-титане твердость базисной 
плоскости меньше твердости плоскости пирамиды 
(1011)  примерно на 14%. 

Механические свойства титана очень чувствительны 
к примесям внедрения. Малые количества азота и ки-
слорода упрочняют титан и существенно изменяют ак-
тивность двойникования и систем скольжения. Экспе-
рименты по наноиндентированию отдельных зерен 
крупнозернистых поликристаллов α-титана технической 
чистоты и α-зерен сплавов Ti–Al показали, что анизо-
тропия твердости этих материалов отличается от анизо-
тропии твердости монокристаллов чистого титана. В 
титане технической чистоты минимальную твердость 
имели зерна, плоскость призмы первого рода (1100)  
которых была параллельна индентируемой поверхности 
образца, а максимальную — зерна с осью c [0001], пер-

пендикулярной поверхности [1,2,13–15]. Особенно ярко 
выражена анизотропия в α-зернах сплава Ti–6Al–4V: 
твердость поверхности, близкой к плоскости базиса, 
равна 6,84 ГПа, а минимальную твердость 4,57 ГПа по-
казали зерна с поверхностью, ориентированной ближе к 
плоскости призмы второго рода (1120)  [2]. Эти данные 
получены в опытах по наноиндентированию (индентор 
Берковича) при глубине внедрения, равной 300 нм. Ана-
логичную анизотропию показали измерения с использо-
ванием сферического индентора, но с меньшими значе-
ниями твердости: 2,4 ГПа для плоскости базиса и 1,9 
ГПа для призмы первого и второго рода при глубине 
внедрения, равной 450 нм [15]. 

Таким образом, изучение ориентационной зависи-
мости твердости кристаллов α-Ti показало, что в чис-
том титане самой мягкой является плоскость базиса 
(0001) ([3] и данная работа), а в техническом титане 
[1,13] и в сплавах Ti–6Al–4V [2,15] и Ti–7Al [14] она 
является самой твердой. Это различие пока трудно 
объяснить, поскольку при индентировании плоскости 
базиса сдвиговые напряжения в системах скольжения 
определяются соответствующими коэффициентами 
Шмида, которые не зависят от чистоты материала. Ре-
зультаты вычислений коэффициентов Шмида для 
плоскостей скольжения и двойникования при инденти-
ровании плоскостей (0001), (01 10)  и (1120)  имеются 
в работах [2,14]. При индентировании поверхности 
зерна, близкой к плоскости базиса, максимальный ко-
эффициент Шмида имела пирамидальная система 
скольжения [1213](1212)  — 0,312 и несколько мень-
ше базисная [2110](0001)  — 0,204. Для призматиче-
ской системы скольжения [2110](0110)  коэффициент 
Шмида почти на порядок меньше — 0,0372 [14]. Это 
означает, что призматическое скольжение практически 
не принимало участия в формировании отпечатка. В  
α-фазе сплавов Ti–Al в деформированной зоне под от-
печатком индентора наблюдались преимущественно 

Таблица 2. Параметры размерного эффекта при индентировании для монокристаллов и поликристаллов титана 

Образец HV(P = 2,2 Н), ГПа HV0, ГПа h*, мкм ρS, м–2 
Йодидный Ti, базис (0001) 0,52 0,33 20,5 4∙1013 

Чистый Ti 
Базис (0001) 1,17 1,03 2,94 2,8∙1014 

Призма I (1100)  1,29 1,03 3,76 2,2∙1014 
Призма II (1120)  1,22 1,13 2,85 2,9∙1014 

