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ВВЕДЕНИЕ

Явление сверхпроводимости, открытое в 1911 г.
Камерлинг-Онесом, вот уже в течение 100 лет яв-
ляется предметом глубокого изучения физиков и
инженеров всего мира. Это свойство материалов
уже обнаружено более чем у тысячи металлов,
сплавов и химических соединений с различными
типами кристаллической структуры. К ним отно-
сятся интерметаллические соединения со струк-
турой А-15, фазы Шевреля (PbMo6S8), фулероны
(RbCs2C60), купраты, диборид магния, железосо-
держащие пниктиды (SmFeAsO0.85), железосодер-
жащие халькогениды (NaxFe2Se2), материалы на
основе BiS2 (YbO0.5F0.5BiS2) и т.д. [1–11].

Сверхпроводящие соединения/сверхпровод-
ники можно разделить на две большие группы:
низкотемпературные (НТСП, рабочая температу-
ра 4.2 К и ниже) и высокотемпературные (ВТСП).

Основой проявления эффекта сверхпроводи-
мости в металлах и сплавах является формирова-
ние в материале условий взаимодействия ионов
кристаллической решетки с электронами прово-
димости, при которых становится энергетически
выгодным образование корреляционно связан-
ных пар электронов, так называемых куперов-
ских пар. Открытие сверхпроводимости в соеди-
нениях Y–Ba–Cu–O, MgB2, железосодержащих
соединениях вызвало необходимость продолже-
ния фундаментальных исследований механизма
эффекта сверхпроводимости.

Другими параметрами, кроме критической
температуры, определяющими переход вещества
в сверхпроводящее состояние, являются величи-
на критического магнитного поля (Bc2 – значение
напряженности магнитного поля, выше которого
происходит переход сверхпроводника из сверх-
проводящего в нормальное состояние при посто-
янном токе и температуре) и критический ток
(Ic – величина тока, ниже которого в сверхпро-
воднике отсутствует сопротивление при постоян-
ной температуре и магнитном поле). Именно
комплекс этих параметров и определяет потенци-
ал применения того или иного сверхпроводника в
технике.

На практике только малая часть сверхпроводя-
щих соединений в виде удобных для применения
лент, единичных проводов (стрендов, сверхпро-
водников), многопроволочных кабелей исполь-
зуется при создании технических устройств. Для
коммерческого применения кроме критических
параметров важны как стоимость изготовления
самих сверхпроводников, так и стоимость экс-
плуатации сверхпроводящих систем.

Коммерческое промышленное производство
низкотемпературных сверхпроводников на осно-
ве деформируемого сплава Nb–Ti и интерметал-
лического соединения Nb3Sn [12] было организо-
вано уже в конце 1970-х гг. и сейчас развивается
во многих странах мира.

Тем не менее, до сих пор множество вопросов
по технологии получения технических сверхпро-
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водников остается нерешенными. Это обусловле-
но постоянно возрастающими требованиями раз-
работчиков магнитных систем на основе сверхпро-
водников. Например, для создания магнитной
системы Будущего Кругового Коллайдера (FCC,
ЦЕРН) по оценкам разработчиков потребуется
более 9000 т НТСП на основе Nb3Sn и NbTi. А
именно, необходимы длинномерные техниче-
ские сверхпроводники на основе Nb3Sn с плотно-
стью критического тока более 1500 А/мм2 во
внешнем магнитном поле 16 Тл при температуре
4.2 К.

В магнитной системе медицинских магнито-
резонансных томографов сейчас используются
NbTi сверхпроводники, как наиболее дешевые из
всех. Но уже рассматриваются конструкции то-
мографов с использованием обмоточных матери-
алов на основе MgB2 и ВТСП [13–15]. В магнит-
ной системе Кругового электрон-позитронного
коллайдера (CEPC, Китай) планируется исполь-
зовать сильнопольные железосодержащие сверх-
проводники [16, 17].

Для ВТСП основными лимитирующими пара-
метрами являются не только критические свой-
ства сверхпроводников, которые, благодаря бо-
лее чем 20-летним интенсивным научным иссле-
дованиям, достигли высокого уровня, в
частности, для перовскитных ВТСП на основе
соединения RBa2Cu3Ox (R-123, где R = Y, Dy, Sm,
Gd или другой редкоземельный элемент (РЗЭ)),
но и вопросы их стоимости и технологичности.

В настоящем обзоре представлены современ-
ные аспекты материаловедения технических
сверхпроводников на основе Nb3Sn, сверхпро-
водников на основе пниктидов, диборида магния
и ВТСП-2. На основе анализа литературных дан-
ных и собственных исследований сотрудников
АО “ВНИИНМ” показано влияние архитектуры
сверхпроводника, способа изготовления и соста-
ва легирующих элементов на микроструктуру
сверхпроводящего слоя и свойства технических
сверхпроводников.

КОМПОЗИЦИОННЫЕ СВЕРХПРОВОДНИКИ 
НА ОСНОВЕ Nb3Sn

Особенностью этих материалов является обра-
зование сверхпроводящего соединения внутри
готового провода при проведении диффузионной
термообработки.

Для изготовления сверхпроводников на осно-
ве Nb3Sn используют “бронзовый” метод, метод
внутреннего источника олова и “порошок в трубе”
(PIT) [18–22]. Сверхпроводящая фаза Nb3Sn – фаза
типа А15 – во всех этих методах образуется путем
диффузии Sn из оловянной бронзы в интервале
температур 650–725°С. В работах [23–25] анали-
зируются особенности образования соединения

Nb3Sn в сверхпроводниках, изготовленных по
разным технологиям. Для синтеза сверхпроводя-
щего соединения во всех случаях проводят ступен-
чатые термообработки, первые ступени которых
предназначены, например, в методе внутреннего
источника олова, для образования высокооловян-
ной бронзы с целью недопущения жидкофазной
реакции между оловом и ниобием в конструкции
сверхпроводника. В “бронзовом” методе на пер-
вой ступени, при температуре около 575°С, идет
процесс образования мелкозеренной Nb3Sn, вто-
рая же ступень необходима для образования сте-
хиометричного соединения. При этом важным
является подбор длительности и температуры
этой стадии термообработки для того, чтобы
сверхпроводник в целом обладал требуемой токо-
несущей способностью. Рост слоя Nb3Sn-фазы в
сверхпроводниках, полученных по “бронзовой”
технологии и отличающихся расположением ни-
обиевых волокон, обсуждается в работе [26]. Ав-
торы работ [23–25] указывают на то, что при тем-
пературе термообработки 675°C в трубных сверх-
проводниках сначала может образовываться
промежуточные соединения NbSn2 и Nb6Sn5. В
сверхпроводниках, полученных методом PIT, в
качестве источника олова могут использоваться
соединения Cu6Sn5 и NbSn2, и образование Nb3Sn
в обоих случаях также идет после синтеза проме-
жуточной фазы Nb6Sn5.

“Бронзовый” метод был использован в России
для получения сверхпроводников на основе
Nb3Sn для тороидального магнита Т-15 [27] и то-
роидальных катушек Международного термо-
ядерного реактора ИТЭР. Этот метод характери-
зуется высокой технологичностью, масштабируе-
мостью, например, длина единичного куска
может достигать 30 км. Электрофизические свой-
ства таких сверхпроводников характеризуются
стабильностью по длине, при этом величина плот-
ности критического тока сверхпроводников огра-
ничена [28–30]. Это связано тем, что содержание
олова в бронзовой матрице не может превышать
16–18 мас. % Sn. Бронзы со столь высоким содер-
жанием олова относятся к литейным, сложно де-
формируемым. Особенностью их структуры явля-
ется присутствие сетки из хрупкого эвтектоида
(рис. 1). Для того, чтобы избежать ее формирова-
ния используют различные способы плавки
бронзовых слитков, например, так называемый
дуплекс-процесс, включающий в себя индукци-
онную плавку и последующий вакуумно-дуговой
переплав, или распыление из расплава (osprey –
метод) [31–33].

Для изготовления сверхпроводников с более
высокой токонесущей способностью используют
методы внутреннего источника олова и “поро-
шок в трубе”. Главное их преимущество заключа-
ется в достижении более высокого соотношения
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Sn/Cu по сравнению с “бронзовым” методом. Мак-
симальная плотность критического тока, достигну-
тая в сверхпроводниках, полученных методом внут-
реннего источника олова, более 3000 А/мм2 в маг-
нитном поле 12 Тл при температуре 4.2 К [34].
Следует отметить, что изготовление сверхпровод-
ников этими методами связано с решением мно-
жества технологических задач. Так, присутствие
легкоплавкого олова в композиционном проводе
определяет процесс его получения: исключаются
операции экструзии с предварительным нагре-
вом, возможно использование только холодной
деформации финальной композиционной заго-
товки, что затрудняет достижение металлургиче-
ской связи между ее элементами. Применение
метода “порошок в трубе” подразумевает комби-
нацию в одном проводе и порошка, как правило,
состоящего из отдельных твердых частиц, и ком-
пактных пластичных металлических материалов с
гораздо меньшей твердостью. При этом конечной
целью является получение из исходных компакт-
ных заготовок, сравнительно большого попереч-
ного сечения (размером в десятки и сотни милли-
метров), длинных проводов или лент с малым по-
перечным сечением (0.1–5 мм), пригодных для
намотки магнитных систем. Это вызывает необ-
ходимость разработки специальных приемов сов-
местной пластической деформации столь разно-
родных материалов в составе одного сложного
композита, и методов обеспечения требуемой
плотности и равномерности заполнения компо-
зиционных сборок порошком со специально по-
добранным гранулометрическим составом.

Конструкции сверхпроводников на основе
Nb3Sn, полученные тремя способами, отличают-
ся. При использовании “бронзового” метода
сверхпроводящую часть провода составляют еди-
ничные ниобиевые волокна, расположенные в
бронзовой матрице. Эта часть отделяется от мед-
ной стабилизирующей оболочки барьером из Nb

или Ta или комбинации этих металлов. Размер
сверхпроводящих Nb3Sn волокон составляет от 2
до 5 мкм, в зависимости от диаметра готового
стренда. Примеры поперечных сечений сверх-
проводников представлен на рис. 2.

Конструкция сверхпроводников, изготовлен-
ных по методу внутреннего источника олова или
“порошок в трубе”, характеризуется расположе-
нием в медной оболочке достаточно крупных от
20 до 120 мкм сверхпроводящих элементов, число
которых составляет от 37 до 1300. Барьер, отделя-
ющий волокна от медной матрицы, может окру-
жать как каждый субэлемент по отдельности – в
этом случае его называют распределенным диф-
фузионным барьером, так и быть общим для всех.
Примеры поперечных сечений сверхпроводни-
ков представлены на рис. 3. Особенностью про-
водов таких конструкций является более высокий
уровень гистерезисных потерь по сравнению со
сверхпроводниками, полученными по “бронзо-
вому” методу.

В зависимости от требований разработчиков
магнитных систем к сверхпроводнику выбирает-
ся способ его изготовления.

Современные сверхпроводники на основе
Nb3Sn для новых проектов по созданию широко-
масштабных устройств физики высоких энергий,
таких как FCC, должны иметь, прежде всего, вы-
сокую токонесущую способность в сильных маг-
нитных полях [35]. Для достижения требуемых
характеристик подбирают не только способ изго-
товления сверхпроводника, дизайн конструкции,
режим диффузионной термообработки готового
сверхпроводника, но и легирующие элементы.
Последний аспект в настоящее время приобрел
наибольшее значение. Остановимся на нем по-
дробнее.

Основными легирующими элементами, кото-
рые применяются для увеличения плотности
критического тока (Jc) сверхпроводников Nb3Sn,

Рис. 1. Микроструктура слитков бронзы Cu–14 мас. % Sn, полученных дуплекс-процессом (а) и по osprey-методу (б).

200 мкм(а) 200 мкм(б)
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являются титан и тантал. В ранних исследованиях
показано, что легирование Ti и Ta позволяет уве-
личить верхнее критическое поле (Bc2) и способ-
ствует повышению Jc сверхпроводников на основе
Nb3Sn в сильных магнитных полях [36]. При леги-
ровании титаном оптимальным является его содер-
жание в сверхпроводящем слое от 0.5 до 1 мас. %
[37, 38].

Существуют различные методы введения Ti и
Ta в сверхпроводящий слой как по отдельности,
так и совместно.

Легирование Ti-сверхпроводящего слоя в
сверхпроводниках, полученных “бронзовым” ме-
тодом, осуществляют введением титана в бронзу
или расположением в каждом ниобиевом волокне
вставки из сплава НТ47 [22, 39–41]. Установлено,
что при использовании легированной Ti-бронзы
сверхпроводящий слой растет быстрее, и Jc сверх-
проводников в магнитном поле 12 Тл при темпе-
ратуре 4.2 К выше, чем у сверхпроводников, во-
локна которых содержат титан. В работе [42] ука-
зывается, что при использовании для получения

Рис. 2. Примеры поперечных сечений сверхпроводников Nb3Sn (а, в, д), полученных “бронзовым” методом, и вари-
анты расположения единичных ниобиевых волокон в бронзовой матрице (б, г, е) ( рис. 2в и 2г в [31]).

20 мкм(е)
200 мкм(д)

(г)(в)

(б)(а)
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сверхпроводников бронзы с 0.25 мас. % Ti содер-
жание этого элемента в Nb3Sn слое составляет
0.78 ат. %.

В случае изготовления сверхпроводников на
основе Nb3Sn методом внутреннего источника
олова легирование Ti может быть осуществлено
путем его введения в источник олова. Использо-
вание высокогомогенного сплава Sn–Ti приводит
к повышению твердости оловянного сердечника
и улучшает условия совместной деформации
многоволоконного композита. Однако авторы
работы [43] отмечают, что при легировании олова
Ti наблюдается образование интерметаллидов,
таких как Ti6Sn5 и TiSn2, размер которых может
достигать 50 мкм. Это приводит к сильным иска-
жениям (и отчасти к разрушению) отдельных эле-
ментов сверхпроводника. Еще одним способом
введения титана является расположение в каж-
дом субэлементе сверхпроводника отдельных
вставок из сплава НТ47 или прутков НТ47–НТ50
среди прутков из чистого Nb или сплава Nb–Ta
[44, 45]. Широкое использование легирования
титаном связано с тем, что оптимальная темпера-
тура диффузионной термообработки (высоко-
температурная ступень) для достижения макси-
мальных значений Bc2 и Jc составляет ~665°С.

Другим легирующим элементом в сверхпро-
водниках на основе Nb3Sn, который повышает
токонесущую способность в магнитных полях бо-
лее 12 Тл, является тантал [46]. Содержание Ta
для достижения высокой токонесущей способно-
сти сверхпроводников на основе Nb3Sn должно
составлять от 5 до 10 мас. % [37, 46].

В работе [47] показано, что при легировании
ниобиевых волокон Ta в количестве 7.5 мас. % Jc
сверхпроводников, полученных методом внут-
реннего источника олова, меняется от 1300 до
1800 А/мм2, причем среднее ее значение – 1500–
1600 А/мм2.

В ряде работ рассматривается влияние сов-
местного легирования Ti и Ta на токонесущую
способность сверхпроводников на основе Nb3Sn,
полученных “бронзовым” методом и методом
внутреннего источника олова. Установлено, что
сверхпроводники, полученные “бронзовым” ме-
тодом, имеют максимальные Jc и Bc2 при содержа-
нии 7.5 мас. % Ta в ниобиевых волокнах и
0.25 мас. % Ti в бронзовой матрице [48, 49]. В ра-
боте [50] показано, что изменение содержания
тантала в волокнах с 3.5 до 7.0 мас. % при содер-
жании титана в бронзе 0.25 мас. % не приводит к
существенному снижению Jc в диапазоне магнит-

Рис. 3. Примеры поперечных сечений сверхпроводников на основе Nb3Sn, полученных по методу внутреннего источ-
ника в АО “ВНИИНМ”: а – с общим диффузионным барьером; б, в – с распределенным диффузионным барьером.

100 мкм(в)

(б)(а)
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ных полей от 12 до 18 Тл. Это связано со снижени-
ем содержания олова в слое при увеличении кон-
центрации тантала. Учеными проведены иссле-
дования свойств сверхпроводников, полученных
методом внутреннего источника олова и легиро-
ванных 7.5 мас. % Ta, 1 мас. % Ti совместно, и
сверхпроводников, легированных только тита-
ном или только танталом в количестве 1.2 мас. %
Ti и 7.5 мас. % Ta соответственно [51]. Показано,
что сверхпроводники, легированные титаном,
обладают большими значениями Bc2 (рассчитан-
ными из функции Крамера) при меньших кон-
центрациях Sn в Nb3Sn слое. Jc образцов, легиро-
ванных только Ti или Ta и термообработанных по
режиму 665°С в течение 48–50 ч, в магнитном поле
12 Тл при температуре 4.2 К практически одинакова
(3009 и 2987 A/мм2). При совместном легировании
этими элементами Jc достигает 2818 А/мм2, и эти
образцы имеют наибольшее Bc2 – 26.8 Тл.

Изучение распределения Ti внутри волокна,
легированного 7.5 мас. % Ta, после термообработ-
ки стренда по ступенчатому режиму 185°С, 24 ч +
+ 340°С, 48 ч + 700°С, 30–100 ч, показало, что его
концентрация на границе волокна доходит до 8
мас. % и стремительно падает до 0.2–0.4 мас. % в
центре, на расстоянии 2 мкм от края волокна
(рис. 4) [52]. При этом, несмотря на довольно
большой размер волокна, равный 9 мкм, волок-
но, во-первых, полностью прорабатывается, а,
во-вторых, Ti в нем относительно равномерно
распределяется по всему сечению, кроме области
периферии.

