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Механические свойства нитевидных  
кристаллов HfB2 

Методом наноиндентирования исследовано механическое пове-
дение нитевидных кристаллов HfB2 диаметром 10–20 мкм в направленно арми-
рованной керамике LaB6–HfB2. Для сравнения был испытан массивный монокри-
сталл HfB2 (0001) диаметром 5 мм. Для обоих образцов наблюдался резкий упру-
гопластический переход при внедрении индентора (pop-in), вызванный зарожде-
нием дислокаций в предварительно свободной от дислокаций области под отпе-
чатком. Показано, что для нитевидного кристалла HfB2 в армированной кера-
мике LaB6–HfB2 критическая нагрузка упругопластического перехода в два раза 
выше, чем для массивного монокристалла HfB2, а максимальное сдвиговое на-
пряжение, при котором происходит зарождение первой дислокационной петли в 
нитевидном кристалле HfB2, приближается к теоретической прочности на 
сдвиг. Наблюдаемый эффект вызван более высоким структурным совершенст-
вом нитевидных кристаллов по сравнению с массивным образцом. Твердость и 
модуль упругости нитевидного кристалла HfB2 выше, чем для массивного моно-
кристалла на 10 и 3 % соответственно.  
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ВВЕДЕНИЕ 

Огромный интерес к механическому поведению материалов 
на наноуровне стимулировал развитие новых подходов к механическим ис-
пытаниям, которые пригодны для образцов с размерами от нескольких мик-
рометров до нескольких десятков нанометров [1–3]. Проведенные исследова-
ния указывают на то, что прочность материалов растет с уменьшением раз-
меров образца. Однако разработанные методы деформирования миниатюр-
ных образцов (например, растяжение образцов микронного размера, полу-
ченных с применением фокусированного ионного пучка [1]) чрезвычайно 
сложны с экспериментальной точки зрения, представляют серьезные пробле-
мы при анализе экспериментальных данных и применимы только к пластич-
ным материалам (металлам). Альтернативным подходом к исследованию 
механического поведения материалов на наноуровне является метод наноин-
дентирования [4]. В этом случае уменьшаются не размеры образца, а размер 
локально деформируемой области. Высокая локальность метода наноинден-
тирования позволяет реализовать ситуацию, когда размер деформированной 
области намного меньше среднего расстояния между дислокациями в образ-
це. Метод наноиндентирования не требует изготовления образцов миниатюр-
ных размеров и сложной формы и применим к хрупким материалам. 

Наноиндентирование широко применяли для исследования механического 
поведения монокристаллов металлов. Самой интересной особенностью меха-
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нического поведения монокристаллов металлов на наноуровне является рез-
кий упругопластический переход (pop-in), вызванный зарождением дислока-
ций в ранее свободной от дислокаций области под отпечатком при сдвиговых 
напряжениях, близких к теоретической прочности на сдвиг [5–8]. Таким об-
разом, наноиндентирование при сверхмалых глубинах отпечатков позволяет 
исключить влияние дислокаций и исследовать механические свойства мате-
риалов с квазисовершенной кристаллической решеткой. Механическое пове-
дение на наноуровне монокристаллов тугоплавких соединений исследовано 
значительно слабее. В настоящее время методом наноиндентирования отно-
сительно хорошо исследовано механическое поведение на наноуровне только 
монокристаллов сапфира [9–11] и окиси магния [12–13]. Для диборидов пе-
реходных металлов образование pop-in наблюдали только для поликристал-
лического ZrB2 [14].  