CG Ti-2 [7] 2,07 1,81 1,84 4,5∙1014 
NC Ti-1 [7] 3,06 2,7 1,55 5,3∙1014 

ВТ1-0 [24] 
Крупнозернистый 1,38 1,22 2,8 2,9∙1014 

е = –0,6 2,35 2,32 0,2 4,2∙1015 
е = –1,3 2,70 2,70 0,09 9∙1015 

П р и м е ч а н и е: e — деформация сжатия при криопрокатке (Т ≈ 77 К) 
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дислокации с вектором Бюргерса b = 〈c + a〉 и в мень-
шей степени дислокации с вектором Бюргерса b = 〈a〉 
[2,14]. Этим можно объяснить высокую твердость ба-
зисной плоскости. Дислокационная картина в области 
отпечатка индентора в чистом α-титане не исследова-
на. Можно предположить, что отмеченное различие 
обусловлено степенью активности систем скольжения, 
зависящей от чистоты [16], и их относительным вкла-
дом в локальное упрочнение. Большую определен-
ность в данном вопросе могло бы дать изучение ориен-
тационной зависимости твердости в монокристаллах 
технического титана и сплавов Ti–Al (чтобы сравни-
вать с результатами индентирования монокристаллов 
чистого титана) и при индентировании отдельных зе-
рен крупнозернистого чистого титана (чтобы сравни-
вать с данными, полученными на поликристаллах при-
месного титана). Тем самым было бы установлено 
влияние чистоты на активность систем пластического 
сдвига в монокристаллах и границ зерен (которое не 
исключено) в случае измерений твердости зерен в по-
ликристаллах. 

Для описания зависимости твердости кристалличе-
ских материалов от глубины внедрения индентора в 
[12] использована и развита предложенная ранее про-
стая модель ГНД [17,18]. В рамках этой модели связь 
между микротвердостью и глубиной внедрения инден-
тора описывается следующим выражением [12]: 

 
*

0
1V

V

H h
H h

= + , (1) 

где HV0 — твердость в отсутствие геометрически не-
обходимых дислокаций, т.е. при * ,h h  когда гради-
ент деформации под отпечатком индентора не влияет 
на величину твердости (в литературе для этой величи-
ны используются названия макроскопическая [19], ис-
тинная или классическая твердость [20]), *h  — харак-
терная длина, которая зависит от формы индентора, 
модуля сдвига, плотности статистически накопленных 
дислокаций (СНД) ρS и характеризует зависимость 
твердости от глубины внедрения индентора. Выраже-
ния для HV0 и *h  имеют вид 

 0V sH CM b= αµ ρ , (2) 

 
2

* 2 2

0

81 tg
2 V

h b
H

 µ
= α θ  

, (3) 

где C = 3 — коэффициент Тейбора в соотношении меж-
ду твердостью и напряжением течения в экспериментах 
на растяжение при представительной деформации 

 3
rVH ε= σ  (εr = 0,076 для пирамиды Виккерса), M — ко-

эффициент Тейлора, который связывает нормальное rεσ  
и сдвиговое rετ  напряжения в системе скольжения 

r r
Mε εσ = τ  (в [12] в формулах (2) и (3) принято 
3,M =  для поликристаллического металла с ГЦК ре-

шеткой M = 3,06), α — постоянная порядка единицы, 
зависящая, в частности, от вида пространственной 
структуры массива СНД и ГНД и уровня силового взаи-
модействия между подвижными дислокациями и дисло-
кациями этого массива [21–23] (в [12] принято α ≈ 0,5), 
μ — модуль сдвига, b — модуль вектора Бюргерса ак-
тивных дислокаций (в α-Ti b = 2,95∙10–10 м), θ — угол 
между поверхностью образца и поверхностью индентора 
(для пирамиды Виккерса θ = 22 °). Из (3) видно, что 

* 1/ Sh ∝ ρ . Истинная твердость HV0 зависит от общей 
плотности статистически накопленных дислокаций, т.е. 
присутствовавших в материале до индентирования (ис-
ходных дислокаций) и дислокаций, образованных в про-
цессе индентирования. СНД в изученных образцах α-ти-
тана, очевидно, так же, как и в α-фазе сплава Ti–6Al–4V 
[2], представляют собою совокупность дислокаций с 
векторами Бюргерса b = 〈c + a〉 и b = 〈a〉, а плотность ρS и 
соотношение дислокаций с разными векторами Бюргер-
са являются функцией ориентации индентируемой по-
верхности монокристалла (значений коэффициентов 
Шмида), в случае поликристалла зависят от особенно-
стей его микроструктуры. 