Проанализировав рост Nb3Sn-слоя на образ-
цах с различным типом легирования, авторы
установили, что легирование Ti увеличивает ско-
рость роста и толщину сверхпроводящего слоя по
сравнению с легированием Ta. При этом увеличе-
ние доли Ti до 2 мас. % приводит к образованию
вокруг волокон соединений Nb–Ti–Cu–Sn (Ti
Nausite), которые замедляют диффузию Sn и Ti,
на образце с 1 мас. % Ti этого эффекта не обнару-
жено.

Результаты исследования, представленные в
[53], свидетельствуют о снижении Jc при легиро-
вании сверхпроводника совместно 7.5 мас. % Ta и
0.5 мас. % Ti до 2622 А/мм2 (в магнитном поле 12 Тл
при температуре 4.2 К) по сравнению с легирова-
нием 1 мас. % титана – 2872 А/мм2. Величина Bc2
в этих сверхпроводниках максимальна и состав-
ляет 24.6 Тл. Авторы работы полагают, что при
оптимизации содержания титана и тантала, а так-
же при подборе оптимального режима термооб-
работки возможно достичь более высокой токо-
несущей способности сверхпроводника в магнит-
ном поле 12 Тл.

В настоящее время для достижения требуемых
для проекта FCC свойств сверхпроводников, в
частности Jc, до величины более 1500 А/мм2 в маг-
нитном поле 16 Тл при температуре 4.2 К, актив-
но ведется поиск новых легирующих элементов.
В работе [54] рассмотрен сверхпроводник на ос-
нове Nb3Sn, изготовленный с использованием ла-
тунной матрицы (Cu– 5 мас. % Zn). Легирование
цинком известно с 1978 г., и ранее такие сверх-
проводники получали “бронзовым” методом.
Было установлено, что растворимость цинка в
бронзе мала, и его введение снижает пластич-
ность материала. В данной работе сообщается,
что пластичность латуни хуже, а прочность почти
вдвое выше, чем у меди. Однако при изготовле-
нии экспериментальных образцов стренда, со-
стоящих из 8 × 19 Nb/Cu субэлементов с распре-
деленными источниками олова, легированными
Ti, и диффузионным барьером (рис. 5), промежу-
точные термообработки при деформации не тре-
бовались.

В работах научной группы Университета
Огайо отмечено, что в процессе диффузионной
термообработки Zn активизирует диффузию оло-
ва в ниобий и ускоряет формирование слоя
Nb3Sn: его толщина на 60% больше, чем в образ-
цах с медной матрицей при сходной морфологии

Рис. 4. Распределение Ti в волокне из Nb 7.5 мас. % Ta.
По материалам работы [52].
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Рис. 5. Поперечное сечение стренда с латунной мат-
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зеренной структуры. Следует отметить, что цинк
не диффундирует в слой Nb3Sn, а равномерно
распределяется в матрице. Это улучшает механи-
ческие свойства сверхпроводника, что важно при
изготовлении обмотки магнита. На эксперимен-
тальных образцах наблюдается увеличение Jc в маг-
нитном поле 15 Тл при температуре 4.2 К почти в
два раза. При этом Bc2 составляет около 25.5 Тл.

Совместное легирование медной матрицы гер-
манием (1 мас. %) и цинком (14 мас. %) позволяет
увеличить токонесущую способность сверхпро-
водника в сильных магнитных полях по сравне-
нию с проводами, содержащими только цинк
[55]. Авторы исследования показали, что в этом
случае германий диффундирует в ниобий без об-
разования богатого Ge-слоя по границе волокон.

В настоящее время активно ведется поиск ме-
тодов воздействия на структуру сверхпроводяще-
го слоя с целью повышения его токонесущей спо-
собности [56]. В связи с этим появился интерес к
методу создания наночастиц в сверхпроводящем
слое в виде оксидов, которые могут являться эф-
фективными центрами пиннинга флюксоидов.
Эти частицы также могут препятствовать росту
зерен сверхпроводящей фазы, если располагают-
ся на границах зерна.

В работе [57] сообщается об исследовании мо-
дельных образцов, в которых ниобиевый слой
размещали на подложке Si/SiO2 и покрывали по-
следовательно слоями Cu и Sn. Для изготовления
ниобиевого слоя, легированного разными эле-
ментами и соединениями – Ti, Dy, Y, Sc, La и
Al2O3, применили электронно-лучевое напыле-
ние. После последующих термообработок при
температуре 700°С с разной длительностью уда-
лось добиться Jc от 8000 до 14000 А/мм2 в сверхпро-
водящем слое при легировании Sc и Sc + Al2O3. Эта
величина получена путем аппроксимации зави-
симости Jc в 12 Тл (при температуре 4.2 К). Размер
зерна Nb3Sn был чрезвычайно мал, его среднее
значение составило 20 нм.

В другой работе, посвященной методу оксиди-
рования, были изготовлены многослойные
стержни из фольг Nb + (Nb–1 ат. % Zr) и Nb +
+ (Nb–2 ат. % Zr) [58]. Стержни с внешним слоем
чистого ниобия оксидировали путем анодирова-
ния в растворе Na2SO4 + H2O и последующей тер-
мообработки при температуре 1000°С в течение
60 с. Для образования Nb3Sn слоя стержни погру-
жали в расплав Sn–17 ат. % Cu при температуре
1050–1125°С. Исследование структуры сверхпро-
водящего слоя методами СЭМ и ТЭМ показало,
что практически во всех зернах Nb3Sn присут-
ствовали включения ZrO2, которые подавляли
как рост этих зерен, так и увеличение толщины
сверхпроводящего слоя.

В работе [59] сопоставлены три однотипные
модельные конструкции сверхпроводников, от-
личающиеся типом легирования оловянного сер-
дечника: Sn–1% Ti, Sn + Cu (оба сплава получены
металлургическим способом) и Sn + SnO2 (полу-
чен путем смешивания и компактирования по-
рошков). Показано, что введение SnO2 в источ-
ник олова не привело к снижению размера зерна
Nb3Sn при температурах термообработки ниже
1000°С, при этом оксидирование привело к мень-
шей проработке волокон. Максимальная Jc для
образцов без SnO2 составила ~800 А/мм2, макси-
мальная плотность тока сверхпроводящего слоя
JcLayer не превышала 3000 А/мм2 (в магнитном по-
ле 12 Tл при температуре 4.2 К).

В работах [60, 61] описываются способы окси-
дирования сплава Nb–1 мас. % Zr с образованием
наноразмерных частиц оксидов ZrO2 в Nb3Sn слое
за счет диффузии кислорода из порошка оксида
олова, размещенного в сверхпроводнике. Посколь-
ку металлургически оксидированный чистый Nb
или сплав NbZr обладает плохой деформируемо-
стью, в этой работе порошки ZrO, Nb2O5, SnO2 на-
нометрического размера помещали непосредствен-
но в трубку из сплава Nb–1 мас. % Zr. В образце с
порошком SnO2 удалось добиться измельчения
зерен Nb3Sn до 20–50 нм (средний размер зерна
36 нм) после термообработки при температуре
625°С в течение 800 ч. Проведенные исследова-
ния структуры сверхпроводящего слоя показали,
что наночастицы ZrO2 размещаются как внутри
Nb3Sn зерен, так и по границам. Измельчение
микроструктуры Nb3Sn слоя связано, во-первых,
с тем, что включения ZrO2 служат центрами за-
рождения Nb3Sn зерен, что согласуется с работой
[58], а во-вторых, препятствуют росту уже сфор-
мировавшихся зерен.

Это привело к повышению Jc сверхпроводя-
щего слоя до 10600 А/мм2 в магнитном поле 12 Тл
при температуре 4.2 К [61].

Данное направление работ широко развивает-
ся. Так, в работах [62, 63] продемострировано, что
замена чистого ниобия на сплав Nb–1 мас. % Zr
приводит к появлению исскуственных центров
пиннинга и возрастанию потности критического
тока.

В работе [62] в конструкции модельного сверх-
проводника оловянный пруток был заменен на
пруток из сплава Sn–6 ат. % Ti. Сравнительное
исследование зависимости намагниченности об-
разцов с титаном и без него после отжига при тем-
пературе 650°С в течение 150 ч показало, что в про-
цессе термообработки в образце с титаном менее
0.5 ат. % кислорода попало в сплав Nb–1 мас. % Zr
по сравнению с 2 ат. % в образце без титана. Веро-
ятно, в процессе термообработки олово и титан
диффундируют в медь, при этом титан взаимо-
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действует с кислородом из SnO2 c образованием
TiO2. Эта реакция идет быстрее, чем диффузия
кислорода в сплав Nb–Zr. При этом TiO2 не мо-
жет быть восстановлен ниобием, поскольку титан
имеет большее сродство к кислороду, чем нио-
бий, поэтому образовавшийся оксид не может
служить источником ни титана, ни кислорода.
Установлено, что введение титана в источник
олова не приводит к увеличению ни Jc, ни Bc2. В
работе [63] также показано, что совместное леги-
рование сверхпроводника на основе Nb3Sn, полу-
ченного по методу внутреннего источника олова,
титаном и цирконием не приводит к увеличению
Jc и Bc2.

Следующим этапом работы стало введение
тантала в сплав Nb–Zr и использование получен-
ного материала в качестве трубок для получения
сверхпроводника методом “порошок в трубе”. В
работе [64] представлены результаты исследова-
ния образцов стрендов, в которых использовали
сплавы Nb–0.6 мас. % Zr–3 ат. % Ta (APC-A) и
Nb –1 мас. % Zr–4 ат. % Ta (APC-B), в качестве

сердечника использовали смесь порошков Sn, Cu
и SnO2. Примеры поперечных сечений сверхпро-
водников после термообработки представлены на
рис. 6.

Результаты определения Bc2 показали, что по-
сле термообработки при температуре 675°С в те-
чение 300 ч его значение для сверхпроводника
APC-В составляет 27.6 Тл, что на ~2 Тл выше, чем
у стрендов, изготовленных по методу внутренне-
го источника олова. Jc сверхпроводящего слоя
(JcLayer) таких сверхпроводников выше по сравне-
нию со стрендами, изготовленными по методу
внутреннего источника олова (RRP), в диапазоне
магнитных полей от 15 до 23 Тл (рис. 7).

Другая группа исследователей представила ре-
зультаты изучения модельных сверхпроводников, в
которых использовались сплавы Nb–1 мас. % Zr–
7.5 мас. % Ta и Nb–1 мас. % Hf–7.5 мас. % Ta [65].
Были изготовлены сверхпроводники с оксидиро-
ванием и без него, кислород вводился в стренд
путем размещения порошка SnO2 в смеси Cu–Sn.
После термообработки по режиму 670°С, 100 ч
была определена плотность критического тока в
сверхпроводящем слое в модельных стрендах.
Показано, что использование сплава ниобия, ле-
гированного танталом и гафнием, позволяет по-
лучить Jc ~ 3710 ± 1060 A/мм2 в магнитном поле
16 Тл при температуре 4.2 К даже без использо-
вания оксидирования. Авторы объясняют это
малым размером Nb3Sn зерен и связью со
структурой холоднодеформированных сплавов
Nb–1 мас. % Zr–7.5 мас. % Ta и Nb–1 мас. % Hf–
7.5 мас. % Ta. Присутствие SnO2 приводит к
уменьшению зерна Nb3Sn от 68 до 55 нм. Авторы
работы указывают на снижение деформируемо-
сти сплавов на основе ниобия по сравнению с чи-
стым ниобием.

Еще одним оригинальным способом увеличе-
ния плотности критического тока является термо-

Рис. 6. Примеры поперечных сечений стрендов APC-A (a) и APC-В (б) после термообработки [64].

100 мкм(а) (б) 100 мкм
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Рис. 7. Jc модельных проводников RRP, APC-A, APC-B.
По материалам работы [64].
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обработка в атмосфере водорода. Известно, что
коэффициент диффузии водорода на несколько
порядков выше, чем у других элементов. Напри-
мер, для водорода и углерода D ~ 10–3 и 10–8 см2/с
соответственно, в Nb при 1000°С. Водород может
быть внедрен в Nb3Sn или посредством диффузии
с поверхности проводника при финальном отжи-
ге в атмосфере водорода, или путем короткого во-
дородного отжига проводника, уже отожженного
в вакууме или атмосфере аргона.

Экспериментальные данные в работе [66] по-
казывают, что водородный отжиг, проведенный
после диффузионного, позволил значительно
увеличить Jc в сильных магнитных полях. В рабо-
те [25] также использовалась диффузионная тер-
мообработка в атмосфере водорода, что позволи-
ло значительно повысить Jc: на 25% в поле 14 Тл,
на 80% в поле 16 Тл и на 15% в поле 18 Тл.

Максимальные критические токи в Nb3SnHx
получены в интервале 0.03 < x < 0.05. Главная
причина увеличения плотности критического то-
ка наводороженных сверхпроводников на основе
Nb3Sn в сильных магнитных полях состоит в уве-
личении Bc2. Малые количества растворенного
водорода (х = 0.05) повышают Вс2 в Nb3SnHx на 3–
4 Тл, в то время как при х > 0.25 Вс2 резко падает.
Основная причина увеличения Вс2 при низком
содержании водорода в увеличении остаточного
сопротивления при наводороживании. Уменьше-
ние Вс2 при х > 0.25 предположительно связано с
резким падением Тс.

ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫЕ 
СВЕРХПРОВОДНИКИ

В январе 1986 г. швейцарские физики
Иоганн Беднорц и Алекс Мюллер совершили
открытие, обнаружив, что керамическое соеди-
нение La2 – xBaxCuO4 имеет Тс равную 35 К [7].
Это послужило началом развития совершенно
нового направления в исследовании сверхпрово-
дящих материалов. На первоначальном этапе раз-
витие получили высокотемпературные сверхпро-
водники 1-го поколения (ВТСП – 1), представля-
ющие собой композиционные провода в
оболочке из серебряных сплавов на основе соеди-
нения Bi2Sr2Ca2Cu3Oх (Bi-2223/Ag), а также на ос-
нове фаз Bi-2212 и YBa2Cu3Ox (Y-123) [67–70]. С
начала 2000-х все больший вес приобретают
ВТСП 2-го поколения (ВТСП-2).

ВТСП-2 представляют собой многослойные
ленты шириной от 4 до ~40 мм (наиболее распро-
странены ленты шириной 12 мм), состоящие из
металлической основы, на которую нанесено не-
сколько буферных слоев оксидной керамики, за-
тем тонкий (~1–3 мкм) слой сверхпроводящего
соединения RBa2Cu3Ox (R-123, где R = Y, Dy, Sm,

Gd или другой РЗЭ. Сверху эта многослойная
конструкция покрыта защитным слоем серебра и
шунтирующим слоем меди (рис. 8). Общая тол-
щина лент может быть от 0.06 до ~0.2 мм. Главное
условие при формировании ВТСП слоя – пленка
R-123 должна быть текстурирована таким образом,
чтобы кристаллографическое направление “с” бы-
ло бы перпендикулярно плоскости ленты. Это
связано с большой анизотропией свойств соеди-
нения R-123. Сверхпроводящий ток может про-
ходить только в плоскости “ab”, которая должна
соответствовать плоскости ленты. Одним из мето-
дов получения подложек является метод RABiTS,
когда биаксиально текстурированная лента-под-
ложка изготавливается путем холодной деформа-
ции (прокатки) и последующего текстурирующего
отжига [71].

Для получения ВТСП-2 используют-различ-
ные технологии. Наиболее распространенными
из них являются:

– осаждение компонентов на подложке с по-
следующим синтезом соединения R-123 из жид-
кой фазы (метод MOD – Metal Organic Deposi-
tion) [72];

– осаждение из паровой фазы (метод MOCVD –
Metal Organic Chemical Vapour Deposition) [73–75];

– лазерное напыление пленки из керамических
мишеней (PLD – Pulsed Laser Deposition) [75–78].

Помимо этих способов существуют или разра-
батываются и другие [79–81]. Свойства ВТСП-2,
получаемых разными способами, находятся при-
мерно на одном уровне.

Базовой характеристикой ВТСП-2 является
значение критического тока Ic при 77 К – темпе-
ратуре кипения жидкого азота при атмосферном
давлении. В настоящее время значения Iс для лент
шириной 12 мм составляют 300–700 А [72–82], в за-
висимости от производителя и от толщины
ВТСП-слоя. Здесь надо отметить, что толщина
ВТСП-пленки ограничена, поскольку с ее увели-
чением значения Ic выходят на насыщение, т.е.
достигают предельного значения и далее не меня-
ются. Эта толщина определяется технологией из-
готовления и обычно составляет 1.5–3.0 мкм.

Рис. 8. Принципиальная конструкция ВТСП-2.
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ЦАПЛЕВА и др.

Магнитное поле оказывает отрицательное воз-
действие на ВТСП. Вследствие анизотропии со-
единения R-123, воздействие поля различно в за-
висимости от его ориентации. Технология полу-
чения ленты направлена на создание ВТСП слоя
с максимально ориентированной текстурой фазы
123, вдоль плоскости ленты. Наиболее сильное
негативное воздействие магнитное поле оказыва-
ет в направлении кристаллографической оси “с”
соединения R-123. Так, при 77 К при такой ори-
ентации поля значения Ic падают в ~5–6 раз в по-
ле 1 Тл [83]. При ориентации магнитного поля па-
раллельно плоскости ленты значения Ic дегради-
руют не так сильно – всего в ~2 раза в поле 1 Тл.
Это позволяет применять ВТСП-2 при азотной
температуре в электрических кабелях. Для созда-
ния магнитов или электрических машин, работа-
ющих при температуре 77 К, ВТСП-2 пока мало-
пригодны.