В представленной работе впервые изучено механическое поведение ните-
видных кристаллов HfB2 методом наноиндентирования. Испытания проводи-
ли на поперечных срезах монокристаллов диборида гафния диаметром 10–
20 мкм в направленно закристаллизированном эвтектическом керамическом 
композите LaB6–HfB2. Для сравнения был также испытан массивный моно-
кристалл HfB2 (0001) диаметром 5 мм. Для изучения механического поведе-
ния монокристаллов диборида гафния была применена приставка для непре-
рывного контроля жесткости контакта (continuous stiffness measurement 
(CSM)) в процессе внедрения индентора. Это позволило получать в результа-
те испытаний не только кривые нагрузка–перемещение вершины индентора, 
но и среднее контактное давление (СКД)–перемещение. 

ЭКСПЕРИМЕНТ 

Направленно армированные композиты выращивали способом безтигель-
ной зонной плавки неспеченых пористых прессовок [15]. В качестве исход-
ных использовали порошки HfB2 и LaB6 Донецкого завода химреактивов с 
чистотой 98 % (по массе) и средним диаметром частиц ~ 4 мкм. Смеси по-
рошков LaB6–HfB2 в эвтектическом соотношении [16, 17] готовили семи-
кратным протиранием через сито с размером ячеек 50 мкм. В качестве пла-
стификатора использовали 2,5 %-ный водный раствор поливинилового спир-
та. Длинномерные заготовки диаметром 10 мм и длиной 145 мм прессовали 
на гидравлическом прессе под давлением 50 МПа и сушили в вакуумном 
шкафу при 100 °C. После сушки образцы помещали в модифицированную 
высокочастотную установку Кристалл 206 с индукционным нагревом. Стер-
жень закрепляли в нижний держатель, в верхнем – фиксировали затравку с 
заданной кристаллографической ориентацией. Для выращивания направлен-
но закристаллизированных композитов в качестве затравки использовали 
монокристалл LaB6 с кристаллографической ориентацией <100>, для получе-
ния массивного монокристалла диборида гафния – монокристалл HfB2 с кри-
сталлографической ориентацией <0001>. Зонную плавку проводили в атмо-
сфере гелия при избыточном давлении 1 атм. Кристаллы композитов LaB6–
HfB2 и массивного монокристалла HfB2 выращивали со скоростью 2 мм/мин. 

Выращенные кристаллы композита LaB6–HfB2 и монокристалла HfB2 раз-
резали на электроэрозионном станке на пластины диаметром 5 мм и высотой 
2 мм в поперечном к выращиванию направлению, которое отвечает плоско-
сти (100) матричной фазы LaB6 для композитов и базисной плоскости (0001) 
для массивного монокристалла HfB2. Поверхность образцов подготавливали 
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к испытаниям тонкой механической полировкой с использованием оборудо-
вания фирмы “Buehler” (США).  

Растровая электронная микроскопия поверхности образцов, микроанализ 
фаз и изучение структуры материала в локальных участках проведены на 
сканирующем микроскопе Zeiss EVO 50XVP (фирмы “Zeiss”, Германия), 
укомплектованном энергодисперсионным анализатором IncaPentaFet 450, 
позволяющим выполнять количественный анализ элементного состава пробы 
в диапазоне от бора до урана с чувствительностью близкой 0,1 %, а также 
детектором отраженных электронов HKL Cannel 5 фирмы “Oxford 
Instruments” (Великобритания). 

Механические испытания проводили на приборе Nano Indenter G200, 
укомплектованном приставкой CSM (“Agilent Technologies”, США). Приме-
няли индентор Берковича с радиусом затупления около 230 нм. Нагрузка на 
индентор росла до тех пор, пока не была достигнута глубина 200 нм. Это 
соответствовало нагрузке ∼ 20–25 мН. Нагрузку на индентор увеличивали 

таким образом, чтобы скорость деформации в отпечатке 
dt
dh

h
1=ε&  (h – пере-

мещение вершины индентора) была постоянной и равной 0,05 с–1. Испытания 
проводили с применением приставки CSM, позволяющей контролировать 
зависимость твердости и модуля упругости от глубины отпечатка [18]. На 
образце LaB6–HfB2 отпечатки наносили в нитевидные кристаллы HfB2 диа-
метром 10–20 мкм (рис. 1, а).  