На рис. 2 показаны данные рис. 1, перестроенные в 
соответствии с формулой (1). Величины истинной твер-
дости HV0 и характерной длины *h  для каждого образца 
были определены из графиков в координатах 2 (1/ ).VH h−  
Эти значения включены в табл. 2. Истинная твердость 
HV0 каждого образца меньше измеренной величины HV 
(Р = 2,2 Н), поскольку она получена экстраполяцией 
зависимости 2 (1/ )VH h  на h = ∞. На рис. 2 видно хорошее 
согласие всего набора экспериментальных данных с 
формулой (1): зависимости 2

0( / ) (1/ )V VH H h−  линейны 

Рис. 2. Зависимости микротвердости монокристаллов и 
поликристаллов титана (данные рис. 1) от глубины внедре-
ния индентора согласно формуле (1). 1 — йодидный Ti, 
(0001); чистый Ti: 2 — (0001), 3 — призма ΙΙ (1120) , 4 — 
призма Ι (1100) , 5 — поликристалл CG Ti-2, 6 — поликри-
сталл NC Ti-1. Т = 300 К. 
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и ослабляются при увеличении прочности материала, 
что соответствует выражению (3): 2*

0(1/ ) .Vh H∝  
Характерная длина *h  в образцах чистого титана, 

как видно в табл. 2, мало зависит от микроструктурного 
состояния, изменяясь в пределах от 1,55 до 3,76 мкм. В 
самом мягком монокристалле йодидного титана она 
существенно больше и равна 20,5 мкм. Данные работы 
[24] также показывают, что размерный эффект ярче вы-
ражен в отожженном крупнозернистом титане ВТ1-0 

*(h  = 2,8 мкм) по сравнению с прочными ультрамелко-
зернистым и нанокристаллическим образцами, в кото-
рых *h  ≈ 0,1–0,2 мкм. Отметим, что это значение на 
порядок меньше, чем в чистом нанокристаллическом 
титане (см. табл. 2). Примеси внедрения в титане техни-
ческой чистоты повлияли не только на размерный эф-
фект при индентировании, но и на степень упрочнения в 
результате измельчения зерна при криопрокатке. Это 
видно при сопоставленении величины микротвердости 
HV(P = 2,2 Н) образцов в нанокристаллическом состоя-
нии (табл. 2): 2,7 ГПа — технический титан и 3,06 ГПа 
— чистый титан. Однако эти образцы показали одина-
ковые значения истинной микротвердости — 2,7 ГПа. 
Данный вопрос, а именно более сильное зернограничное 
упрочнение чистого титана по сравнению с титаном 
ВТ1-0, требует дальнейшего исследования. 

Выражения (2) и (3) позволяют оценить плотность 
статистически накопленных дислокаций в инденти-
руемом материале, используя значение параметра *h : 

 2
*

3 1 tg
2S bh

ρ = θ . (4) 

Вычисленные значения Sρ  для монокристаллов и 
поликристаллов титана приведены в табл. 2. Видно, что 
они находятся в разумных пределах для деформирован-
ных материалов: минимальная плотность СНД Sρ  = 
= 4∙1013 м–2 в самом мягком йодидном кристалле, а са-
мая большая в чистом NC титане Sρ  = 5,3∙1014 м–2. 
Оценки плотности СНД в ультамелкозернистом и на-
нокристаллическом титане ВТ1-0 дали значения Sρ  
примерно на один порядок больше, что близко к пре-
дельно возможной величине ~1016 м–2. 

В соотношении (4) видно, что параметр *h  не явля-
ется константой материала, а однозначно связан с 
плотностью статистически накопленных дислокаций: 
он тем меньше, чем больше плотность СНД. 