Высокотемпературные сверхпроводники пред-
назначены, прежде всего, для работы при темпера-
туре кипения жидкого гелия (4.2 К), в промежуточ-
ной области – 20–30 К и при температуре кипе-
ния жидкого азота в вакууме 63.5 К. При этих
температурах 20–65 К свойства ВТСП-2 высоки
даже в магнитных полях, и применение ВТСП-2
не требует жидкого гелия и соответствующих
криогенных систем. При 4.2 К ВТСП-2 позволя-
ют изготавливать магниты для создания сильных
магнитных полей, т.е. с величиной индукции бо-
лее 15 Тл. В таких полях свойства ВТСП превос-
ходят лучшие сверхпроводники на основе Nb3Sn.
Рекордное значение магнитного поля, достигну-
тое в ВТСП магните, составляет на сегодняшний
день 35.4 Тл [84].

В связи с этим главной проблемой для ВТСП-2
является повышение стойкости к воздействию
магнитных полей. Главное средство ее решения –
создание в сверхпроводнике искусственных цен-
тров пиннинга (ИЦП). Центрами пиннинга могут
являться различного рода дефекты кристалличе-

ской решетки, либо наночастицы других, не-
сверхпроводящих фаз. В материаловедении ВТСП
в основном используется второй вариант, т.е. леги-
рование сверхпроводника некоторыми химиче-
скими соединениями, которые не реагируют с со-
единением R-123, но образуют в толще сверхпро-
водящей пленки наночастицы определенных
размеров, которые и служат центрами пиннинга.
Легирование применяли в 90-е гг. еще в прототи-
пе ВТСП-2 – объемной керамике Y-123 (позднее
стали использоваться соединения R-123 с други-
ми РЗЭ). В качестве материала наночастиц ис-
пользовали вначале Y2O3, а позднее соединение
Y2BaCuO5 (Y-211) и сочетание обоих этих соеди-
нений [85–87].

Эти соединения являются частями системы
Y–Ba–Cu–O. Получать их можно было как путем
добавления мелкодисперсных оксида иттрия или
Y-211 в синтезированную керамику Y-123, либо
изготавливая керамику Y-123 с рассчитанными
отклонениями от стехиометрического состава, и
тогда легирующие соединения образуются в про-
цессе синтеза. Керамику Y-123 с добавками под-
вергали термообработке, связанной с частичным
плавлением и кристаллизацией (технология melt-
ing texture growth (MTG)) [85, 86]. В результате
вместо керамики получали монокристаллы Y-123
с включениями Y2O3 и Y-211. Наиболее эффек-
тивным оказалось легирование Y-123 специально
синтезированным соединением Y-211. Частицы
Y-211 образовывали среди монокристаллов Y-123
тонкие (до 2 мкм толщиной) ламели, которые и
служили центрами пиннинга (рис. 9). Позднее, в
дополнение к R-211, объемную керамику стали
легировать и другими частицами: CeO2, ZrO2, ме-
таллическими Pt, W, Ti и др. Наибольшее распро-
странение получило легирование ZrO2 и Ti. Бла-
годаря этому удалось увеличить в десятки раз ве-
личину захваченного магнитного потока в этих
кристаллах – с ~ 0.05 до почти 2 Тл [88, 89]. Это
позволило использовать объемные сверхпрово-
дящие кристаллы Y-123 в системах магнитной ле-
витации.

Аналогично объемным кристаллам R-123, ле-
гирование частицами Y2O3 было предложено для
ленточных ВТСП-2 еще в 1996 г. [90]. Работы бы-
ли продолжены по мере развития этой техноло-
гии [91, 92]. По аналогии с объемными кристал-
лами, было опробовано и легирование частицами
фазы R-211 [93], а затем в качестве добавок были
опробованы и многие другие вещества. Главное
требование – чтобы они не вступали в химиче-
скую реакцию с R-123, и их частицы были бы как
можно меньше по размеру (единицы наномет-
ров). Опробовали даже некоторые металлы в мел-
кодисперсном состоянии: иридий [94], золото,
серебро, палладий [95]. Но основные усилия бы-
ли направлены на поиск подходящих оксидных

Рис. 9. СЭМ-фотография сечения псевдомонокри-
сталла Y-123 с включениями Y-211 (вытянутые части-
цы, обведенные эллипсами) и ZrO2 [89].

10 мкм
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соединений. Он проводился среди соединений со
структурным типом перовскита, т.е. аналогично-
го структуре соединения R-123. Вначале был
опробован BaTiO3, а затем BaZrO3 (BZO) [96]. Эф-
фект повышения свойств сверхпроводников в
магнитных полях был получен во всех случаях, но
наилучшие результаты были достигнуты в случае
BZO. Позднее, для создания ИЦП, стали приме-
нять и близкие к нему по структуре и свойствам
BaSnO3 (BSO) и BaHfO3 (BHO), BaNb2O6, BaWO4
[97]. Однако в настоящее время основными до-
бавками остаются три схожих друг с другом со-
единения – BZO, BSO и BHO (или BMO, где M =
= Zr, Sn, Hf).

Они образуют частицы отдельных фаз в тол-
щине пленки сверхпроводника, твердых растворов
не наблюдается. Все эти соединения являются не-
сверхпроводящими и при отсутствии магнитного
поля, или когда величина поля небольшая, ухудша-
ют характеристики проводников. Положительное
влияние легирования сказывается только в силь-
ных магнитных полях за счет того, что значение Ic
в легированных сверхпроводниках деградирует в
меньшей степени, чем в нелегированных. Нали-
чие в ВТСП несверхпроводящих примесей может
приводить к понижению температуры сверхпро-
водящего перехода и, соответственно, к ухудше-
нию токонесущих характеристик вблизи этой
температуры, т.е. при 77 К.

Наиболее распространенной добавкой являет-
ся цирконат бария – BZO. Установлено в ходе
экспериментов по напылению пленок R-123, что
частицы BZO агломерируют с образованием нано-
стержней (или наноколонн) диаметром 5–10 нм и
длиной в несколько десятков или сотен наномет-
ров [98–100]. Существенно то, что эти нано-
стержни обычно вытянуты вдоль кристаллогра-
фической оси “с” соединения R-123, т.е., ориен-
тированы перпендикулярно плоскости ленты.

Они служат центрами пиннинга, причем такой
центр является не точечным (как при точечном
дефекте), а протяженным, и ориентирован соот-
ветственно самому наностержню, вдоль оси “с”
[101–109]. Такие структуры являются более эф-
фективными с точки зрения силы пиннинга, по
сравнению с точеными дефектами, и, соответ-
ственно, их влияние на свойства сверхпроводни-
ка сильнее. Интересно отметить, что молекулы
BZO агломерируются в виде столбчатых стержней
только при получении ВТСП-пленки методами
PLD и MOCVD, но не образуются при методе
MOD [110]. В последнем методе агломераты BZO
имеют вид простых точечных дефектов. Причины
этого не ясны, как, впрочем, и причины того, по-
чему молекулы BZO вообще способны агломери-
роваться в виде стрежней. Молекулы BSO и BHO
также агломерируются в виде стержней.

Исследования по оптимизации химического
состава и количества вводимых легирующих со-
единений и элементов показали, что главное зна-
чение для повышения стойкости Ic в магнитных
полях имеет форма наностержней, их ориентация
и взаимное расположение. Для достижения луч-
ших свойств диаметр стержней должен быть как
можно меньше, а их длина – как можно больше, в
идеале однородные сплошные стержни должны
пронизывать всю толщину ВТСП пленки. В ре-
альности это наблюдается редко, обычно длина
стержней составляет несколько сотен нм, при
обычной толщине пленки 1.5–3.0 мкм. Самой
лучшей однородностью и большей длиной отли-
чаются нанострежни BHO. Для них также харак-
терны и меньший диаметр (4–5 нм) по сравнению
с ~10 нм для BZO, и более строгая ориентация
вдоль оси “с” [111]. Это делает добавку BHO осо-
бенно эффективной при оптимальных условиях
роста ВТСП-пленки. Чем больше количество до-
бавок, тем больше должна быть и стойкость Ic к
воздействию магнитного поля. Однако на прак-
тике есть оптимальные концентрации добавок,
выше которых свойства сверхпроводников ухуд-
шаются. Это связано с наличием слишком боль-
шого количества несверхпроводящей фазы, когда
ее становится более 10 об. %, и взаимным распо-
ложением нанострежней. Наибольшая сила пин-
нинга будет в случае, когда все стержни ориенти-
рованы вдоль оси “с”, параллельны и не соприка-
саются друг с другом. В реальности стержни
имеют не идеальную ориентацию, и при большой
концентрации легирующего соединения или эле-
мента соприкасаются друг с другом. Кроме того,
всегда присутствуют мелкие частицы без выра-
женной формы, количество которых зависит, в
основном, от технологии нанесения ВТСП-плен-
ки. Соприкосновение наночастиц друг с другом
приводит к ухудшению свойств [108].

При сравнении различных добавок друг с дру-
гом было показано, что наиболее правильной
ориентацией вдоль оси “с” и равномерностью
распределения обладают наностержни BSO [112],
в то время как BZO с увеличением концентрации
склонны соединяться друг с другом, образуя более
крупные агломераты. Наностержни BHO занима-
ют здесь промежуточное положение, обладая при
этом, благодаря своему меньшему диаметру при
более высокой однородности отдельных стерж-
ней, наибольшей силой пиннига для каждой нано-
частицы. В целом вид добавки и ее оптимальная
концентрация сильно зависят от технологии кон-
кретного производителя.

Специально проводившиеся сравнительные
исследования оптимальных концентраций для
различных типов добавок и соответствующих им
характеристик проводников [111] показали, что
при изготовлении ВТСП по технологии PLD оп-
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тимальная концентрация для BZO и BHO состав-
ляет ~5 мол. %, а для BSO – ~8 мол. %.

Также можно отметить, что оптимальное ко-
личество легирующих соединений или элементов
может быть различно для проводников, предна-
значенных для применений в различных услови-
ях, а именно, при различных значениях величин
магнитных полей. Также можно отметить [113],
что специалистам фирмы Superpower (США), ис-
пользуя технологию MOCVD, удалось добиться
получения однородных и строго ориентирован-
ных наностержней BZO, пронизывающих всю
толщину ВТСП-пленки (вплоть до рекордной
толщины 4.6 мкм). Как указывалось выше, у дру-
гих производителей длина наностержней обычно
не достигает и 1 мкм, к тому же наностержни
именно BZO не отличаются высокой однородно-
стью. Из этого можно сделать вывод, что очень
многое зависит не только от природы добавок, но
и от технологии производства ВТСП.

Согласно данным [113], в слабых магнитных
полях (~0.1 Тл) целесообразно применять про-
водники без добавок, в полях до 6 Тл – проводни-
ки с 5 мол. % BZO. И лишь в более высоких полях
(в которых ВТСП проводники при температуре
77 К практически не применяются) имеет смысл
использовать большее количество добавки. При
4.2 К ситуация иная: в полях выше 2 Тл целесооб-
разно применять проводники только с 15 мол. %
BZO. Т.е. можно сделать вывод, что при темпера-
турах кипения жидкого азота (65–77 К) и близ-
ким к ним целесообразно применять проводники
с малым количеством примесей, а при температу-
ре кипения гелия, напротив, с большим их содер-
жанием.

Сравнение свойств легированных и нелегиро-
ванных проводников показывает, что в магнит-
ных полях свойства первых выше. Но разница
между этими типами проводников может отли-
чаться в зависимости от технологии изготовления
ВТСП. Например, согласно данным фирмы Su-
perpower, использующей технологию MOCVD
[114], при легировании значения Ic могут увели-
чиваться в 3–7 раз, в зависимости от величины
поля и количества легирующего элемента или со-
единения. На рис. 10а–10в представлены анало-
гичные полевые зависимости для ВТСП-2, полу-
ченных методом PLD, двух других фирм – Fujiku-
ra (Япония) [84] и Суперокс (Россия) [115]. Как
видно из рис. 11, их свойства близки друг к другу,
а значения Ic после легирования увеличиваются
всего от 2 до 3 раз. Это связано с тем, что у неле-
гированных проводников, изготавливаемых по
технологии PLD, полевые зависимости лучше,
чем в случае технологии MOCVD. Свойства же
легированных проводников всех трех ведущих
производителей являются близкими друг к другу.
Приведенные на рис. 10 и 11 данные относятся к

ориентации магнитного поля перпендикулярно
плоскости ленты, т.е. когда негативное влияние по-
ля наиболее сильно. При направлении поля парал-
лельно плоскости ленты Ic также деградирует, но в
гораздо меньшей степени. Например, при 4.2 К для
нелегированных проводников разница в значениях
Ic в двух взаимно перпендикулярных направлениях
магнитного поля составляет ~4–6 раз. Легирование
приводит к заметному повышению значений Ic
при ориентации поля перпендикулярно ленте,
однако при его направлении параллельно плос-
кости ленты значения Ic при легировании меня-
ются мало (а иногда даже могут и ухудшаться).
Таким образом, легированные проводники ста-
новятся если не изотропными по свойствам, то
хотя бы приближаются к этому.

В последнее время снова получает распростра-
нение легирование ВТСП частицами R2O3. Эти
оксиды являются составной частью соединения
R-123, и в этом случае нет необходимости добав-
лять в мишень (в случае метода PLD) или в пары
металлоорганических солей (метод MOCVD) до-
полнительные вещества. Достаточно изменить
соотношение элементов R–Ba–Cu. Обычно при-
меняют мишени для напыления или металлорга-
нические прекурсоры с недостатком бария отно-
сительного стехиометрического соотношения
элементов 1–2–3. Частицы R2O3 в толще ВТСП
пленки обычно образуют не столбчатые частицы,
а бесформенные. Главное значение имеет их по-
перечный размер, который должен быть не более
100 нм. Такие частицы служат центрами пиннин-
га [116, 117]. Есть также сведения, что наилучшие
результаты могут быть достигнуты при сочетании
обоих типов частиц – R2O3 и BMO [113].

Обнаружено, что при достаточно высокой
концентрации частиц R2O3 они могут частично
упорядочиваться в направлении оси “с”, т.е. их
расположение в сверхпроводящей пленке отда-
ленно напоминает наностержни [118], типичные
для BMO, хотя до образования сплошных стерж-
ней дело не доходит. Образцы именно с такой
структурой включений R2O3 обладали заметно
лучшей стойкостью в магнитных полях, по срав-
нению с образцами, где наночастицы Gd2O3 были
расположены хаотично.

При самой удобной для применения темпера-
туре 77 К стойкость проводников к воздействию
магнитного поля пока еще недостаточна. Тем не
менее не прекращаются работы по поиску опти-
мального легирующего соединения или элемен-
та, а также технологических режимов изготовле-
ния, которые позволили бы повысить свойства
ВТСП-2 до технически приемлемого уровня. Со-
гласно [112], такой добавкой является BaHfO3 в
количестве ~4 мол. %. Показано, что стойкость
критического тока к воздействию магнитных по-
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лей зависит от природы редкоземельного иона, и
наилучшим РЗЭ в соединении R-123, с этой точ-
ки зрения, является европий [119]. Применение
Eu-123 вместо Gd-123, при одинаковом количе-
стве легирующего соединения BHO, позволило
увеличить токонесущую способность в магнит-

ных полях при 77 К почти в 2 раза – до 140 А на
ширине проводника 1 см [119]. Эти характеристи-
ки являются лучшими на сегодняшний день.

Легирование ВТСП-2 частицами, создающи-
ми ИЦП, позволило изготавливать проводники,
работающие в высоких магнитных полях –

Рис. 10. Полевые зависимости значений критического тока для ВТСП проводников, изготовленных методом PLD,
при 65, 20 и 4.2 К. Ширина проводников 4 мм. По данным производителей: фирмы Fujikura (Япония) (синие кривые)
[84] и Суперокс (Россия) [115] (красные кривые). Сплошная линия – легированные проводники, пунктирная – неле-
гированные.
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вплоть до 38 Тл при 4.2 К, а также применять
ВТСП-2 в промежуточной области температур –
вплоть до 65 К. Есть также надежда, что удастся
разработать проводники, пригодные для изготов-
ления магнитных систем с рабочей температурой
77 К.

ПЕРСПЕКТИВНЫЕ СВЕРХПРОВОДНИКИ

Сверхпроводники на основе MgB2. В 2001 г.
группой японских ученых под руководством Аки-
митцу было открыто явление сверхпроводимости
в соединении MgB2 [8]. Технические сверхпро-
водники на основе этого соединения получают
методом “порошок в трубе” [120]. Его суть заклю-
чается в заполнении металлической трубки по-
рошком MgB2 (вариант ex-situ) или смесью по-
рошков магния и бора (вариант in-situ) [121–123].

В процессе разработки сверхпроводника под-
бирают следующие параметры: коэффициент за-
полнения по керамике, размер волокон, их вза-
имное расположение, материал барьера, который
отделяет порошковую часть сверхпроводника от
стабилизационного материала внешней оболочки,
оптимальный состав порошковой сердцевины, тип
и количество легирующих элементов и т.д.

Для изготовления соединения MgB2 и сверх-
проводников на его основе обычно используют
порошок магния чистотой 99–99.9% и размером
частиц от 40 до 100 мкм или 200–325 меш [124].
Главное требование к магнию – минимальное со-
держание в его составе кислорода в виде оксида
магния. Мелкодисперсный магний (порошок)
легко окисляется на воздухе, и поверхность ча-
стиц порошка магния (чешуек или гранул) обыч-
но покрыта тонким слоем MgO. Поэтому в начале
технологического процесса требуется подготовка
порошкового магния. Чаще всего применяют об-
работку магния в шаровой мельнице в инертной
атмосфере. Это позволяет частично удалить ок-
сидный слой с поверхности частиц металла. Воз-
можна также замена металлического магния на
его гидрид MgH2. Другим вариантом подготовки
порошкового магния является метод центрифуж-
ного распыления расплавленного металла – ме-
таллический магний плавится в инертной атмо-
сфере для предотвращения окисления. По этой
технологии возможно получение магния в виде
ультрадисперсных (~4–6 мкм) сферических гра-
нул. Применяется иногда и плазменное распыле-
ние в аргоне, благодаря чему можно получить на-
нометрический порошок магния. Однако все эти
специальные методы приготовления мелкодис-
персного магния увеличивают стоимость порошка.