 

 
а 

 
б 

 
в 

Рис. 1. Изображение поверхности образца эвтектического композита LaB6–HfB2 в отра-
женных электронах, светлые и темные участки – соответственно зерна HfB2 и LaB6 (а); 
текстура зерен LaB6–HfB2 (б), центры деформаций в образце LaB6–HfB2 обозначены 
стрелками (в).  
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РЕЗУЛЬТАТЫ 

Структурные исследования 

Микроструктура композитов представляет собой матрицу из LaB6, в кото-
рой расположены тонкие волокна монокристалла HfB2 диаметром около 0,5–
1 мкм (см. рис. 1, а). Иногда встречаются и более крупные включения HfВ2 
размером до 10–20 мкм, на которых и проводили наноиндентирование. 

По данным просвечивающей  электронной микроскопии (ПЭМ), получен-
ным авторами в предыдущих работах [19, 20], в диборидных волокнах на-
правленно армированных композитов LaB6–MeB2 дислокации не выявляют-
ся, что указывает на их высокое структурное совершенство. Дислокации в 
волокнах MeB2 появлялись только после пластической деформации армиро-
ванных композитов при температурах выше 1200–1400 °С [19]. 

Методом растровой электронной микроскопии (см. рис. 1, а) показано, что 
размер крупных зерен HfB2 достигает 10–20 мкм, что достаточно для наноин-
дентирования. Для таких зерен методом рентгеноспектрального анализа [21] 
удалось определить химический состав, который оказался близким к стехио-
метрическому (табл. 1). Основная масса нитевидных армирующих кристал-
лов HfB2 имеют диаметр ∼ 400 нм. Их индентирование и проведение кор-
ректного микроанализа затруднено. 

Таблица 1. Содержание элементов в участках, показанных на рис 1, а 

Содержание элементов, % (по массе) Участок  
B La Hf 

1 30,3 69,7 – 
2 30,9 68,9 0,2 
3 30,8 69,2 – 
4 10,3 – 89,7 
5 12,0 – 88,0 
6 11,6 – 88,4 

 
Текстура поверхности образца исследована методом дифракции отражен-

ных электронов [22] (см. рис. 1, б). Исходя из ориентационного треугольника 
(см. вставку на рис. 1, б), образец текстурирован в кристаллографическом 
направлении <001>, т. е. ориентация блика к ориентации ростовой поверхно-
сти. На светлых участках из-за размытия дифракционных линий невозможна 
идентификация кристаллографического направления. На рис. 1, в видно, что 
максимальная деформация решетки кристаллов наблюдается в месте укола 
пирамидой Виккерса (стрелка 1) и в местах скопления нитевидных кристал-
лов HfB2 (стрелка 2). Следовательно, светлые участки на рис. 1, б и в соответ-
ствуют максимальным деформациям (напряжениям) в образце. Черные линии 
обозначают большеугловые границы зерен, состоящие из структур LaB6 и 
HfB2, между которыми имеются малоугловые границы. При этом напряжения 
на границах отсутствуют.  

Механическое поведение массивного монокристалла HfB2 (0001)  
на наноуровне  

Чтобы выявить особенности механического поведения нитевидных кри-
сталлов HfB2 в армированном композите LaB6–HfB2, сначала рассмотрим 
механическое поведение и механические свойства массивного монокристалла 
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HfB2. Проведенные исследования механических характеристик показали, что 
твердость монокристалла HfB2 (0001) в диапазоне глубин 100–200 нм равна 
30,8±0,8 ГПа (табл. 2). Модуль упругости диборида гафния равен 
579±11 ГПа. Литературные данные по модулю упругости монокристалла 
диборида гафния отсутствуют. Известно только, что для керамического об-
разца HfB2, полученного спеканием, модуль упругости равен 510 ГПа [24]. 