Плотность ГНД под отпечатком индентора пропор-
циональна градиенту деформации (γ/d) (γ — средняя 
деформация сдвига, d — локальная длина поля дефор-
мации, которая в случае вдавливания индентора по по-
рядку величины равна диаметру отпечатка) [9]. Под от-
печатком индентора ее можно оценить по формуле [12] 

 23 tg
2

1
G bh

= θρ , (5) 

Согласно модели [12], СНД и ГНД в совокупности 
(суммарная плотность дислокаций   )t S Gρ = ρ + ρ  оп-
ределяют деформационное упрочнение материала под 
отпечатком индентора и оно, деформационное упроч-
нение, тем больше, чем меньше глубина отпечатка, как 
это видно из выражения (5)*. За размерный эффект при 
индентировании ответственна эволюция массива гео-
метрически необходимых дислокаций при внедрении 
индентора в материал. 

Экспериментальные данные частично согласуются с 
выражением (3), согласно которому между величинами 

*h  и 2
0( / )VHµ  в модели ГНД [12] для данного кон-

кретного материала предсказывается линейная связь. На 
рис. 3 видно, что такая связь действительно реализуется 
как для чистого титана в довольно широких пределах 
изменения *h , так и для титана ВТ1-0 (вставка на 
рис. 3): 3 2*

0(мкм) 1,28 1,69 10 ( / )Vh H−= + ⋅ µ  — чистый 
титан, включая монокристалл йодидного титана, 

3 2*
0(мкм) 0,69 4,18 10 ( / )Vh H−= − + ⋅ µ  — титан ВТ1-0. 

Отсюда получаются значения α, равные 0,53 и 0,83 со-
ответственно, что находится в пределах допустимой для 
этого коэффициента величины, а разница в величине 
может быть связана с особенностями пространственной 
дислокационной архитектуры под индентором в чис-
том и в техническом титане. Наличие свободного чле-
на в теоретическом соотношении (3) не предусмотре-
но, а его появление в экспериментальных зависимостях 
пока не ясно. 

Отметим, что упрочнение материала под индентором 
связано, очевидно, не только с формированием массива 
СНД, но и с возможным двойникованием. Так, в работе 
[14] в окрестности отпечатков наблюдались двойники 
растяжения в сплаве Ti–7Al при индентировании сфе-
рическим индентором зерен, плоскость призмы I рода 
которых была параллельна поверхности образца. Боль-
шее значение HV(P = 2,2 ГПа) для плоскости (1100)  в 
наших измерениях по сравнению с другими плоскостя-
ми (табл. 2) может быть обусловлено наличием двойни-
ковых границ, которые являются сильными препятст-
виями для скользящих дислокаций. 

3.2. Температурная зависимость микротвердости 

В работе [4] изучены закономерности пластической 
деформации поликристаллов чистого α-титана в экспе-
риментах на растяжение в широкой области темпера-
тур (0,5–450 К). Анализ полученных данных позволил 
авторам прийти к заключению, что основным физиче-
ским фактором, определяющим кинетику пластическо-
го течения этого материала, является термически акти-

*  Выражение (5) не соответствует измерениям, когда глубина отпечатка становится меньше 1 мкм [25,26]. По этой причине 
данные о микротвердости при нагрузке на индентор 0,05–0,1 Н на графиках рис. 1–3 не приведены. 
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вированное преодоление дислокациями барьеров Пай-
ерлса. Рассмотрим результаты исследования зависи-
мости микротвердости кристаллов чистого титана от 
температуры в интервале 77–298 К в рамках тех же 
представлений о термоактивированном движении дис-
локаций в рельефе Пайерлса по механизму зарожде-
ния, расширения и аннигиляции парных перегибов 
[27], которые использованы в работе [4]. В этом случае 
для энергии активации движения дислокаций при уме-
ренно высоком эффективном сдвиговом напряжении 

*τ  получено выражение 

 
5/4

*
*( ) 0,5  1c

P
U U

 τ
τ = − τ 

, (6) 

где 0,5Uc имеет величину порядка энергии единичного 
дислокационного перегиба, Pτ  — напряжение Пайер-
лса. Зависимость активационного объема процесса 
пластической деформации от температуры имеет вид 

 ( )
1/5

* 0

0,55   
4

c

PT

UdU TV T
Td

  = =     τ  τ
. (7) 

Здесь Т0 = 0,5Uc/kA, k — постоянная Больцмана, A = 
= ln(έ0/έ), έ0 и έ — предэкспоненциальный множитель 
в уравнении Аррениуса и скорость деформации соот-
ветственно. 