Частицы магния достаточно пластичны и при
волочении проводника вытягиваются вдоль на-
правления деформации. В связи с тем, что про-
цесс синтеза сверхпроводящего соединения про-
ходит при температурах выше температуры плав-
ления магния, структура этого порошка не влияет
на сверхпроводящие свойства всего композита.

Для изготовления сверхпроводников на осно-
ве MgB2 используют мелкодисперсный порошок
бора аморфного. Кристаллический бор имеет в
основном ромбоэдрическую структуру, которая
очень стабильна даже при высокой температуре.
Это препятствует протеканию полной реакции с
магнием с образованием сверхпроводящей фазы.
Относительно высокая температура или длитель-
ное время синтеза обычно приводят к увеличе-
нию количества фазы MgB2 и ускорению роста ее
зерен. Согласно теории пиннинга по границам
зерен, сила пиннинга и плотность критического
тока снижается с увеличением размера зерен. В
настоящий момент провода на основе MgB2 с вы-
сокими характеристиками изготавливают с ис-

Рис. 11. Зависимости Ic от ориентации магнитного
поля относительно плоскости ВТСП ленты при 4.2 и
20 К. По данным [84].
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пользованием порошка аморфного бора, несмот-
ря на то, что порошок кристаллического бора
проще изготовить и он более дешевый, чем
аморфный бор. Аморфный бор, как правило,
имеет размер частиц менее 1 мкм. Желательно ис-
пользовать порошок с содержанием основного
элемента не менее 99%. Использование менее чи-
стого бора (например, с содержанием основного
компонента 95–97%) приводит к некоторому
ухудшению сверхпроводящих характеристик. В
работе [125] показано, что использование аморф-
ного бора после тщательного измельчения явля-
ется наиболее предпочтительным для изготовле-
ния сверхпроводников. Измельчение порошка
бора может проводиться в различных средах. Ав-
торы работы [126] проводили исследования по
влиянию среды измельчения порошка бора на то-
конесущую способность MgB2. В качестве сред
были выбраны толуол, ацетон, этанол. Показано,
что размер частиц бора после измельчения в тече-
ние 4 ч составляет от 100 до 30 нм. Токонесущая
способность MgB2 в сильных полях при темпера-
туре 5 К возрастает при использовании в качестве
исходного материала порошка бора, измельчен-
ного в толуоле. Это связано с тем, что толуол
предотвращает окисление порошка бора во время
измельчения, а малый размер его частиц позволя-
ет увеличить плотность границ зерен, которые
представляют собой эффективные центры пин-
нинга.

Известны работы [126, 127] по получению на-
нопорошка кристаллического бора с использова-
нием радиочастотной аргонной плазмы через га-
зофазное зарождение кристаллов. Газы трихлор-
ида бора и водорода добавляли в аргонную
радиочастотную плазму. Порошок бора, инкап-
сулированный углеродом, синтезировался тем же
методом при добавлении газа метана. В ходе этого
процесса на частицах бора образуются тонкие
слои углерода.

Основным недостатком мелкодисперсного бо-
ра является его высокая гигроскопичность. Вла-
га, поглощенная порошком бора, в дальнейшем
может приводить к образованию MgO, поэтому
активно ведутся работы по поиску альтернатив-
ных источников бора. Так, в работе [128] в каче-
стве источника бора при изготовлении сверхпро-
водников методом внутренней диффузии магния
(IMD) использовали MgB4. Показано, что Jc та-
ких сверхпроводников сравнима с Jc сверхпро-
водников, при получении которых использован
бор. При этом их токонесущая способность мо-
жет быть увеличена за счет снижения доли MgO в
прекурсоре и возрастания степени проработки
порошка MgB4.

В ряде работ [129–131] сообщается, что для
достижения высокой токонесущей способности
сверхпроводников, изготовленных по методам

ex-situ и IMD, необходимо добавлять от 5 до
50 маc. % избыточного магния. Это способствует
возрастанию связности между частицами MgB2 и,
тем самым, увеличению Jc.

Кроме этого, авторы исследований сообщают
о важной роли измельчения порошка. Так, в ра-
боте [132] синтезированный порошок MgB2 моло-
ли в планетарной мельнице с использованием
шаров из WC при длительности вплоть до 256 ч.
Показано, что при увеличении времени помола
до 144 ч размер частиц порошка уменьшается с
1.4 мкм до 440 нм. Использование такого мелко-
дисперсного нелегированного порошка позволи-
ло достичь Jc образцов 104 А/см2 при температуре
4.2 К и магнитном поле 10 Тл. Рост плотности
критического тока обусловлен увеличением
плотности границ зерен и возрастанием силы
пиннинга.

Авторы работы [133] исследовали влияние
длительности измельчения порошковой смеси
магния с бором (чистота 96%, размером частиц
~1 мкм) на сверхпроводящие свойства полученного
затем MgB2. Они обнаружили, что оптимальным
временем измельчения является – 80 ч. Jc таких об-
разцов достигает величины 2.8 × 104 А/см2 при тем-
пературе 5 К и магнитном поле 6 Тл, что в 41 раз
выше, чем у образцов, измельченных в течение
0.5 ч. При увеличении этого времени до 120 ч Jc
снижается вследствие возрастания доли приме-
сей в порошке, снижения деформации кристал-
лической решетки и напряжений.

С момента открытия сверхпроводящих
свойств MgB2 исследователи предпринимали по-
пытки по увеличению его токонесущей способ-
ности. Были проанализированы фазы, получен-
ные при легировании подрешетки бора атомами
Be, C, N, O и подрешетки магния атомами Са, Li,
Na, Zn и Cu, а также при изменении состава MgB2
за счет возникновения атомных вакансий в Mg –
и В- подрешетках (эффекты нестехиометрии).

В работе [134] указывается, что замещение уг-
леродом атомов бора в кристаллической решетке
MgB2 приводит к уменьшению критической тем-
пературы (Tc) и увеличению Bc2. С точки зрения
замещения атомов магния наиболее удачным был
алюминий. Различные методы синтеза легиро-
ванного Al MgB2 дают разные результаты. В экс-
перименте, описанном в работе [135], фаза Al2O3
была найдена как примесная, а авторы работы
[136] обнаружили, что кристаллы Mg1 – xAlxB2 со-
держат несверхпроводящую фазу MgAlB4, кото-
рая кристаллизуется в зерна, богатые Al. Эта кри-
сталлическая фаза может присутствовать при
очень небольшом содержании Al в образце. Отме-
чено, что дефекты в слоях Mg и примесных фаз
других алюминированных соединений снижают
критическую температуру диборида магния. Ав-
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торы работы [137] сообщают, что легирование
алюминием и кремнием не привело к значитель-
ным изменениям Bc2. При этом лучший результат
достигается при легировании Si (значения Jc воз-
растают примерно в 3 раза). Таким образом, Si
или Al действуют как центры пиннинга, по мень-
шей мере, при низкой температуре.

Легирование сверхпроводящего соединения
железом и его оксидом ведет к снижению крити-
ческой температуры, однако не увеличивает
плотность критического тока [138, 139].

Еще одним веществом, которое было опробо-
вано для легирования MgB2, является Y(C2H3O2)3.
В работе [140] показано, что добавление 10 мас. %
этого вещества позволяет достичь Jc 104 А/см2 в
магнитном поле 12 Тл при температуре 4.2 К. Это
связано не только с замещением атомов бора ато-
мами углерода, но и с наличием наночастиц YB4,
которые являются центрами пиннинга. Авторы
работы [141] указывают на эффективное легиро-
вание MgB2 иттрием в количестве 0.005 мас. %, по
сравнению с легированием серебром. Основным
механизмом увеличения центров пиннинга явля-
ется образование соединений – оксидов и бори-
дов на основе иттрия. Авторы обзора [142] рас-
смотрели влияние различных редкоземельных
металлов и их соединений на Jc и поле необрати-
мости. Показано, что образцы, легированные
Dy2O3, имеют самые высокие значения Jc в силь-
ных магнитных полях. В образцах, полученных
методом ex-situ, введение TeO2 приводит к наи-
большему увеличению Jc и поля необратимости.

В работе [143] проведено исследование влияние
легирования натрием MgB2 в составах Mg1 – хNaхB2,
где х – 0.1; 0.2; 0.3. Показано, что присутствие на-
трия в соединении при х = 0.1 позволяет незначи-
тельно увеличить Вс2 и поле необратимости. Ис-
следование микроструктуры образцов методами
РФА показывает несистематическую замену ато-
мов магния в кристаллической решетке атомами
натрия. Оставшийся натрий может образовывать
вторые фазы, которые располагаются в зернах чи-
стого MgB2 и являются новыми центрами пин-
нинга.

Авторы работы [144] показали, что увеличение
содержания углерода как легирующего вещества с
1.5 мас. % (по бору) до 16.5 мас. % не приводит к
возрастанию характеристик сверхпроводников,
наоборот, ведет к их значительному снижению.
При этом содержание углерода 1.5 мас. % от мас-
сы бора является оптимальным. Легирование
MgB2 углеродом путем добавления различных уг-
леродсодержащих веществ рассмотрено в работах
[145–150]. Показано, что во всех случаях введение
углерода в MgB2 приводит к снижению критиче-
ской температуры, увеличению поля необрати-
мости и Jc в сильных магнитных полях или при

более высокой температуре. При этом введение
легирующего элемента через жидкую фазу позво-
ляет избежать образования агломератов.

Легирование MgB2 оловом или кобальтом при-
водит к снижению критической температуры
[151]. Возможно легирование титаном, этот эле-
мент имеет гексагональную кристаллическую ре-
шетку так же, как и MgB2. Он может заполнять
пустоты и соединять границы зерен, так как име-
ет меньший молекулярный объем по сравнению с
MgB2. Обнаружено, что критическая температура
сверхпроводников, легированных титаном, воз-
растает с увеличением содержания этого элемен-
та. Добавление нанопорошка карбида титана в
смесь порошков магния и бора в количестве
10 мас. % позволяет увеличить Вс2 и получить Jc
сверхпроводника выше 10 кА/см2 в магнитном
поле 7 Тл при температуре 4.2 К [152]. Аналогич-
ную величину Jc можно получить при легирова-
нии смеси порошков магния и бора нанопорош-
ком карбида кремния в количестве 5 мас. % [153].
Увеличение доли нанопорошка SiC до 16 мас. %,
приводит к снижению сверхпроводящего тока
между частицами MgB2 и ослабляет межзеренную
связь [154].

В работе [155] рассмотрено влияние Re, Pt, Pd
на структуру и электрофизические свойства
сверхпроводников. Показано, что внедрение этих
элементов в кристаллическую решетку MgB2 не-
возможно. Реагируя с Mg, они образуют несверх-
проводящие фазы, а также твердый раствор
MgRe. Ни один из этих элементов не влияет на
критическую температуру сверхпроводника.

Введение в состав смеси порошков магния и
бора нанопорошка серебра в количестве 8 мас. %
позволяет достичь максимального различия в поле
необратимости. Содержание нанопорошка Ag–
3 мас. % в смеси Mg и B позволяет снизить темпе-
ратуру синтеза MgB2 с 700 до 550°С, при этом то-
конесущая способность остается сравнимой с Jc
нелегированного сверхпроводника [141].

Плотность критического тока при температу-
рах 5, 10 и 15 К может быть увеличена в диапазоне
магнитных полей путем легирования полиакри-
лонитрилом. Jc легированных образцов уменьша-
лась с увеличением температуры измерения и
магнитного поля медленнее по сравнению с неле-
гированным образцом. Образцы, легированные
полиакрилонитрилом от 1 до 5 мас. %, показали
более чем 10-кратное увеличение значений Jc по
сравнению с нелегированным MgB2 [156].

Другим аспектом, определяющим токонесу-
щую способность сверхпроводника этого типа,
являются материалы конструкции сверхпровод-
ника. Важной задачей является выбор материала
металлической оболочки, непосредственно окру-
жающей керамическую сердцевину внутренних
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волокон, и внешней оболочки многоволоконного
сверхпроводника. Основные требования к мате-
риалу оболочек следующие:

– химическая инертность по отношению к
магнию и бору;

– коэффициент термического расширения
выше, чем у соединения MgB2.

В качестве оболочек были опробованы следую-
щие материалы: железо, медь, никель, нержавею-
щая сталь (типа AISI 316L), сплавы на основе меди
(например, CuNi(12%)Zn(24%), CuNi(18%)Zn(20%)
и др.), монель, тантал, ниобий, титан и т.д.
[157‒160].

Медь, а также медные сплавы вступают в хи-
мическую реакцию с магнием с образованием
MgCu2. По внутренней поверхности волокна об-
разуется относительно тонкий слой (~5–8 мкм)
MgCu2. В этом случае для поддержания стехио-
метрии сверхпроводящего соединения необходи-
мо в прекурсор дополнительно вводить некоторое
количество магния. Образование промежуточно-
го, балластного слоя MgCu2 снижает токонесущую
способность сверхпроводников. Если же термооб-
работка сверхпроводника проводится при темпе-
ратуре выше 600°С, то использование меди (и во-
обще медных сплавов) недопустимо.

Наиболее химически стойки к магнию и бору
железо, тантал, ниобий, нержавеющая сталь и титан
[161], при этом указанные материалы не должны со-
держать примесей, способных реагировать с магни-
ем или бором. Железо реагирует с бором с образо-
ванием Fe2B, и это соединение образует тонкий
слой на границе металл–керамика (1–2 мкм или
до 5 мкм), который препятствует дальнейшей ре-
акции [162]. Отрицательного влияния этого слоя
на характеристики сверхпроводников не выявле-
но. Ниобий, тантал и нержавеющая сталь (при от-
сутствии в ней меди) не реагируют с керамикой.
Однако использование нержавеющей стали затруд-
няет практическое применение сверхпроводника
из-за большого контактного сопротивления.

В работе [163] показано, что использование
титанового барьера позволяет повысить Jc сверх-
проводника на 50% после термообработки 700°С,
30 мин и на 100% после термообработки при тем-
пературе 850°С в течение 30 мин по сравнению с
ниобиевым (рис. 12). Титан способствует адсорб-
ции примесей, например, кремния или кислоро-
да на стенках оболочки, что также приводит к
увеличению Jc [164].

В работе [165] проведено исследование сверх-
проводников на основе MgB2, полученных мето-
дом “порошок в трубе” вариант in-situ, где в каче-
стве материала оболочки использован сплав Nb–
50% Ti. Сверхпроводник с NbTi оболочкой, леги-
рованный 5 мас. % SiC, имеет более высокую Jc в
полях 6–11 Тл, чем сверхпроводники с Nb или Fe

оболочками. Это связано с более равномерной де-
формацией волокна при использовании пластич-
ной и механически прочной Nb–Ti-оболочки.

По результатам измерений свойств сверхпро-
водников в зависимости от механического напря-
жения было выявлено большое значение разницы в
коэффициентах термического расширения (КТР)
MgB2 и металлической оболочки. При охлажде-
нии от температуры синтеза до комнатной и от
комнатной до криогенной металлическая обо-
лочка должна оказывать сжимающее напряжение
на керамику, а внешняя оболочка – на внутрен-
ние волокна. Это связано с хрупкостью сверхпро-
водящего соединения и появления в нем много-
численных трещин и пор. Ниобий и тантал имеют
значения КТР ниже MgB2 (6.3 и 7.3 × 10–6 K–1 соот-
ветственно) и поэтому непригодны в качестве един-
ственного материала оболочки. У остальных метал-
лов значения КТР выше: железо 11.8 × 10–6 K–1, мо-
нель ~13.9 × 10–6 K–1, никель 13.4 × 10–6 K–1, медь и
медные сплавы ~16.5–18 × 10–6 K–1, нержавею-
щая сталь 18 × 10–6 K–1.

В качестве внешней оболочки были попытки
использовать чистую медь, как материал с наи-
меньшим электрическим сопротивлением, но из-
за ее мягкости по сравнению с любым другим ма-
териалом оболочки внутренних волокон не уда-
лось получить проводник с удовлетворительной
геометрией, и соответственно, с хорошими элек-
трофизическими свойствами. В то же время наи-
лучшая с точки зрения твердости, прочности и
высокого КТР нержавеющая сталь имеет слиш-
ком большое электрическое сопротивление [166].
Поэтому в качестве внешней оболочки обычно
применяют сплавы на основе меди, в том числе
монель, Glidcap (медь, упрочненная дисперсион-
ными частицами оксида алюминия), либо железо
(предпочтительней особо чистое марки ARMCO).