Таблица 2. Твердость, модуль упругости и параметры  
упругопластического перехода при наноконтактном взаимодействии 
для однородных монокристаллов LaB6, HfB2 и для нитевидных  
кристаллов HfB2 в эвтектическом композите LaB6–HfB2 

Образец Н, ГПа Е, ГПа Ркр, мН
СКД при 

образовании 
pop-in, ГПа

τкр, ГПа 
Модуль 
сдвига 
G, ГПа 

G/2π, 
ГПа 

Однородные монокристаллы 
LaB6 (001)*  28,9±0,8 409±7 2,1±0,5 36,2±3,8 16,8±1,7 169 26,9 
HfB2 (0001) 30,8±0,8 579±11 4,4±1,7 50,3±7,8 23,4±3,6 227 36,1 

Нитевидный кристалл 
HfB2 (0001) 33,7±2,0 602±18 9,8±2,6 64,0±4,1 29,8±1,9 227 [27] 36,1 

* Данные [23]. 
 
Диаграмма внедрения индентора для монокристалла HfB2 (0001) приведе-

на на рис. 2. На начальном участке кривой внедрения для всех отпечатков в 
монокристалле HfB2 на глубине около 50 нм наблюдается скачок деформации 
(pop-in). Среднее значение критической нагрузки Ркр, при которой образуется 
скачок деформации на кривой внедрения, равно 4,4 мН (см. табл. 2). Зависи-
мость СКД от перемещения для монокристалла HfB2 по данным, полученным 
с применением приставки CSM (см. рис. 2), показывает, что СКД достигает 
максимальной (50,3±7,8 ГПа) величины перед образованием pop-in на кривой 
внедрения индентора. После образования pop-in СКД падает до 30 ГПа за 
время меньшее чем 1/3 с. Если проводить испытания при нагрузке меньшей 
Ркр, то наблюдается чисто упругая диаграмма нагружения – участки роста 
нагрузки и ее снижения накладываются друг на друга (рис. 3). Следователь-
но, кривая внедрения индентора до pop-in – это четко выраженный участок 
упругой деформации в контакте. Поэтому для анализа начального упругого 
участка можно применить контактную теорию упругости, основы которой 
были заложены еще Герцем более 100 лет назад. По данным атомно-силовой 
микроскопии вершина применявшегося при испытаниях пирамидального 
индентора Берковича в диапазоне глубин от нуля до 30 нм имеет форму сфе-
ры с радиусом ∼ 230 нм [25]. Так как для сферического индентора упругий 
прогиб на краю отпечатка равен половине перемещения, то решения упругой 
задачи Герца можно применять при перемещениях до 60 нм. Для сферическо-
го индентора максимальные сдвиговые напряжения в контакте равны [26] 

31max 2
1 σ−σ=τ ,    (1) 

где σ1 и σ3 – главные напряжения. Величина τmax достигает наибольшего зна-
чения τкр прямо под центром контакта (r = 0) на расстоянии равном 0,48 ра-
диуса контакта а под поверхностью образца [26]: 
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τкр = [0,61 – 0,23(1 + ν)]pmax ≈ 0,47pср   (2) 

где pср – это СКД в случае упругого контакта жесткой сферы с плоской по-
верхностью. Как уже отмечалось, СКД в момент резкого упругопластическо-
го перехода равен 50,3 ГПа (см. рис. 2). Отсюда из уравнения (2) получаем, 
что критические сдвиговые напряжения τкр при Р = Ркр для массивного моно-
кристалла HfB2 равны 23,4±3,6 ГПа (см. табл. 2). 
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Рис. 2. Диаграмма внедрения индентора Берковича (1) и зависимость СКД (2) от переме-
щения индентора для однородного монокристалла HfB2 (0001). 
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Рис. 3. Диаграмма нагружения индентора Берковича для монокристалла HfB2, полученная 
при нагрузке 1,6 мН; кривые нагружения и разгрузки индентора накладываются друг на 
друга.  