На рис. 4 показаны зависимости истинной твердо-
сти от температуры HV(T), т.е. полученные при нагруз-
ке на индентор P = 2,2 Н, для трех образцов: крупно-
зернистого поликристалла CG Ti-2 [7] (рис. 4(а)) и 
двух монокристаллов, ориентированных для инденти-
рования плоскостей с малыми индексами: плоскости 
базиса (0001) и плоскости призмы I рода (1100)  

(рис. 4(б)). Линии, проведенные на рис. 4(б) через экс-
периментальные точки, отвечают простой линейной 
аппроксимации и не имеют физического смысла. При 
уменьшении температуры от комнатной до температу-
ры жидкого азота рост микротвердости составил ≈84% 
для плоскости базиса, сильная зависимость HV(T) по-
лучена также при индентировании призмы Ι рода и 
поликристалла CG Ti-2 — увеличение микротвердости 
в 1,8 раза и на 60% соответственно. Это согласуется с 
представлениями о термоактивированном характере 
пластической деформации материала под индентором. 

Температурная зависимость предела текучести τ0(Т) 
в области низких температур при условии торможения 
дислокаций барьерами Пайерлса согласно теории [27] 
имеет вид [4] 

 ( )0

4/5

0
     1 –  i P

TТ
T

 
τ = τ

 
 
 

+ τ  


, (8) 

где τi — дальнодействующая компонента предела те-
кучести, зависящая от температуры в меру модуля 
сдвига. Перепишем соотношение (8) для температур-
ной зависимости микротвердости, учитывая аргумен-
ты, изложенные в [24,28] относительно связи между 

Рис. 3. Соотношение между характерной длиной *h  и безраз-
мерным параметром (μ/HV0)2 согласно выражению (3) для 
чистого титана, включая йодидный Ti; на вставке — данные 
для титана ВТ1-0. *h  и HV0 из табл. 2, μ = С66 = 35,2 ГПа [29]. 

Рис. 4. Температурные зависимости истинной микротвердости 
HV(P = 2,2 ГПа) крупнозернистого образца CG Ti-2 (а) и моно-
кристаллов чистого титана, ориентированных для индентиро-
вания плоскостей базиса (1) и призмы первого рода (2) (б). 
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микротвердостью и напряжением течения при пред-
ставительной деформации: 

 ( )
4/5

*

0
   1 –  

VcV
TH Т H
T

 
= 

 



 




, (9) 

где * ,V V ViH H H= −  ViH  — компонента микротвердо-
сти, температурную зависимость которой определяет 
поведение модуля сдвига μ(T), VcH  — эффективная 
компонента микротвердости при Т = 0 К. 

Аппроксимация экспериментальных данных фор-
мулой (9) может быть осуществлена, если известна 
температурная зависимость компоненты микротвердо-
сти ViH , которая в эксперименте не определяется и 
относительно которой можно сделать лишь некоторые 
предположения. Очевидно, по величине при комнат-
ной температуре она не может быть больше значения 
HV0 (табл. 2). Для упрощения анализа примем, что 

ViH (298 К) = HV0, а температурная зависимость ком-
поненты ( )ViH T  определяется температурной зависи-
мостью модуля сдвига в системе {1010} 1120 ,〈 〉  яв-
ляющейся основной системой скольжения в α-титане. 
Температурные зависимости упругих модулей в титане 
получены в работе [29], откуда возьмем данные для 
модуля сдвига μ(T) = C66(Т) в системе {1010} 1120 .〈 〉  

На рис. 5(а) показаны зависимости от температуры 
величин HV, *,VH  ViH  в интервале 77–298 К для круп-
нозернистого поликристалла CG Ti-2, где значения 
компоненты ( )ViH T  вычислены по формуле 

 ( ) ( ) ( ) ( )0 66 66 298 К / 298 КVi VH T H C T C= . (10) 

Эта же формула использована для определения зна-
чений ( )ViH T  в монокристаллах, а соответствующие 
зависимости * ( )VH T  представлены на рис. 5(б). 