Рис. 12. Зависимость Jc от температуры термообра-
ботки сверхпроводников на основе MgB2 in-situ, ле-
гированных 8 мас. % SiC и различающихся материа-
лом барьера: А – ниобий (нижняя кривая), С – титан
(верхняя кривая). По данным работы [164].
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Термообработка уже готового сверхпроводни-
ка также влияет на его токонесущую способность.
В литературе достаточно подробно описаны про-
цессы, протекающие при синтезе MgB2 в массив-
ных таблетках. В работе [124] предполагается сле-
дующий механизм образования MgB2. Бор рас-
творяется в жидком магнии до тех пор, пока
концентрация расплава не приблизится к составу
MgB2. После этого начинается процесс кристалли-
зации с образованием сначала первичных кристал-
лов, которые имеют оптимальный химический со-
став, все лишние атомы, в том числе и газовые при-
меси уходят в “междендритное” пространство. В
результате вторичная кристаллизация в межденд-
ритном пространстве будет происходить уже при
несколько другом составе расплава, поэтому вто-
ричные кристаллы MgB2 будут богаты кислоро-
дом и бедны основными компонентами. Это яв-
ляется основной причиной появления двух фаз
MgB2 со слабо отличающимися параметрами ре-
шетки, но с разными микроструктурой и химиче-
ским составом. В работах [167, 168] обнаружено,
что в керне сверхпроводника, изготовленного ме-
тодом ex-situ, как и в массивном образце, два типа
кристаллов MgB2: крупные плотные с понижен-
ным содержанием кислорода, по структуре по-
добные плотным областям массивного образца
MgB2; и мелкие с повышенным содержанием
кислорода (4–21 мас. %), которые формируют ме-
нее плотные области. Результаты исследований,
представленные в работах [167–171], показывают,
что для достижения высокой токонесущей спо-
собности сверхпроводников с титановой оболоч-
кой необходимо проводить термообработку при
температуре более 900°С, а при использовании
ниобиевой – не более этого значения.

Железосодержащие сверхпроводники. Откры-
тие в 2008 г. сверхпроводимости с критическими
температурами до 56 К в оксипниктидах железа
LnFeAsO1 – xFx (Ln = La – Gd) [9–11, 172] вызвало
громадный интерес в научном сообществе. Вслед
за оксипниктидными фазами сверхпроводимость
была найдена в бескислородных соединениях на
основе тройных арсенидов щелочных и щелочно-
земельных металлов, а в 2010 г. были получены
изоструктрурные слоистые селениды AxFe2 – ySe2
(A = K, Rb, Cs, Tl и др.), среди которых также есть
сверхпроводящие составы.

По элементному составу все полученные в на-
стоящий момент железосодержащие сверхпро-
водники могут быть разделены на следующие се-
мейства:

• 11-семейство. К нему относятся фазы типа
FeCh, где Ch – Se, Te, Se/S, Se/Te [173];

• 111-семейство, включающее трех представи-
телей – LiFeP, LiFeAs и NaFeAs [174, 175];

• 122-семейство, к которому принадлежат
многочисленные фазы типа AFe2As2, где A – K,
Rb, Cs, Ca, Sr, Ba, Eu [176] и AxFe2 – ySe2, где A = K,
Rb, Cs, Tl [177];

• 1111-семейство изоструктурных фаз типа
REOFe(As/P) и AEFeAsF, где AE = Sr, Ba, RE–
редкоземельный элемент [9, 178];

• семейство 1144, включающее фазы
AeAFe4As4, где Ae – Ca и Sr, A = K, Rb, и Cs [179].

Отметим наиболее важные особенности желе-
зосодержащих сверхпроводников всех семейств,
позволяющие объединить их в один класс. Преж-
де всего – это наличие общего структурного эле-
мента – антифлюоритоподобного слоя [FeX], где
X = Pn, Ch (Pn = P, As, P/As; Ch = Se, Se/S, Se/Te).
Это роднит их с другим классом высокотемпера-
турных сверхпроводников – купратами, для ко-
торых общим структурным элементом является
наличие плоских слоев [CuO2]. В антифлюорито-
подобном слое [FeX] атомы железа образуют
плоскую квадратную сетку, а атомы пниктогена
или халькогена располагаются в шахматном по-
рядке по обе стороны от плоскости, обеспечивая
искаженное тетраэдрическое окружение атомов
Fe. Таким образом, кристаллическая структура
этих соединений достаточна сложна. Во-вторых,
типичная T–x-диаграмма (где x – содержание ле-
гирующего элемента или приложенное давление)
для FeAs-сверхпроводников включает область со-
существования магнетизма и сверхпроводимости
[180].

Уникальность этих соединений состоит в сла-
бой деградации токонесущей способности при
увеличении магнитного поля по сравнению с дру-
гими известными широко используемыми соеди-
нениями (рис. 13). Низкая анизотропия железо-
содержащих сверхпроводников подразумевает,
что их поле необратимости высоко и достаточно
близко к Hc2. Это может свидетельствовать о вы-
соком потенциале этих соединений для сильно-
польных применений и является достаточно бла-
гоприятным для конструкции и работы магнитов
со сверхпроводящими проводами и лентами. С
другой стороны, хорошо известно, что межзерен-
ный ток в REBCO экспоненциально уменьшается
с увеличением угла разориентировки зерен, в слу-
чае, когда этот угол больше, чем 3°–5°. Это назы-
вают эффектом слабых связей высокоугловых
границ. Для Ba – 122, по данным исследования, в
бикристаллических эпитаксиальных пленках
Ba(Fe,Co)2As2 критический угол составляет до 9°.
Поэтому можно сделать вывод, что высокоугло-
вые границы в железных сверхпроводниках ухуд-
шают межзеренные токи в меньшей степени по
сравнению с REBCO сверхпроводниками, и мож-
но ожидать высокой транспортной плотности то-
ка в сверхпроводниках, полученных простым и
дешевым методом “порошок в трубе” [181].
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Для изготовления сверхпроводников на осно-
ве железосодержащих соединений используют
метод “порошок в трубе”, как in-situ, так и ex-situ.
Принципиальная схема получения сверхпровод-
ников показана на рис. 14.

Впервые сообщение о получении сверхпро-
водника на основе железосодержащих соедине-
ний было в работе [182]. Методом “порошок в
трубе”, in-situ, был получен провод в железной
оболочке на основе соединения LaFeAsO1 – хFx,
при этом между оболочкой и порошковой серд-
цевиной располагали титановый барьер. Исход-
ными материалами были порошки La, As, LaF3,
Fe и Fe2O3, которые измельчали вручную с помо-
щью ступки и пестика. Синтез проводили при
температуре 1150°С в течение 40 ч в атмосфере
высокочистого аргона. При этом взаимодействия
между оболочкой и сверхпроводящим сердечни-
ком не наблюдалось. Критическая температура
составила 24.6 К, что несколько ниже 26 К, кото-
рые характерны для этого высокочистого соеди-
нения.

На примере этой работы можно сформулиро-
вать основные сложности получения сверхпровод-
ников на основе железосодержащих соединений.
Прежде всего – это синтез самого сверхпроводяще-
го соединения, выбор материала оболочки, подбор
режима термообработки полученного сверхпро-
водника.

В 2008–2010 гг. разработчики использовали
метод in-situ, затем широкое распространение по-
лучил метод ex-situ. При этом для получения со-
единения используют двух – трехшаговый про-
цесс. Так, в работе [183] исходный порошок син-
тезировали путем твердофазной диффузии из

исходных порошков. Процесс включал трехшаго-
вый синтез по следующим режимам:

– 1123 К в течение 15 ч, охлаждение и измель-
чение;

– 1730 К в течение 20 ч, охлаждение и измель-
чение;

– 1203 К в течение 10 ч, охлаждение и измель-
чение.

В качестве материалов оболочки пробовали
использовать железо, ниобий, тантал. Оказалось,
что эти металлы не являются химически инерт-
ными к пниктидам при высокотемпературных
термообработках. В работах [184, 185] показано,
что тантал можно обнаружить внутри сверхпро-
водящего сердечника на глубине до 200 мкм. По
этой причине тантал нежелательно использовать
при изготовлении таких сверхпроводников. В
процессе синтеза мышьяк проникает в ниобие-
вую оболочку с образованием слоя толщиной
60 мкм, и небольшое количество этого элемента
обнаружили в железной оболочке, несмотря на
присутствие листов титана. Анализ электрофизи-
ческих характеристик показывает, что сверхпро-
водник с комбинированной оболочкой из железа
и титана имеет самую низкую плотность тока.

В работе [186] в качестве материала оболочки
было использовано серебро совместно с железом
(внешний слой). В отличие от применения нио-
бия и тантала, в этом случае не образуется слой на
границе оболочка/керн, а значит, не снижается
величина критического тока. Другими исследова-
телями установлено, что при изготовлении сверх-
проводника с соединением CaKFe4As4 для полу-
чения наибольшей плотности критического тока
предпочтительным является использование би-
металлической Cu/Ag оболочки. При этом во
многих работах указывается, что при заключи-
тельном отжиге происходит взаимодействие меж-
ду серебряной оболочкой и сверхпроводящим со-
единением [186, 187]. В настоящее время именно
серебро чаще всего используют для изготовления
сверхпроводников. Одним из факторов, который
влияет на токонесущую способность сверхпро-
водников этого типа, является связность зерен.

Рис. 13. Сравнительная T–H диаграмма для различ-
ных сверхпроводящих соединений.
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ЦАПЛЕВА и др.

Для снижения влияния межзеренного сопротив-
ления ученые вводят в порошковую смесь метал-
лы, такие как свинец и олово. Отдельной задачей
является подбор необходимого количества такого
металла. Авторы работы [188] считают, что для
достижения высокой токонесущей способности
сверхпроводников с соединением CaKFe4As4 не-
обходимо добавить 30 мас. % олова. Следует от-
метить, что критическая температура при этом
составляет 35 K. При создании Ba0.6K0.4Fe2As2 ис-
пользуется 5 мас. % олова, критическая темпера-
тура такого провода составляет 37.6 К.

Плотность транспортного критического тока
достигла величины 1.5 × 105 А/см2 (Ic = 437 А) при
10 Тл и 5.5 × 104 А/см2 при 27 Тл соответственно.
Кроме того, плотность критического тока при
20 К в поле 5 Тл составила 5.4 × 104 А/см2. Эта ве-
личина Jc выше всех ранее сообщенных значений
и также превосходит Jc MgB2, NbTi и Nb3Sn [189].

В настоящее время разработаны и получены
экспериментальные образцы как одноволокон-
ных, так и многоволоконных сверхпроводников с
использованием различных железосодержащих
соединений.

В 2013 г. китайскими учеными изготовлен се-
миволоконный Sr-122 сверхпроводник. В каче-
стве материала барьера использовано серебро, для
внешней оболочки всего сверхпроводника выбра-
но железо [190]. Авторами работы установлено,
что с уменьшением толщины ленты Jc возрастает и
составляет 21.1 × 103 А/см2. Анализ представлен-
ной зависимости Jc от величины магнитного поля
показывает, что Jc одноволоконного сверхпро-
водника ниже, чем семиволоконного, что связано
с более высокой плотностью порошковых воло-
кон. Критическая температура увеличивается на
1 К при уменьшении толщины сверхпроводника
до 0.6 мм и составляет 34.5 К.

В 2019 г. более полные исследования семиво-
локонного ленточного Sr0.6K0.4Fe2As2 сверхпро-
водника, толщина ленты 0.35 мм, позволили
установить следующее:

– текстурированные Sr0.6K0.4Fe2As2 ленты име-
ют анизотропию в магнитном поле, однако сте-
пень анизотропии значительно ниже, чем в куп-
ратных сверхпроводниках и составляет менее 1.5;

– Jc в перпендикулярном поле ниже, чем в па-
раллельном, хотя это может не выполняться в
слабых полях;

– максимальный критический ток появляется,
когда угол приложения составляет не 0°, а 15°, что
вероятно связано с микроструктурой лент [191].

Увеличение числа волокон в композиционном
сверхпроводнике вплоть до 144 приводит к сни-
жению токонесущей способности. По мнению
авторов работы [192], это может быть связано с

микроструктурой порошковых волокон. Оценка
размеров зерна показала, что с увеличением чис-
ла волокон в сверхпроводнике с 7 до 144, размер
зерен уменьшается с 2.0 до 1.3 мкм. Это приводит
к увеличению плотности границ зерен и умень-
шению степени текстуры, что не благоприятно
для возрастания плотности критического тока.
Также деградация Jc может быть связана с неодно-
родностью волокон в продольном направлении.

В работах [193, 194] изучено влияние типа дефор-
мации на свойства сверхпроводящих Ba1 – xKxFe2As2
лент. Установлено, что плотность критического
тока только прокатанных стрендов, выше, чем Jc
стрендов, при изготовлении которых применя-
лось волочение или сочетание волочения и про-
катки. При этом Jc возрастает при увеличении
степени прокатки. Также показано, что направ-
ление прокатки – одностороннее или двусторон-
нее – оказывает влияние на равномерность рас-
пределения порошкового сердечника в продоль-
ном направлении и инженерную Jc. Следует
отметить, что критическая температура сверхпро-
водников данного типа составляет 38.5 К, что вы-
ше чем у соединения Sr-122.

Для достижения высокой плотности тока
сверхпроводников на основе железосодержащих
соединений чаще всего используют два эффек-
тивных метода: одноосное прессование для лент
и горячее изостатическое прессование для круг-
лых проводов. В случае использования горячего
изостатического прессования важным становится
качество самого сверхпроводящего порошка, сте-
хиометричность его состава, наличие примесей,
размер частиц влияют на величину Jc [195, 196].

Особенностью метода горячего изостатиче-
ского прессования является применение при за-
ключительной термообработке провода наряду с
высокой температурой (600–900°С) достаточно вы-
сокого давления, до 175 МПа. После этого форма
порошкового сердечника меняется, круглая пре-
вращается почти в квадратную, а в случае ленты се-
редина становится несколько тоньше, чем края.

Магнитооптические исследования показыва-
ют наличие равномерного объемного тока, проте-
кающего в сердечнике по многим зернам. Это
свидетельствует о снижении влияния слабых свя-
зей по границам зерен после приложения давле-
ния. Следует также отметить, что в случае ленты
величина тока, протекающего в центральной ча-
сти, несколько ниже, что связано с большей де-
формацией [197]. Плотность тока образцов
(Ba,K)Fe2As2, полученных с использованием это-
го метода, достигает 1.9 × 105 A/см2 при 4.2 K в
собственном поле, и 4.9 × 104 A/cм2 при 4.2 K в
поле 10 Тл на ленточных одноволоконных сверх-
проводниках с оболочкой Cu/Ag [198]. Для круг-
лых (Ba,K)Fe2As2 проводов плотность критическо-
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го тока составляет 105 А/см2 в собственном поле
при 4.2 К, а в случае использования соединения
KCa2Fe4As4F2 – 104 А/см2 [187]. Несмотря на то,
что применение горячего изостатического прес-
сования позволяет увеличить плотность критиче-
ского тока, плотность порошкового сердечника,
оно требует использования специального обору-
дования, что может привести к увеличению стои-
мости проводника. В связи с этим рассматривает-
ся и проведение заключительной термообработки
под давлением окружающей среды. В работе [199]
исследованы одноволоконные сверхпроводники
Ba0.6K0.4Fe2As2, порошковая сердцевина которых
различалась добавлением избыточного количества
калия (15–25 мас. %) и мышьяка (0–5 мас. %). До-
полнительные объемы этих элементов вводятся
для компенсации потерь при синтезе [200]. Уста-
новлено, что токонесущая способность сверхпро-
водника с избыточным содержанием калия 15% и
мышьяка 5% после термообработки при 740°С в
течение 3 ч несколько ниже, чем после примене-
ния горячего изостатического прессования и до-
стигает 3.6 × 104 A/cм2 при температуре 4.2 K в
магнитном поле 10 Tл. Это связано с более низ-
кой плотностью сердечника [201].

Таким образом, плотность транспортного тока
в железосодержащих сверхпроводниках, изготов-
ленных методом “порошок в трубе”, в основном
ограничена связностью зерен и высокоугловыми
границами между ними. В процессе деформации
провода могут образовываться дефекты, включая
окислы и примеси в прекурсоре, снижается плот-
ность порошковых сердечников, происходит из-
мельчение зерен, появляются микротрещины и
остаточные напряжения, вызванные механиче-
ской деформацией, а также в процессе оконча-
тельного отжига возникают сегрегация состава,
поры и вторичные фазы. За счет использования
метода ex-situ, повышения качества прекурсора и
оптимизации процесса термообработки количе-
ство большинства из этих дефектов может быть
значительно уменьшено в проводах и лентах.

Металлические добавки, такие как Ag, Pb, Sn и
Zn, In, хорошо перемешенные с порошковым
прекурсором, приводят к возрастанию связности
между зернами. Обнаружено, что Ag и Pb могут
увеличивать металлический характер вторичных
фаз на высокоугловых границах и соединять по-
ры и трещины, увеличивая связность между ча-
стицами. Кроме того, добавка Ag может помочь
предотвратить образование стекловидных фаз и
аморфных слоев на высокоугловых границах. По
сравнению с Ag и Pb, Sn, Zn и In, с которыми FeAs
смачивание может быть сокращено и количество
кристаллической фазы железосодержащего со-
единения увеличено, наиболее значительно уве-
личивают плотность критического тока. С другой
стороны, как было показано выше, механическое

уплотнение является эффективным путем увели-
чения связности зерен за счет уменьшения оста-
точных пустот и пор в сверхпроводящей сердце-
вине проволочных и прокатанных железосодер-
жащих проводов и лент. Применяя плоскую
прокатку к волоченным и прокатанным в калиб-
рах сверхпроводникам для уплотнения сверхпро-
водящих сердечников, транспортная Jc семейства
122 может быть увеличена на порядок. Путем уве-
личения коэффициента плоской прокатки или
применения одноосного прессования плотность
критического тока может в дальнейшем быть уве-
личена.