Механическое поведение нитевидных кристаллов HfB2 в направленно 
закристаллизированной эвтектической керамике LaB6–HfB2 

Результаты испытаний волокон HfB2 в армированной керамике LaB6–HfB2 
приведены в табл. 2. Типичная диаграмма внедрения индентора для нитевид-
ного включения HfB2 показана на рис. 4. Как и для однородного монокри-
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сталла, для нитевидного кристалла HfB2 диаметром 10–20 мкм наблюдается 
образование ступеньки на начальном участке кривой внедрения индентора. 
Но критическая нагрузка образования ступеньки (pop-in) Ркр и СКД для зерна 
HfB2 в армированной керамике существенно выше, чем для однородного 
массивного образца HfB2 (см. рис. 2 и 4, табл. 2). Так, Ркр для нитевидного 
кристалла HfB2 равна 9,8±2,6 мН, а СКД в момент образования pop-in равен 
64±4 ГПа. Отсюда следует, что сдвиговые напряжения τc в момент упруго-
пластического перехода для нитевидного кристалла HfB2 равны 29,8±1,9 ГПа, 
что существенно выше, чем для массивного образца HfB2 (23,4±3,6 ГПа). 
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Рис. 4. Диаграмма внедрения индентора Берковича для образцов массивного однородного 
монокристалла HfB2 (1) и нитевидного кристалла HfB2 (2) в образце LaB6–HfB2. 

 
Также увеличились твердость (на 10 %) и модуль упругости (на 3 %) ни-

тевидного кристалла HfB2 в армированной керамике по сравнению с массив-
ным образцом HfB2 (см. табл. 2, рис. 5). 
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Рис. 5. Зависимость СКД от перемещения индентора для массивного однородного моно-
кристалла HfB2 (0001) (1) и нитевидного кристалла HfB2 в образце LaB6–HfB2 (2). 
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ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ 

Теоретическая прочность монокристаллов на сдвиг обычно оценивается 
как G/2π. Модуль сдвига для HfB2 равен 227 ГПа [27]. Отсюда получаем, что 
теоретическая прочность на сдвиг диборида гафния равна ∼ 36,1 ГПа. Таким 
образом, сдвиговые напряжения τc в момент упругопластического перехода в 
нитевидном кристалле диборида гафния (29,8 ГПа, ∼ G/7,6) близки к теорети-
ческой прочности HfB2 на сдвиг. Данные ПЭМ для нитевидных кристаллов 
диборидов переходных металлов в армированной керамике указывают на 
отсутствие в них ростовых дислокаций [19, 20]. Следовательно, можно ут-
верждать, что для нитевидных кристаллов HfB2 в момент образования pop-in 
на кривой внедрения индентора при нагрузке Ркр происходит гомогенное 
зарождение первой дислокационной петли в области контакта в результате 
локальной потери устойчивости кристаллической решетки и ее лавинообраз-
ное размножение. 

В массивном монокристалле HfB2 pop-in образуется при нагрузке в два 
раза меньшей, чем для нитевидного кристалла, а максимальные сдвиговые 
напряжения снижаются до 23,4±3,6 ГПа (∼ G/10) по сравнению с 
29,8±1,9 ГПа (∼ G/7,6) для нитевидного кристалла. Поэтому можно предпо-
ложить, что для массивного монокристалла HfB2 образование pop-in вызвано 
гетерогенным зарождением дислокаций под отпечатком, например в резуль-
тате срабатывания благоприятно расположенного в области отпечатка источ-
ника Франка-Рида [28, 29]. После образования pop-in в области контакта по-
являются дислокации, при этом твердость монокристалла HfB2 снижается до 
31 ГПа, это твердость монокристалла диборида гафния после появления дис-
локаций в области под индентором. СКД в момент образования pop-in на 
кривой внедрения индентора дает максимально возможную для данного мо-
нокристалла твердость (теоретическую или предельную). Такой она могла 
быть, если бы не дефекты кристаллической решетки (в первую очередь дис-
локации), которые облегчают начало пластического течения в кристаллах. 