Кривые на рис. 5 отвечают аппроксимации экспери-
ментальных зависимостей * ( )VH T  уравнением (9). Па-
раметры аппроксимации приведены в табл. 3. Оценка 
параметров Uc выполнена с использованием значений Т0 
при условии, что А = 18, согласно [4]. Среднее по трем 
образцам значение 0,5 Uc ≈ 0,83∙10–19 Дж ≈ 0,52 эВ, что 
близко к оценке этой величины, полученной в [4] 
0,75∙10–19 Дж ≈ 0,48 эВ при исследовании низкотемпера-
турной пластичности чистого α-титана в режиме растя-

жения и сравнимо с энергией одиночного перегиба Uk ≈ 
≈ 0,56∙10–19 Дж, согласно работе [30]. 

Данные табл. 3 позволяют оценить величину акти-
вационного объема процесса пластической деформа-
ции материала под действием сосредоточенной силы 
при индентировании. Для этого в формуле (7) напря-
жение Pτ  заменим величиной Vc

H  = CM τP согласно 
соотношению Тейбора между микротвердостью и на-
пряжением течения r r

Mε εσ = τ  (см. формулу (2)): 

Рис. 5. Температурные зависимости истинной микротвердо-
сти HV (2,2 ГПа) (1), составляющих HVi (2) и *

VH  (3) поли-
кристалла CG Ti-2 (а) и составляющей *

VH  монокристаллов, 
ориентированных для индентирования плоскостей базиса (1) 
и призмы первого рода (2) (б). Кривые проведены согласно 
соотношению (9), параметры кривых включены в табл. 3. 

Таблица 3. Параметры аппроксимации уравнением (9) данных по зависимости микротвердости от температуры монокри-
сталлов α-Ti при индентировании плоскости базиса (0001), плоскости призмы Ι рода (1100)  и поликристалла CG Ti-2 

Образец HVc, ГПа T0, К Uc, Дж (эВ) V (298 К), b3 
Базис (0001) 1,46 329 1,63∙10–19 (1,02) 82 (25) 

Призма I (1100)  2,9 360 1,78∙10–19 (1,1) 42 (13) 
CG Ti-2 1,33 317 1,57∙10–19 (0,98) 125 (25) 

П р и м е ч а н и е: Значения активационного объема, указанные в скобках, вычислены при условии C = 3, M = 3,06. 
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В табл. 3 внесены (в скобках) оценки активационного 
объема при  комнатной температуре для трех образцов 
при условии, что коэффициенты Тейбора С = 3 и Тейло-
ра М = 3,06. Здесь необходимо сделать следующее заме-
чание. Во-первых, указанная величина коэффициента 
Тейлора относится к определению среднего значения 
сдвигового напряжения в системе скольжения беспоря-
дочно ориентированного поликристаллического образ-
ца, исходя из величины нормального напряжения тече-
ния (или напряжения, отвечающего пределу текучести). 
В случае монокристалла соотношение между нормаль-
ным и сдвиговым напряжениями определяется соответ-
ствующим коэффициентом Шмида, обратная величина 
которого равна коэффициенту М. При оптимальном 
значении М = 2 имеем максимальное сдвиговое напря-
жение в действующей системе скольжения. Во-вторых, 
коэффициент Тейбора С ≈ 3 характеризует соотношение 
между твердостью и нормальным напряжением течения 
при представительной деформации или пределом теку-
чести упруго пластического изотропного материала, 
например такого, как беспорядочно ориентированный 
мелкозернистый поликристалл. В реальной ситуации, в 
случае монокристаллов и крупнозернистых поликри-
сталлов, коэффициент С существенно больше 3. Так, 
согласно данным работы [31], где приведена кривая де-
формации для поликристалла α-титана, аналогичного по 
чистоте и микроструктуре образцу CG Ti-2, напряжение 
течения при комнатной температуре и деформации 7,6% 