Вспомним, что эффект слабых связей из-за ра-
зориентации зерен не такой сильный в железосо-
держащих сверхпроводниках, как в REBCO. Но
он все равно подавляет токи независимо от мас-
совой плотности в материале, поскольку очевид-
ный гистерезисный эффект переноса критическо-
го тока, измеренный в возрастающих и убываю-
щих полях, можно наблюдать в проводах и лентах
железосодержащих сверхпроводников. Аналогич-
ный эффект гистерезиса был изучен для REBCO
поликристаллических сверхпроводников и при-
писывается эффекту высокоугловых границ. Эф-
фективным решением для ослабления влияния
слабых связей является усиление текстуры для сни-
жения доли высокоугловых границ. Для REBCO c
высокой Jc высоко текстурированные зерна с не-
большим смещением по плоскости получают за
счет использования технологии сверхпроводни-
ков с покрытием. Пленки REBCO осаждаются на
текстурированные буферные слои, которые вы-
ращиваются на металлических подложках с исполь-
зованием метода ионно-лучевого осаждения
(IBAD) или на прокатанных биаксиальных тексту-
рированных металлических подложках (RABITs).
Кроме легированных калием сверхпроводников
на основе Ba1 – xKxFe2As2, которые широко изго-
тавливают методом “порошок в трубе”, сверхпро-
водники с соединениями, легированными ко-
бальтом и фосфором Ba(Fe1 – xCox)2As2 и
BaFe2(As1 – xPx)2, с относительно низким давлени-
ем паров легирующих веществ были использова-
ны для изготовления покрытых методом IBAD
сверхпроводников по технологии, разработанной
для REBCO. Следует отметить, что эти соедине-
ния имеют более низкую критическую темпера-
туру, до 20–24 К, и их анизотропия примерно
равна 1 [200, 202–204]. При получении пленок
хорошо текстурированные зерна можно было на-
блюдать в одной плоскости, их разориентация
была ниже, чем 5°. Плотность критического тока,
достигнутая в сверхпроводниках, легированных
кобальтом и полученных методом IBAD, состави-
ла 0.98 и 0.86 МА/см2 в магнитном поле 9 Тл при
температуре 4.2 К в случае H || ab и H || c, соответ-
ственно [205]. Схема нанесения слоев при изго-
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товлении такого сверхпроводника представлена
на рис. 15. При этом толщина сверхпроводящего
слоя составила менее 30 мкм. Использование бу-
ферного слоя CaF2 обусловлено результатами ис-
следований в работе [206]. Установлено, что лен-
ты, полученные на подложке с таким слоем, име-
ют критическую температуру на 3 К выше, и
максимальную силу пиннинга 4 ГН/м3 в магнит-
ном поле 22.5 Тл при температуре 4.2 К.

Сверхпроводник, легированный никелем
BaFe1.9Ni0.1As2.05 и полученный аналогичным спо-
собом, имеет плотность критического тока около
1.14 МА/см2 в собственном поле и 0.34 и
0.28 МА/см2 в магнитном поле 9 Тл при темпера-
туре 4.2 К для H || c и H || ab, соответственно [207].
Следует отметить, что при изготовлении подоб-
ных сверхпроводников могут использоваться и
другие буферные слои. Например, в работе [208]
сверхпроводник NdFeAs(O,F) был получен по
технологии IBAD на подложке из хастеллоя с
предварительно нанесенными слоями MgO и

Y2O3. Другие типы пленочных лент и их свойства
представлены в табл. 1.

Искусственные центры пиннинга могут быть
введены в сверхпроводящую матрицу путем мно-
гослойного осаждения, облучения и добавления
наночастиц, таких как BaZrO3, к мишеням. Не-
смотря на то, что эти методы эффективны для
улучшения свойств в магнитных полях, достигну-
тый до сих пор уровень Jc в пленках при 4.2 К со-
ставляет всего лишь до 6% от плотности критиче-
ского тока в монокристаллах. Это свидетельствует
о возможности дальнейшего увеличения сверх-
проводящих характеристик пленок железосодер-
жащих соединений [217].

В настоящее время наряду с продолжающими-
ся работами по получению сверхпроводников с
железосодержащими соединениями с высокой
токонесущей способностью начаты работы по из-
готовлению прототипов изделий, таких как ка-
тушки различного типа для работы в высоких по-
лях, и совершенствованию контактных соедине-

Рис. 15. Последовательная схема нанесения слоев при изготовлении лент Ba(Fe1 – xCox)2As2 [205].

Cr

(а) (б) (в) (г)

PMMA

Au/Cr

Ba122 : Co

CaF2(д) (е) (ж)

Таблица 1. Характеристики лент с нанесенными сверхпроводящими слоями

PLD – нанесение покрытия с помощью лазерной абляции.

Материал Подложка Метод Tc, К Jc

Fe(Se,Te) [209] IBAD-MgO PLD 11 >1 × 104 А/см2 при 25 Тл, 4.2 К
Fe(Se,Te) [210] RaBiTS c CeO2 PLD 20 10 МА/см2 при 30 Тл, 4.2 К
Fe(Se,Te) [211] RaBiTS c CeO2 PLD 18 >2 × 104 А/см2 при 18 Тл, 4.2 К
Co:Ba-122 [212] IBAD-MgO PLD 21 0.1 МА/см2 в собственном поле, 8 К
Co:Ba-122 [213] IBAD-MgO PLD 23 0.1 МА/см2 при 9 Тл, 4.2 К
Co:Ba-122 [214] IBAD-MgO PLD 22 0.1 МА/см2 при 9 Тл, 4.2 К
P:Ba-122 [215] IBAD-MgO PLD 26 >0.11 × 104 А/см2 при 9 Тл, 4.2 К
P:Ba-122 [216] IBAD-MgO PLD 23 >0.2 × 104 А/см2 при 9 Тл, 4.2 К
P:Ba-122 [216] IBAD-MgO PLD 28 0.1 МА/см2 при 15 Тл, 4.2 К
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ний проводов [15, 218, 219]. Китайские ученые
предполагают использовать сверхпроводники
этого типа при создании магнитной системы
CEPC–SPPC [16, 220].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В данном обзоре были рассмотрены только те

технические композиционные сверхпроводники,
в материаловедении которых в ближайшем буду-
щем ожидаются значительные изменения, что
может открыть им возможности для более широ-
кого применения в устройствах физики высоких
энергий, сверхпроводящих магнитных системах
ускорителей элементарных частиц (сверхпровод-
ники на основе Nb3Sn, пниктиды), устройств
энергетики и электротехники, кабелей и систем
передачи энергии (ВТСП-2 сверхпроводники и
сверхпроводники на основе MgB2).

В отличие от вышеперечисленных, для коммер-
чески используемых сверхпроводников на основе
сплава ниобий-титан, так называемых Nb–Ti-
сверхпроводников, основы их металлургии и ма-
териаловедения уже сформированы. В последнее
время наблюдается процесс совершенствования
технологии изготовления с целью снижения их
себестоимости (сверхпроводники для магниторе-
зонансных томографов) и достижения требуемо-
го комплекса свойств [221–224].

Таким образом, одновременно с поиском но-
вых сверхпроводящих соединений продолжается
поиск способов получения технических сверх-
проводников на их основе. Ученые-материало-
веды не только пытаются применить известные
технологии, но и создают новые материалы и
сплавы, разрабатывают неизвестные ранее техно-
логии синтеза соединений и технологические ре-
шения получения сверхпроводников.
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Исследованы структура, магнитные и магнитотепловые свойства нестехиометрических сплавов
ErM2Mnx c M = Ni, Co, Fe. Показано, что сплавы ErNi2Mnx c x ≤ 1.25, ErCo2Mnx c x ≤ 0.8 и ErFe2Mnx
с x ≤ 0.4 кристаллизуются в кубической структуре типа MgCu2. На основе магнитных измерений, с
использованием термодинамического соотношения Максвелла проведена оценка магнитокалори-
ческого эффекта в соединениях ErM2Mnx. Обнаружено, что соединение ErFe2Mn0.4 демонстрирует
плато-подобную температурную зависимость изменения магнитной энтропии в широком диапазо-
не температур от 77 до 300 К.

Ключевые слова: интерметаллические соединения, фаза Лавеса типа MgCu2, магнитокалорический
эффект, температура Кюри
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ВВЕДЕНИЕ
В последние годы активно исследуют магнит-

ные материалы с большим магнитокалорическим
эффектом (МКЭ) [1]. Величина магнитокалори-
ческого эффекта определяется величиной магнит-
ного момента соединений. Максимальными значе-
ниями магнитного момента обладают редкоземель-
ные ионы. Поэтому ожидается, что в соединениях
RM2 (R – редкоземельный элемент, M – 3d-пере-
ходный элемент) МКЭ будет достаточным, чтобы
считать их одними из перспективных материалов
для использования в магнитных рефрижераторах
[2–4].

Недавно были обнаружены новые нестехио-
метрические соединения RM2Mnх (М = Ni, Co) с
кубической структурой фазы Лавеса типа MgCu2
[5–7]. В RM2Mnх атомы Mn могут частично зани-
мать как позиции атомов R (8a), так и позиции
атомов M (16d), в отличие от обычных твердых
растворов, где замещение 3d-элементов происхо-
дит только в эквивалентном 16d атомном положе-
нии. При этом в нестехиометрических соедине-
ниях происходит возрастание температуры Кюри
TC до значений, значительно превышающих TC в
бинарных соединениях RNi2 и RCo2, что открыва-
ет потенциальные возможности для практиче-
ского использования этих материалов для раз-

личных как магнитотепловых, так и магнито-
стрикционных применений. Например, для
TbCo2Mn0.4 температура Кюри увеличивается с
225 К для TbCo2 до 347 К, и при этом соединение
TbCo2Mn0.4 обладает высокой линейной магнито-
стрикцией 400 ppm в магнитном поле 5 кЭ при
комнатной температуре [8]. Температура Кюри
GdNi2Mn0.4 составляет 190 К, что существенно
выше TC = 80 К для бинарного соединения GdNi2.
Максимальный магнитокалорический эффект
при изменении магнитного поля от 0 до 90 кЭ до-
стигает 4.6 Дж/(кг К) и наблюдается в широком
диапазоне температур, что является важным для
практического применения термомагнитных
устройств [9].

Таким образом, была показана возможность
сильно влиять на магнитные свойства нестехио-
метрических соединений путем изменения кон-
центрации марганца в широких пределах, что ста-
вит цель исследовать свойства нестехиометриче-
ских соединений типа RM2Mnх (M = Co, Ni, Fe).

В данной работе исследованы структура, маг-
нитные и магнитотепловые свойства и проведено
их сравнение для нестехиометрических соедине-
ний со структурой типа MgCu2 в системе сплавов
ErM2Mnx с M = Ni, Co, Fe.

УДК 537.638.5
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МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Слитки сплавов ErNi2Mnx, ErCo2Mnx, ErFe2Mnx

массой 30 г получены индукционным сплавлени-
ем исходных компонент в атмосфере аргона в
алундовом тигле. Для компенсации испарения в
процессе плавки и последующего отжига в шихту
был добавлен избыток марганца и редкоземель-
ного элемента. С целью получения однофазного
состояния образцы подвергли гомогенизирую-
щему отжигу при температурах от 870 до 900○С в
течение 1 нед.

Структурные и магнитные исследования про-
водили в Центре коллективного пользования Ин-
ститута физики металлов УрО РАН. Рентгенострук-
турный анализ проводили на порошковых образцах
на дифрактометре Empyrean (PANalytical) в излуче-
нии CuKα при комнатной температуре. Для расчета
параметров и количество фаз использовали про-
граммный комплекс HighScore v.4.x.

Магнитные измерения проводили на образцах
в форме шара. Намагниченность измеряли на
магнетометре (MPMS, Quantum Design) в маг-
нитных полях с напряженностью до 50 кЭ в диа-
пазоне температуре 4–320 К.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
И ОБСУЖДЕНИЕ

Согласно результатам рентгеноструктурного
анализа, нестехиометрические сплавы ErNi2Mnx
(x ≤ 1.25) [10], ErCo2Mnx (x ≤ 0.8) [11], ErFe2Mnx
(x ≤ 0.4) являются однофазными и кристаллизу-
ются в кубической решетке типа MgCu2 (тип C15,
пространственная группа Fd-3m). На рис. 1 пока-
зана зависимость параметра решетки a от содер-
жания Mn для ErM2Mnx. В бинарных соединени-

ях ErM2 параметр решетки возрастает с ростом
металлического радиуса M элемента от Ni (1.24 Å)
к Co (1.25 Å), достигая максимального значения
для Fe (1.26 Å).

С добавлением марганца, обладающего метал-
лическим радиусом (1.29 Å) большим, чем у Ni,
Co и Fe параметр решетки нестехиометрических
соединений изменяется по-разному. В ErNi2Mnx
и ErFe2Mnx наблюдается монотонный рост пара-
метра решетки с ростом концентрации марганца.
В сплавах ErCo2Mnx в фазе со структурой типа
MgCu2 наблюдается резкое уменьшение парамет-
ра кристаллической решетки при малых концен-
трациях марганца и в дальнейшем параметр ре-
шетки практически не зависит от концентрации
марганца.

Монотонный рост параметра решетки в несте-
хиометрических соединениях ErNi2Mnx и ErFe2Mnx
можно объяснить замещением атомов никеля и
железа в позициях 16d более крупными атомами
Mn. Противоположная тенденция сжатия решет-
ки в соединениях с кобальтом, которая может
возникать в результате замещения относительно
больших атомов Er меньшими атомами Mn в по-
зициях 8a менее выражена в системе ErCo2Mnx.

Таким образом, в нестехиометрических соеди-
нениях возникают две противоположные тенден-
ции, которые могут приводить к слабому или даже
немонотонному изменению параметра кристалли-
ческой решетки при изменении концентрации ле-
гирующего элемента. Такие особенности концен-
трационных зависимостей параметра решетки от-
личают нестехиометрические соединения от

твердых растворов замещения  в кото-

рых параметры решетки обычно монотонно из-
меняются с изменением концентрации х, по-
скольку замещение происходит только в позици-
ях 16d.

Принципиальное отличие в магнетизме спла-
вов ErM2Mnx с разными M заключается в том, что
в сплавах M = Со, Ni преобладает зонный магне-
тизм 3d-подрешетки, а в сплавах с M = Fe – лока-
лизованный магнетизм 3d-подрешетки. В частно-
сти, в бинарных сплавах ErNi2 отсутствует маг-
нитный момент на Ni, а в сплавах ErCo2
магнитный момент на Co при температурах ниже
ТС индуцируется обменным полем подрешетки
Er. [13]. В сплавах ErFe2 магнитный момент железа
можно рассматривать как локализованный [14, 15].
Соответственно, изменение магнитных свойств с
ростом концентрации марганца в нестехиометри-
ческих сплавах ErM2Mnx с разными M происходит
принципиально по-разному.

На рис. 2 показано изменение температуры
Кюри соединений ErM2Mnx с ростом концентра-
ции марганца. В соединениях с M = Fe с увеличе-

( )−1
2

' ,x xR M M

Рис. 1. Концентрационные зависимости параметра
решетки а соединений ErM2Mnx со структурой типа
MgCu2.
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нием содержания марганца температура Кюри
монотонно уменьшается и достигает значения
ТС = 430 К в соединении ErFe2Mn0.4. Температура
Кюри ТС ≈ 570 К для исходного бинарного соеди-
нения ErFe2 совпадает с литературными данными
[12]. Уменьшение температуры Кюри в соедине-
ниях Er2FeMnx обусловлено ослаблением Fe–Fe
обменных взаимодействий вследствие частично-
го замещения железа марганцем.

В нестехиометрических соединениях ErM2Mnx
с М = Ni и Co наблюдается возрастание темпера-
туры Кюри, которое происходит уже при малых
концентрациях марганца (рис. 2). В соединении
ErCo2Mn0.2 температура Кюри (TС = 167 K) увели-
чивается в 4.8 раза по сравнению с температурой
Кюри бинарного соединения ErCo2 (TС = 35 K).
При дальнейшем увеличении концентрации мар-
ганца температура Кюри продолжает возрастать,
достигая максимального значения 212 К при х = 0.6,
а затем начинает уменьшаться. Увеличение тем-
пературы Кюри обусловлено изменением элек-
тронной структуры сплавов, приводящей к увели-
чению магнитного момента кобальта и, как след-
ствие, к увеличению Er–Mn, Er–Co и Co–Mn
обменных взаимодействий. Наблюдаемое повы-
шение температуры Кюри для ErNi2Mnx с ростом
концентрации марганца может быть объяснено
появлением магнитного момента на атомах Ni,
приводящего к усилению Er–Ni, Ni–Ni обмен-
ных взаимодействий [16].

Таким образом, в нестехиометрических спла-
вах ErM2Mnx с М = Ni и Co удается значительно
повысить температуру Кюри с ростом концентра-
ции марганца, однако ТС остается все еще значи-
тельно ниже комнатной, что ограничивает воз-
можности их практического применения. В не-

стехиометрических сплавах ErM2Mnx с М = Fe
удается понизить температуру Кюри до темпера-
тур, более близких к комнатной, что расширяет
возможность их использования для магнитотеп-
ловых приложений.

Для оценки магнитокалорического эффекта с
использованием соотношений Максвелла, нами
были измерены температурные зависимости намаг-
ниченности M(T) бинарных ErM2 (рис. 3) и несте-
хиометрических соединений с максимальным со-
держанием марганца однофазных ErM2Mnx (рис. 4)
в магнитном поле с напряженностью H = 10 кЭ.
Для ErFe2 зависимости М(Т) характеризуются на-
личием точки компенсации при температуре Tk =
= 490 К. При добавлении марганца температура
Кюри уменьшается, а положение точка компенса-
ции не изменяется. В соединении ErCo2 фазовый
переход в парамагнитное состояние является фазо-
вым переходом первого рода и на температурной за-
висимости M(T) происходит скачкообразное
уменьшение намагниченности с ростом температу-
ры. В соединении ErCo2Mn0.8 намагниченность мо-
нотонно уменьшается с ростом температуры, что
позволяет предполагать, что фазовый переход в па-
рамагнитное состояние в соединениях с марганцем
становится фазовым переходом второго рода.