Кроме того, для нитевидного кристалла твердость и модуль упругости за-
метно выше, чем для массивного (см. рис. 5). Повышенные твердость и мо-
дуль упругости нитевидных кристаллов могут быть вызваны высокими сжи-
мающими напряжениями, возникающими за счет разности коэффициентов 
термического расширения матрицы LaB6 и волокон HfB2. 

Проведенные авторами исследования показывают, что pop-in в монокри-
сталлах тугоплавких соединений заметно отличается от pop-in в монокри-
сталлах металлов. При наноиндентировании монокристаллов HfB2 упруго-
пластический переход происходит при значительно больших глубинах и на-
грузках по сравнению с монокристаллами металлов, особенно с ГЦК-
кристаллической решеткой. Кроме того, величина прироста глубины отпе-
чатка при упругопластическом переходе в HfB2 намного меньше. Например, 
для монокристалла меди высокой чистоты резкий упругопластический пере-
ход при наноиндентировании происходит на глубинах ∼ 15–20 нм, при этом 
глубина отпечатка увеличивается на 70–80 нм (образуется около 300 дисло-
каций) [8]. Тогда как для монокристалла HfB2 упругопластический переход 
происходит на глубине ∼ 50–60 нм, прирост глубины не превышает 12 нм 
(см. рис. 2), что соответствует около 40 векторам Бюргерса (т. е. образовалось 
∼ 40 дислокаций), что на порядок меньше, чем в ГЦК-металлах. Увеличение 
нагрузки Ркр, при которой происходит упругопластический переход при на-
ноиндентировании, вызвано более высокой теоретической прочностью на 
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сдвиг HfB2 по сравнению с металлами с ГЦК-решеткой. Кроме того, если для 
монокристалла меди СКД в момент pop-in падает в 10 раз [8], то для моно-
кристалла HfB2 реальная твердость только в два раза ниже предельной (см. 
рис. 2), что вызвано намного более низкой подвижностью дислокаций в ди-
бориде гафния по сравнению с монокристаллом меди. 

Обобщенная зависимость твердости диборида гафния от плотности дис-
локаций приведена на рис. 6. Теоретическая твердость Hт (среднее контакт-
ное давление при сдвиговых напряжениях, равных теоретической прочности 
на сдвиг G/2π) для монокристалла HfB2 равна 79 ГПа. Это верхняя расчетная 
оценка величины твердости в случае отсутствия дислокаций в области кон-
такта. Эксперимент же показывает, что предельная твердость (среднее кон-
тактное давление при гомогенном зарождении первой дислокационной петли 
в области контакта для нитевидного монокристалла) монокристалла HfB2 в 
этом случае равна 64 ГПа (см. рис. 6). После появления дислокаций в отпе-
чатке в результате завершения упругопластического перехода твердость HfB2 
снижается до 31 ГПа (в области контакта присутствуют только те дислока-
ции, которые образовались при упругопластическом переходе, ростовые дис-
локации отсутствуют). Это минимально возможная при данной глубине от-
печатка твердость HfB2. Формирование нанокристаллической структуры с 
размером зерна около 30 нм в тонкой пленке подавляет дислокационную 
пластичность в HfB2, в результате твердость увеличивается до 44 ГПа [30].  
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Рис. 6. Зависимость твердости диборида гафния от плотности дислокаций: предельная 
твердость (1), твердость монокристалла с низкой (2) и высокой (3) плотностью дислока-
ций; пунктирная линия – теоретическая твердость Hт = 2,2τт [8]. 