7,6σ ≈  120 МПа. Если в качестве величины твердости 
принять значение HV0 = 1,81 ГПа (см. табл. 2), то отно-
шение 0 7,6/ 1,81/0,12 15.VH σ = ≈  

Для приближенных оценок величины активацион-
ного объема по формуле (11) в образце CG Ti-2 при-
мем М = 3,06, в монокристаллах М = 2, а С = 15 в 
обоих случаях (деформационные кривые для моно-
кристаллов отсутствуют). Вычисленные значения ак-
тивационных объемов приведены в табл. 3. Актива-
ционный объем для образца CG Ti-2 по порядку 
величины близок к полученному на основе скорост-
ной чувствительности деформирующего напряжения 
или по данным релаксации напряжений для подобно-
го материала в работе [4]; аналогичные макроскопи-
ческие исследования для монокристаллов, как отме-
чено выше, отсутствуют. 

Таким образом, эксперименты по микроиндентирова-
нию показали, что анизотропия микротвердости моно-
кристаллов чистого α-титана заметно меньше, чем уста-
новленная при наноиндентировании отдельных зерен 
крупнокристаллических образцов титана коммерческой 
чистоты и зерен α-фазы сплава Ni-6Al-4V. Минимальное 
значение твердости в чистом титане обнаружено при 

индентировании плоскости базиса, что согласуется с 
данными работы [3], в то время как в титане меньшей 
чистоты или упомянутом сплаве эта плоскость самая 
твердая [1,2,13,15]. 

Размерный эффект при индентировании в изучен-
ных образцах титана соответствует модели геометри-
чески необходимых дислокаций. Наиболее ярко он 
проявился в самом мягком монокристалле йодидного 
титана и наименее выражен в самом прочном образце 
нанокристаллического титана ВТ1-0. 

Анализ температурной зависимости микротвердости 
монокристаллов и крупнозернистого поликристалла в 
интервале температур 77–300 К показал, что ее можно 
непротиворечиво описать на основе модели термоакти-
вированного движения дислокаций в рельефе Пайерлса. 
Это согласуется с выводами макроскопических иссле-
дований кинетики пластической деформации чистого α-
титана при низких температурах [4,32]. 

Авторы искренне благодарны Н.В. Исаеву за полез-
ное обсуждение и замечания по тексту рукописи. 
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Micromechanical properties of single crystals  
and polycrystals of pure α-titanium:  

anisotropy of microhardness, size effect,  
effect of the temperature (77–300 K) 

S.V. Lubenets, A.V. Rusakova, L.S. Fomenko,  
and V.A. Moskalenko 

Anisotropy of microhardness of pure α-Ti single crys-
tals, indentation size effect in single crystals, course 
grained (CG) pure and nanocrystalline (NC) VT1-0 tita-

nium, and the temperature dependences of microhard-
ness of single crystals and CG Ti in the temperature 
range 77–300 K have been studied. Minimum value of 
hardness was revealed when indenting into the basal 
plane (0001). The indentation size effect (ISE) appeared 
clear at the indentation of the soft high purity iodide tita-
nium while it is the least pronounced in the nano-
crystalline VT1-0 titanium sample. It has been demon-
strated that the ISE can be described in the geometrically 
necessary dislocations model (GND) following from the 
theory for strain gradient plasticity. The true value of 
hardness of all materials and others parameters of the 
GND model have been determined. The temperature de-
pendence of microhardness well agrees with the notion 
on the controlling role of Peierls relief in the thermally 
activated dislocation plastic deformation of pure titanium 
as it has been demonstrated and well-grounded before at 
the macroscopic tensile investigations at the low temper-
ature range. The activation energy and activation volume 
of dislocation motion in the strained region beneath in-
denter have been estimated. 

PACS: 62.25.+g Mechanical properties of nanoscale 
materials; 
62.20.Qp Friction, tribology, and hardness; 
68.35.Gy Mechanical properties, surface 
strains. 

Keywords: pure α-titanium, single crystals, cryorolling, 
anisotropy of microhardness, indentation size effect, ge-
ometrically necessary dislocations, temperature depend-
ence of microhardness, low temperatures. 
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