Зависимости M(T) для ErNi2Mnx показывают
постепенное уменьшение намагниченности с уве-
личением температуры, начиная с очень низких
температур. Соединения ErNi2Mnx упорядочивают-
ся ферримагнитно при гораздо более низких тем-
пературах, чем в ErM2Mnx с другими M-металла-
ми, поскольку магнитный момент никеля в со-
единениях почти равен нулю и магнитное
упорядочение обусловлено относительно слабым
Er–Er взаимодействием. Магнитный фазовый

Рис. 2. Концентрационная зависимость температуры
Кюри соединений ErM2Mnx.
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переход из ферромагнитного состояния в пара-
магнитное состояние является переходом второго
порядка.

Из рис. 3 и 4 видно, что при низкой температу-
ре намагниченность уменьшается при добавле-
нии марганца. Это происходит из-за противопо-
ложной ориентации магнитных моментов Er и
3d-переходного элемента и роста магнитного мо-
мента 3d-подрешетки для всех исследуемых си-
стем с М = Ni, Co, Fe.

Используя данные по температурной зависи-
мости намагниченности M(T) в постоянном маг-
нитном поле H и термодинамическое соотноше-
ние Максвелла:

(1)

мы определили температурное изменение энтро-
пии ∆Sm(T) в соединениях ErM2Mnx при измене-
нии магнитного поля на 10 кЭ.

Характерная особенность температурных за-
висимостей ∆Sm(T) нестехиометрических соеди-
нений заключается в отсутствии ярко выражен-
ных максимумов вблизи температуры Кюри. На
рис. 5 видно, что для соединений с M = Co, Fe при
малых температурах значение ∆Sm резко возрас-
тает и достигает максимального значения, а затем
плавно уменьшается с ростом температуры. Для
ErNi2Mn1.25 наблюдается плавное уменьшение
∆Sm при увеличении температуры. Такое поведе-
ние ∆Sm может быть обусловлено плавным изме-
нением намагниченности соединений с ростом
температуры (рис.4), возникающим вследствие
ферримагнитного упорядочения магнитных под-

Δ = ∂ ∂
2

1

m( , ) ( ( , ) ) ,
H

H
H

S T H M T H T dH

решеток Er и M (Mn). Плавное изменение ∆Sm в
широком температурном диапазоне позволяет
использовать магнитокалорический эффект в со-
единениях в более широком диапазоне темпера-
тур в отличие от материалов, в которых ∆Sm имеет
резкий максимум вблизи температур магнитных
фазовых переходов.

В последнее время [17] ведется поиск материа-
лов с платоподобной температурной зависимо-
стью ∆Sm. Данная характеристика желательна для
применения в магнитном охлаждении, в широ-
ком интервале температур, например, для непре-
рывного охлаждения от комнатной температуры
(~293 K) до температуры кипения азота (~77 K)
или водорода (~20 K). В настоящее время извест-
но лишь относительно небольшое количество ма-
териалов, которые имеют максимум ∆Sm на ши-
роком температурном интервале. Например,
Er(Fe1 – xCox), в котором происходит замещение ко-
бальта железом [18], и (Gd1 – xErx)NiAl, в котором
происходит замещение редкоземельных элементов
[19]. Нестехиометрические соединения расширяют
круг таких материалов. В частности, недавно изу-
ченные нестехиометрические Er0.65Gd0.35Co2Mnx,
где Mn занимает позиции редкоземельных и
3d-переходных металлов, также демонстрируют
плато-подобный магнитокалорический эффект в
очень широком диапазоне температур [20].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведенные в работе исследования показа-
ли, что путем введения дополнительного 3d-эле-
мента можно изменять магнитные свойства не-

Рис. 4. Температурные зависимости намагниченно-
сти сплавов ErM2Mnx с M = Fe, Co, Ni в магнитном
поле Н = 10 кЭ.
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стехиометрических ErM2Mnx с M = Ni, Co, Fe в
широком диапазоне концентрации Mn.

Однофазные нестехиометрические соединения
ErFe2Mnх со структурой типа MgCu2 существуют до
концентрации марганца х = 0.4, ErNi2Mnх до х =
= 1.25, ErCo2Mnх до х = 0.8. Образование нестехио-
метрических соединений ErM2Mnх со структурой
типа MgCu2 происходит, по-видимому, как и в слу-
чае нестехиометрических соединений RM2Mnx,
вследствие того, что марганец занимает позиции как
редкоземельного элемента (8a), так и железа (16d).

С ростом концентрации марганца в ErFe2Mnх
температура Кюри монотонно уменьшается. Так
для соединения ErFe2Mn0.4 ТС = 430 К в то время
как для ErFe2 ТС = 575 К. Уменьшение температу-
ры Кюри может быть связано с ослаблением М–М
и R–М обменных взаимодействий вследствие
увеличения концентрации Mn.

Для ErCo2Mnx и ErNi2Mnх происходит значи-
тельное увеличение температуры Кюри с ростом
концентрации х. Вероятно, это обусловлено воз-
растанием магнитного момента 3d-подрешетки,
которое может происходить вследствие измене-
ния электронной структуры сплавов.

На основе магнитных измерений проведена
оценка величины магнитокалорического эф-
фекта в соединениях. Максимальное изменение
энтропии при изменении магнитного поля от
0 до 10 кЭ в соединении ErFe2Mn0.4 составляет
–0.2 Дж/кг K, в ErCo2Mn0.8 –0.7 Дж/кг K, в
ErNi2Mn1.25 –0.62 Дж/кг K.

Было обнаружено, что ErFe2Mn0.4 демонстри-
руют плато-подобную температурную зависи-
мость изменения магнитной энтропии в широ-
ком диапазоне температур от 77 до 300 К. Это
позволяет рассматривать нестехиометрические
соединения ErFe2Mnх как возможные кандидаты
для магнитотепловых приложений при охлажде-
нии от комнатной температуры до криогенных
температур.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (тема “Магнит”,
№ 122021000034-9) при частичной поддержке
РФФИ (проект № 20-42-660008) и правительства
Свердловской области. А.А. Инишев благодарит
Институт физики металлов имени М.Н. Михеева
за поддержку работы по государственному заданию
Минобрнауки России по теме “Магнит”, которая
выполнялась в рамках молодежного проекта ИФМ
УрО РАН № 13-21/мол.
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зависимости высокочастотного электрического импеданса аморфных цилиндрических проводов
состава Co66Fe4Nb2.5Si12.5B15. В области ферромагнитного фазового перехода воздействие аксиаль-
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данса, измеренного на частотах ниже 10 МГц. Обнаруженные особенности объясняются наличием
двух магнитных фаз с отличающимися температурами Кюри и разным распределением в объеме
провода.
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ВВЕДЕНИЕ
Функциональные и эксплуатационные свой-

ства магнитных материалов во многом определя-
ются их внутренней структурой, в связи с чем ис-
следования кристаллических магнетиков всегда
включают в себя рентгеноструктурный анализ
или другие методы структурных исследований.
Однако в случае аморфных материалов традици-
онные методы исследования внутренней структу-
ры являются неприменимыми либо малоинфор-
мативными. В случае аморфных магнетиков акту-
альными становятся косвенные методы, в основе
которых лежит анализ влияния внешних воздей-
ствий на структурно-чувствительные свойства.
Одним из таких свойств является высокочастот-
ный электрический импеданс ферромагнитного
проводника. В рамках классической электродина-
мики импеданс проводника определяется скин-
эффектом. Толщина скин-слоя зависит от частоты
переменного тока, протекающего по проводнику,
его магнитной проницаемости и электропровод-
ности. Измерение импеданса таких проводников в
широком диапазоне частот переменного тока поз-
воляет послойно “сканировать” магнитную про-
ницаемость. При этом измерение частотных за-
висимостей импеданса при различных внешних
воздействиях дает возможность анализировать
влияние этих воздействий на магнитную прони-
цаемость и косвенно судить о внутренней струк-
туре данных объектов.

Наиболее сильное влияние на частотные зави-
симости импеданса ферромагнитного проводника
оказывает внешнее магнитное поле. Также суще-
ственное влияние на магнитную проницаемость
ферромагнетика оказывает его температура, что
особенно сильно проявляется в области перехода
из ферромагнитного состояния в парамагнитное
при температуре Кюри. В системах, состоящих из
нескольких магнитных фаз с различными темпе-
ратурами Кюри, на температурной зависимости
намагниченности проявляются особенности [1].
Однако по этим особенностям сложно судить о
распределении магнитных фаз в объеме материа-
ла. Такая возможность появляется при анализе
температурных зависимостей импеданса, изме-
ренных на разных частотах переменного тока [2].
Дополнительная информация о внутренней струк-
туре ферромагнитных проводников может быть
получена при анализе влияния внешнего магнит-
ного поля на температурные зависимости импе-
данса, измеренные в широком диапазоне частот
переменного тока, что и обсуждается в рамках
данной работы.

ОБРАЗЦЫ 
И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДИКИ
Исследования проведены на образцах аморф-

ного сплава Co66Fe4Nb2.5Si12.5B15 в виде отрезков
цилиндрических проводов длиной 30 мм и диа-
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метром 180 мкм. Провода получены методом
быстрой закалки из расплава. Намагниченность
насыщения образцов составляла около 320 кА/м,
константа магнитострикции – порядка 10–7.

Для исключения необратимых изменений им-
педанса, вызванных перестройкой внутренней
структуры образцов, их подвергали изотермиче-
ской обработке при температуре 520 К в течение
300 мин. В процессе термообработки дополнитель-
ных внешних воздействий на образцы не оказыва-
ли. Исследуемые провода после обработки при схо-
жих режимах оставались в рентгеноаморфном со-
стоянии [3].

Измерения модуля электрического импеданса
Z проведены на установке, разработанной автора-
ми и описанной в [4]. В ходе измерений импедан-
са переменный ток протекал вдоль образца. Дей-
ствующее значение силы тока составляло 1 мА,
его частоту изменяли в диапазоне от 0.1 до
80 МГц. Изменение температуры образцов осу-
ществляли потоком воздуха заданной температу-
ры. Скорость нагрева и охлаждения поддержива-
ли постоянной около 3 К/мин. Внешнее аксиаль-
ное магнитное поле H, ориентированное вдоль
оси провода, создавали парой колец Гельмгольца,
его напряженность изменяли от 0 до 800 А/м.

Циклическое изменение температуры термо-
обработанных проводов от 300 до 520 К и обратно
показало отсутствие необратимых изменений им-
педанса. При этом температурные зависимости
импеданса Z(T), полученные в цикле “нагрев-охла-
ждение”, демонстрировали значительный гистере-
зис. Вопрос температурного гистерезиса импеданса
требует детального и всестороннего изучения и в
данной работе не рассматривается. Обсуждаемые
ниже температурные зависимости импеданса по-
лучены охлаждением образцов от 520 К до ком-
натной температуры. Для удобства сопоставле-

ния обсуждаемых температурных зависимостей
все значения импеданса приведены к его значе-
нию при температуре 520 К.

При интерпретации полученных результатов
также используется температурная зависимость на-
магниченности, полученная индукционным мето-
дом в режиме охлаждения образцов от 510 К до
комнатной температуры.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Температурная зависимость намагниченности
исследуемых проводов имеет классический вид,
однако вблизи температуры 478 К наблюдается
слабовыраженный перегиб (рис. 1, вставка).

На рис. 2 представлены температурные зави-
симости (кривые охлаждения) приведенного им-
педанса, полученные на разных частотах пере-
менного тока, как во внешнем магнитном поле,
так и в его отсутствие. На данных зависимостях
условно можно выделить три интервала темпера-
тур, изменение импеданса в которых существен-
но отличается.

В первом интервале 520–490 К изменения им-
педанса минимальны во всем исследованном
диапазоне частот переменного тока при всех при-
кладываемых магнитных полях. При последую-
щем уменьшении температуры во втором интерва-
ле 490–400 К наблюдается существенное увеличе-
ние импеданса с рядом особенностей, которые
зависят от напряженности приложенного магнит-
ного поля и частоты переменного тока. В третьем
интервале 400–300 К температурное приращение
импеданса dZ/dT уменьшается во всем исследо-
ванном диапазоне частот переменного тока при
всех прикладываемых магнитных полях.

Экспериментальная температурная зависимость
относительной намагниченности хорошо аппрок-
симируется в рамках модели двухфазного ферро-
магнетика (рис. 1). Согласно данной модели, тем-
пературная зависимость намагниченности может
быть представлена следующим выражением [5]:

(1)

где  – объемная доля, намагничен-
ность насыщения при 0 К, температура Кюри и
критический показатель i-ой фазы соответственно.

Максимальное значение коэффициента кор-
реляции между экспериментальной и расчетной
зависимостями составляет 0.9997 и достигается
при соотношении объемной доли фаз 0.4 и 0.6,
при этом температуры Кюри данных фаз состав-
ляют 475 и 481 К соответственно (критический
показатель обеих фаз равняется 0.4). Отметим,
что критический показатель очень близок к зна-
чению, следующему из модели Гейзенберга. Ана-
логичные значения критического показателя по-
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Рис. 1. Температурные зависимости (кривые охла-
ждения) относительной намагниченности, получен-
ные расчетом по формуле (1) (красные открытые мар-
керы) и экспериментальным путем (черные сплош-
ные маркеры).
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лучали и другие авторы, изучающие двухфазные
аморфно-нанокристаллические материалы [6, 7].

Далее с учетом сделанного предположения о на-
личии двух фаз с близкими температурами Кюри и
близким соотношением объемных долей проанали-
зируем температурное поведение импеданса.

При температурах из первого интервала 520–
490 К образец находится в парамагнитном состо-
янии. Его магнитная проницаемость близка к
единице, и температурная зависимость импедан-
са в основном определяется температурным ко-
эффициентом электросопротивления (ТКС). Для
оценки ТКС была измерена температурная зави-
симость импеданса на частоте 1 кГц во внешнем
магнитном поле 12 кА/м. Из полученных данных
следует, что ТКС исследуемых образцов составляет
примерно 9.8 × 10–5 К–1. Принимая во внимание
малое значение ТКС, при обсуждении особенно-
стей температурных зависимостей импеданса тем-
пературное поведение электросопротивления не
рассматривается.

Наиболее интересным представляется второй
интервал температур 490–400 К, в котором на-
блюдается значительный рост импеданса. На ча-
стотах переменного тока 10 МГц и выше Z моно-
тонно увеличивается. На частотах переменного
тока ниже 10 МГц на температурных зависимо-
стях импеданса Z(T), измеренных во внешнем
магнитном поле, вблизи температуры 478 К на-
блюдается особенность, представляющая собой
участок слабого температурного приращения им-
педанса dZ/dT ≈ 0. Величина данного участка за-
висит от напряженности магнитного поля, при-
ложенного к образцу во время измерения: с ро-
стом напряженности магнитного поля участок
слабого приращения импеданса становится более
выраженным. При этом на температурных зави-
симостях импеданса, измеренных на частотах пе-
ременного тока ниже 1 МГц в отсутствие внешне-
го магнитного поля, также можно выделить уча-
сток, на котором температурное приращение
импеданса меняет свой знак.

В третьем интервале температур 450–300 К
температурное приращение импеданса примерно
постоянно dZ/dT ≈ const, а его величина опреде-
ляется частотой переменного тока и напряженно-
стью приложенного магнитного поля.

Возможна следующая интерпретация описанных
выше зависимостей Z(T). Первый температурный
диапазон соответствует парамагнитному состоянию
образца, и его высокочастотные электрические
свойства в основном определяются температурным
поведением электросопротивления. Последующее
уменьшение температуры приводит к появлению
ферромагнитного упорядочения в образце.

Согласно общепринятым моделям цилиндри-
ческих проводов из аморфных ферромагнитных
сплавов, в них выделяют минимум две области с
различным направлением оси легкого намагни-

чивания (ОЛН). В центральной области ОЛН
ориентирована аксиально, а в приповерхностной
области ОЛН может иметь циркулярную, радиаль-
ную либо геликоидальную ориентацию в зависимо-
сти от величины и знака константы магнитострик-
ции. Для рассматриваемых сплавов со слабой поло-
жительной константой магнитострикцией ОЛН в
приповерхностной области ориентирована гелико-
идально [8]. Причиной столь сложного распределе-
ния осей анизотропии является распределение
внутренних закалочных напряжений в проводе.

Рис. 2. Температурные зависимости (кривые охла-
ждения) приведенных значений импеданса, измерен-
ные на частотах переменного тока (а) 0.1; (б) 1;
(в) 10 МГц; в отсутствие внешнего аксиального маг-
нитного поля (черные маркеры), а также в магнитных
полях напряженностью 200 (красные маркеры), 400
(зеленые маркеры), 800 А/м (синие маркеры).
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Кроме того, для аморфных металлических спла-
вов, полученных методом быстрой закалки из
расплава, характерно неравномерное распределе-
ние избыточного свободного объема [9]. В случае
цилиндрических проводов аморфных металличе-
ских сплавов избыточный свободный объем име-
ет явно выраженное радиальное распределение.
Также для многокомпонентных аморфных сплавов
характерно наличие химического и топологическо-
го ближних порядков в расположении атомов [10].
Все сказанное выше можно рассматривать в каче-
стве причин появления двух магнитных фаз с отли-
чающимися температурами Кюри. При этом ради-
альное распределение механических напряжений,
а также избыточного свободного объема, вероят-
но, способствует концентрации данных магнит-
ных фаз в различных областях провода.