 
Таким образом, приблизиться к теоретической твердости HfB2 можно 

двумя способами. Первый способ – создание бездислокационного монокри-
сталла, но такое структурное состояние нестабильно. После появления пер-
вой же дислокации, например при наноконтактном взаимодействии, твер-
дость HfB2 резко снижается до обычной твердости, поэтому практического 
значения этот способ не имеет. Второй способ – подавление дислокационной 
пластичности путем создания очень высокой плотности дислокаций в дибо-
риде гафния в результате формирования нанокристаллической структуры 
[30]. Твердость в этом случае не будет меняться до тех пор, пока температура 
образца недостаточно высока для начала интенсивной рекристаллизации. 
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ВЫВОДЫ 

Впервые исследован упругопластический переход при наноиндентирова-
нии (pop-in) в нитевидных монокристаллах HfB2. Как и для монокристаллов 
металлов, скачок деформации в наноконтакте для диборида гафния вызван 
зарождением дислокаций в ранее свободной от дислокаций области под от-
печатком. Нагрузка образования pop-in для нитевидного монокристалла HfB2 
в два раза выше, чем для массивного монокристалла, что вызвано более вы-
соким структурным совершенством нитевидного кристалла. Кроме того, для 
нитевидного кристалла твердость и модуль упругости выше, чем для массив-
ного. Повышенная твердость и модуль упругости нитевидных кристаллов 
может быть вызвана высокими сжимающими напряжениями, образующими-
ся в волокнах диборидов переходных металлов за счет разности коэффициен-
тов термического расширения матрицы и волокон. 

 
Методом наноіндентування досліджено механічну поведінку ниткопо-

дібних кристалів HfB2 діаметром 10–20 мкм у направлено армованій кераміці LaB6–HfB2. 
Для порівняння було також випробувано масивний монокристал HfB2 (0001) діаметром 5 
мм. Для обох зразків спостерігався різкий пружнопластичний перехід при зануренні інде-
нтора (pop-in), викликаний зародженням дислокацій у попередньо вільній від дислокацій 
області під відбитком. Показано, що для ниткоподібного кристалу HfB2 у армованій 
кераміці LaB6–HfB2 критичне навантаження для початку пружнопластичного переходу у 
два рази вище, ніж для масивного монокристалу HfB2, а максимальна зсувне напруження, 
при якому має місце зародження першої дислокаційної петлі у ниткоподібному кристалі 
HfB2, наближується до теоретичної міцності під час зсуву. Ефект, що спостерігається, 
викликано більш високою структурною довершеністю нитковидних кристалів у порівнян-
ні з масивним зразком. Твердість та модуль пружності ниткоподібного кристалу HfB2 
вищі, ніж для масивного монокристалу на 10 і 3 % відповідно.  

Ключові слова: евтектичні керамічні композити LaB6–HfB2, ниткопо-
дібні кристали HfB2, наноіндентування, зародження дислокацій, теоретична міцність під 
час зсуву. 

 
Mechanical behaviour of needle-like HfB2 crystals about 10–20 microns in 

diameter in directionally solidified eutectic ceramic was studied by nanoindentation. The bulk 
HfB2 (0001) single crystal was also tested for comparison. Sharp elastic plastic transition on 
loading curve (pop-in) due to dislocation nucleation in previously dislocation-free volume under 
the contact was observed for both samples. It was shown that the critical load for onset of elastic 
plastic transition in needle-like HfB2 crystal is in two times higher as compare with bulk HfB2 
single crystal and maximal shear stress for first dislocation loop nucleation in needle-like crystal 
is close to theoretical shear strength. Observed effect is caused by higher structural perfection of 
needle-like crystals as compare with bulk sample. Moreover, the hardness and elastic modulus of 
needle-like HfB2 crystals are higher then for bulk sample on 10% and 3%, respectively.  

Keywords: eutectic ceramic composite LaB6–HfB2, needle-like crystals HfB2, 
nanoindentaion, dislocation nucleation, theoretical shear strength. 
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