Второй интервал температур 490–400 К, в ко-
тором наблюдается значительный рост импедан-
са, соответствует появлению ферромагнитного
упорядочения в исследуемых проводниках. При-
нимая во внимание приведенные выше доводы,
ферромагнитное упорядочение в образце возни-
кает не одновременно во всем объеме провода. На
частоте переменного тока 10 МГц и выше толщи-
на скин-слоя не превышает 5% от радиуса прово-
да [8], и все особенности изменения импеданса
определяются приповерхностной областью про-
вода, в которой сосредоточена магнитная фаза с
более низкой температурой Кюри. На частотах
переменного тока ниже 10 МГц толщина скин-
слоя увеличивается, и в величину импеданса су-
щественный вклад вносит центральная область
провода с более высокой температурой Кюри. На
частоте 0.1 МГц зависимость Z(T), полученная в
отсутствие внешнего магнитного поля (рис. 2а,
черная линия), имеет экстремальный характер:
dZ/dT меняет знак. Такой характер зависимости
Z(T) можно объяснить эффектом Гопкинсона, за-
ключающемся в немонотонном изменении магнит-
ной проницаемости и обусловленным разной вели-
чиной вклада в магнитную проницаемость темпера-
турного приращения намагниченности насыщения
и константы эффективной анизотропии.

Предполагается, что магнитная фаза, сосредо-
точенная в центральной области провода, имеет
более высокую температуру Кюри, и возникаю-
щая при данной температуре намагниченность,
вероятно, будет ориентирована аксиально. При-
ложение внешнего аксиального магнитного поля
приводит к уменьшению циркулярной магнит-
ной проницаемости и, как следствие, к уменьше-
нию импеданса. Появление в этих условиях на за-
висимостях Z(T) участка, на котором dZ/dT ≈ 0,
вероятно, связано с последовательным появлени-
ем намагниченности в разных областях провода.

Наблюдаемый в третьем интервале температур
400–300 К рост импеданса близок к линейному
(dZ/dT ≈ const). Данный рост обусловлен увели-
чением магнитной проницаемости и связан с уве-

личением намагниченности насыщения рассмат-
риваемых магнитных фаз.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В ходе проведенных исследований показано,

что исследования температурных зависимостей им-
педанса в широком диапазоне частот переменного
тока при воздействии внешнего аксиального маг-
нитного поля позволяют получить дополнительную
информацию о ферромагнитном фазовом переходе.
Анализ данной информации указывает на возмож-
ное существование в цилиндрических проводах
аморфного сплава Co66Fe4Nb2.5Si12.5B15 двух магнит-
ных фаз с отличающимися температурами Кюри и
различным распределением в объеме провода.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 22-22-00709,
https://rscf.ru/project/22-22-00709/
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Исследованы условия возникновения одноосного квадрупольного порядка и его поведение во
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польного состояния со слабой намагниченностью к ферромагнитному состоянию с сильной намаг-
ниченностью. Магнитная энтропия квадрупольного состояния при намагничивании в невысоких
полях плавно увеличивается с ростом поля, а последующий скачок намагниченности в критическом
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1. ВВЕДЕНИЕ
Биквадратичное обменное взаимодействие

вида –  в магнетиках с величиной спи-
нов  было подробно исследовано Андерсо-
ном [1] и Хуангом и Орбахом [2]. К настоящему
времени получено достаточно много экспери-
ментальных свидетельств существования биквад-
ратичного обмена (см. обзор [3]), а для некоторых
веществ (например, для ОЦК-железа [4]) прове-
дены первопринципные вычисления параметра

 биквадратичного обмена.
Наличие биквадратичного обмена существен-

но влияет на характер полевого и температурного
поведения магнетиков. При этом особенно инте-
ресно то, что при определенных соотношениях
знаков и величин параметра  билинейного об-
мена –  и параметра  биквадратичного
обмена в магнетике может возникнуть магнитное
квадрупольное упорядочение [5, 6].

Квадрупольное упорядочение характеризуется
тем, что при всех температурах, включая 
термодинамические средние значения проекций
дипольных спиновых операторов равны нулю

 для любого узла  магнитной ре-

шетки. В то же время в магнетике ниже опреде-
ленной температуры возникают ненулевые термо-
динамические средние значения квадрупольных
спиновых операторов, которые определяются как
[6, 7]:

(1)

При этом следует иметь в виду, что, поскольку
в неупорядоченном парамагнитном состоянии
средние значения квадратов спиновых проекций

 равны между собой и удовлетворяют условию:

(2)

то переход из парамагнитного состояния в более
упорядоченное характеризуется появлением либо
ненулевого среднего значения квадрупольного
оператора  либо

 либо  и 
одновременно. Таким образом, величины  и 
играют роль параметров квадрупольного порядка
и по своему определению как разность двух вели-
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чин могут быть как положительными, так и отри-
цательными.

Магнитная фазовая диаграмма магнетика с
билинейным  и биквадратичным  па-
раметрами обмена ближайших магнитных сосе-
дей и спинами  была исследована в работах
Чена и Леви [5, 6]. При этом на плоскости пере-
менных отношение параметров обмена  –
температура T были получены границы существо-
вания магнитоупорядоченных состояний, которые
выделили ферромагнитную фазу с ненулевой отно-
сительной намагниченностью  и по-
ложительным квадрупольным параметром порядка

 и квадрупольную фазу с нулевой намагни-
ченностью  и отрицательным квад-
рупольным параметром порядка  Кроме то-
го, было рассчитано температурное поведение
дипольного параметра порядка  и квадруполь-
ного  соответствующих фаз как в нулевом маг-
нитном поле  так и в постоянном поле

 Однако в этой модели с биквадратичным
обменом не были исследованы ни особенности
изотермического намагничивания магнитоупо-
рядоченных фаз, ни проблемы полевого поведе-
ния магнитной энтропии, что существенно для
оценок возможных магнитокалорических эффек-
тов (МКЭ) в магнетиках с биквадратичным обме-
ном. Поэтому недавно мы провели расчеты маг-
нитокалорических эффектов в ферромагнитной
фазе магнетика с биквадратичным обменом как в
случае возникновения ферромагнетизма при пе-
реходе II рода [8], так и при переходе I рода [9]. В
настоящей работе рассчитан магнитокалориче-
ский эффект изотермического намагничивания в
квадрупольной фазе магнетика с биквадратич-
ным обменом и показано, что он имеет аномаль-
ный характер – увеличение магнитного поля вы-
зывает рост магнитной энтропии.

2. СПОНТАННОЕ 
КВАДРУПОЛЬНОЕ УПОРЯДОЧЕНИЕ 

В НУЛЕВОМ МАГНИТНОМ ПОЛЕ

Гамильтониан магнетика с кубической решет-
кой и билинейным и биквадратичным обменом с
z ближайшими соседями имеет вид:

(3)

где параметры обмена  и  положительны.

Биквадратичные произведения спинов
 выразим через квадрупольные опера-

> 0I > 0K

= 1S

/K I

σ ≡ ≠ 0Z ZnS

>0 0q
α α= =, , 0n X Y ZS

<0 0.q

σZ

0q
= 0,H

≠ 0.H

( ) ( )+ +
= =

 = − ⋅ + ⋅ 
2

Δ Δ
1 Δ 1

1
 ,

2

N z

n n n n
n

H I KS S S S

> 0I > 0K

( )+⋅ 2
Δn nS S

торы (1). Тогда гамильтониан (3) принимает
форму [6, 7]:

(4)

При этом в преобразовании от  к
квадрупольным операторам дополнительно выде-
ляется билинейное слагаемое  что ведет к
замене параметра  при билинейном обмене

в (8) на эффективный параметр  [7].

Если не конкретизировать магнитную струк-
туру упорядоченного состояния, то вводя при-
ближение среднего поля в гамильтониане (4), по-
лучаем выражение:

(5)

Здесь  и  яв-
ляются термодинамическими средними значени-
ями дипольных  и квадрупольных  спино-
вых операторов и играют роль параметров поряд-
ка. Выбор конкретного вида магнитного
упорядочения определяет то, какие из парамет-
ров порядка  и  в одноузельном гамильтониа-

не  следует положить равным нулю и ка-
кие будут отличны от нуля. Очевидно, что в квад-
рупольном состоянии все дипольные параметры
порядка  следует положить равными
нулю (намагниченность на узле отсутствует для
любого направлении), но средние значения квад-
рупольных операторов 

Предварительно попробуем установить вид
квадрупольного упорядочения и его параметров
порядка  при нулевой температуре

 Ограничимся случаем спина  и постро-
им волновую функцию основного квадрупольного
состояния  которая, как любая собствен-
ная функция спинового гамильтониана с 
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волновых функций |1l, |0l и |–1l Z-проекции опера-
тора спина   Если
учесть, что в основном квадрупольном состоянии
должно отсутствовать дипольное упорядочение,
т.е. потребовать:

(6)

и также учесть условие нормировки
 то из трех уравнений на ко-

эффициенты   и  можно получить три реше-
ния для этих коэффициентов и, соответственно,
три варианта волновых функций квадрупольного
упорядочения:

(7)

причем эти волновые функции будут взаимно-
ортогональными.

Выбирая  в качестве волновой функ-
ции основного состояния для одноузельного га-
мильтониана  (5), можно получить значе-
ния квадрупольных параметров порядка при

(8)

Отсюда, учитывая соотношение  =
 найдем среднее значение квад-

ратов операторов спиновых проекций в этом
квадрупольном упорядочении:

(9)

Аналогично, при выборе  в качестве
возможной волновой функции получим:

(10)

а при выборе  получим:
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Таким образом, видно, что, если в неупорядо-
ченной парамагнитной фазе ориентации спино-
вых векторов равномерно распределены по по-
верхности сферы в трехмерном пространстве с

результатом  то

при понижении температуры до  это трех-
мерное распределение ориентаций спинов транс-
формируется в равномерное распределение спи-
новых ориентаций по длине окружности на дву-
мерной плоскости с результатом, например,

  Следова-

тельно, квадрупольное упорядочение при 
выражается в том, что третье измерение про-
странства становится недоступным для ориента-
ций спиновых векторов. В кубическом магнетике
осью цилиндрической симметрии такого квадру-
польного порядка может быть любая из осей ко-
ординат – OX, OY или OZ, что означает существо-
вание трех доменов одноосного квадрупольного
упорядочения.

Добавим, что энергия основного одноосного
квадрупольного состояния  (в расчете на
атом) будет одинакова для любого варианта выбо-
ра оси симметрии квадрупольного порядка:

(12)

Этот результат для энергии основного состоя-
ния интересно сравнить с энергией основного
ферромагнитного состояния в этой же модели об-
менных взаимодействий (3), (4). Основное фер-
ромагнитное состояние с ориентацией всех спи-
нов  вдоль оси OZ описывается волновой
функцией  что дает 

 а все прочие дипольные и квадру-
польные параметры порядка равны 0. Поэтому
энергия основного ферромагнитного состояния

 равна

(13)

Поэтому условие энергетической выгодности
квадрупольного упорядочения при 

 приводит к условию на параметры об-

мена  (или с учетом равенства 

из (4) дает требование  для параметров об-
мена исходного гамильтониана (3)).
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Рассмотрим для простоты случай одноосного
квадрупольного упорядочения вдоль оси OZ, под-
разумевающий наличие параметра порядка 
и равенства нулю параметра  (это означает
равенство  во всем интервале темпе-

ратур). Одноузельный гамильтониан  (5) в
приближении среднего поля для квадрупольного
упорядочения примет вид:

(14)

и термодинамический потенциал (ТДП)  будет
равен

(15)
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Самосогласованное уравнение для параметров
порядка  в точках экстремумов ТДП  получа-
ется из условия  и выглядит как

(16)

При этом уравнение (16) полезно преобразо-
вать к альтернативной форме

(17)

Наконец, чтобы определить термодинамиче-
ски устойчивые значения  полученные из (16) и
соответствующие локальным минимумам ТДП 
от неустойчивых значений  отвечающих ло-
кальным максимумам ТДП  необходимо най-
денные значения  подставить во вторую произ-
водную ТДП по параметру порядка  и
убедиться в ее положительном знаке:

(18)

Поскольку уравнения (16) или (17) для всех
температур имеют также тривиальное решение

 соответствующее парамагнитному состоя-
нию, то подставляя  в (18), находим, что па-
рамагнитное состояние отвечает минимуму ТДП
при температурах  где

(19)

При T < T0 парамагнитное состояние q0 = 0 не-
устойчиво, так как оно соотвествует максимуму
ТДП.

На рис. 1 представлены результаты расчета
параметра квадрупольного порядка  из
уравнения (16) как непрерывной функции безраз-
мерной температуры  Видно, что при

 в системе существует только одно па-
рамагнитное состояние с  а при  при
одной температуре всегда существует три решения
для  – два решения  и одно тривиальное
решение  При этом два решения  отве-
чают двум локальным минимумам ТДП, а одно
из решений  – локальному максимуму ТДП, т.е.
соответствуют термодинамически неустойчивому
состоянию (участки значений  для неустойчи-
вых состояний изображены штриховыми линия-
ми). Важно, что локальные минимумы ТДП, место-
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Рис. 1. Зависимость квадрупольного параметра по-
рядка  от безразмерной температуры 

где  (и соответствено ) – темпера-

турная граница термодинамической устойчивости
парамагнитного состояния с  Участки значе-
ний  на кривой  и на прямой линии триви-
альных решений  отвечающие термодина-
мически стабильным состояниям, изображены
сплошными линиями; участки значений  для мета-
стабильных состояний – штрих-пунктирной линией,
и участки значений  для неустойчивых состояний в
точках максимума ТДП – штриховые линии.
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положение которых в пространстве переменных 
дается найденными значениями  из (16), раз-
личаются по своей глубине, и что более глубокий
минимум ТДП соответствует равновесному ста-
бильному состоянию магнитной системы, тогда как
состояние системы в точке менее глубокого мини-
мума ТДП является метастабильным. Поэтому,
чтобы различить эти ситуации, температурная зави-
симость квадрупольного параметра порядка  в
стабильном состоянии изображена сплошной ли-
нией, а в метастабильном состоянии – штрих-
пунктирной линией.

В результате видно, что парамагнитное состо-
яние с  является стабильным при  и ме-
тастабильным на участке  В точке

 когда локальные минимумы ТДП для
парамагнитного состояния с  и для квадру-
польного состояния с отрицательным параметром
порядка  сравниваются по величине,
происходит фазовый переход I рода из парамаг-
нитного состояния в квадрупольное состояние с

 При этом для ветви отрицательных значе-
ний  в пределе  будет 
как это и следовало из обсуждения величин пара-
метров порядка основного квадрупольного состоя-
ния (11). При температурах  в роли ме-
тастабильного состояния выступает квадрупольное
состояние с положительным параметром порядка

 причем при  будет 

На рис. 2 представлены зависимости величин
безразмерного ТДП  как функции
квадрупольного параметра порядка  для трех
значений безразмерной температуры  
и  которые иллюстрируют температурные из-
менения энергетического профиля ТДП и воз-
никновение квадрупольного порядка. При 
в парамагнитном состоянии ТДП  имеет только
один локальный минимум при  а при

 существует уже два локальных минимума
ТДП – более глубокий при  (стабиль-
ное квадрупольное состояние), и менее глубокий
при  (метастабильное парамагнитное состо-
яние). Наконец, при  более глубокий ми-
нимум ТДП приходится на  (стабиль-
ное квадрупольное состояние с ) и менее
глубокий минимум на  (метастабильное
квадрупольное состояние с ).

Магнитная теплоемкость квадрупольного маг-
нетика  (на один атом) определяется как тем-
пературная производная внутренней энергии :

(20)
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Дифференцируя уравнения (16) или (17), на-
ходим:

(21)

и

(22)

Согласно результатам численного расчета, в
точке фазового перехода I рода 
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Рис. 2. Безразмерный ТДП  квадруполь-
ного магнетика как функция параметра порядка 
меняющегося в интервале  для трех значе-
ний безразмерных температур  1) При  – один
минимум ТДП при  (устойчивое парамагнит-
ное состояние); 2) при  – локальный минимум
ТДП при  (стабильное квадрупольное со-
стояние), локальный максимум ТДП при 
(неустойчивое квадрупольное состояние) и менее
глубокий минимум ТДП при  (метастабильное
парамагнитное состояние); 3)при  – глубокий
минимум ТДП при  (стабильное квадру-
польное состояние с ), локальный максимум
при  (неустойчивое парамагнитное состояние)
и неглубокий локальный минимум ТДП при

 (метастабильное квадрупольное состояние
с ).
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 будет  что

дает скачок теплоемкости 
Для сравнения напомним, что в обычном фер-
ромагнетике с билинейным обменом и спином

 скачок магнитной теплоемкости при пере-
ходе II рода в точке Кюри  равен 

 [10]. Таким об-
разом, эффект скачкообразного изменения маг-
нитной теплоемкости при переходе в квадруполь-
ное состояние сопоставим по своей величине со
скачком магнитной теплоемкости при фазовом
переходе II рода в дипольное ферромагнитное со-
стояние.

3. КВАДРУПОЛЬНЫЙ МАГНЕТИК 
ВО ВНЕШНЕМ МАГНИТНОМ ПОЛЕ

Рассмотрим поведение квадрупольного упоря-
дочения, когда внешнее магнитное поле  па-
раллельно оси симметрии  квадрупольного
порядка. Так как в поле  в спиновой систе-
ме появляется ненулевая намагниченность

 пропорциональная среднему
значению спина  то одноузель-

ный гамильтониан  (5), помимо зеема-
новского вклада  необходимо дополнить
вкладом от билинейного обменного взаимодей-
ствия  Тогда в присутствии поля га-

мильтониан  сменится на

(23)

Разумеется, надо иметь в виду, что в пределе
 будет  так как в отсутствие

поля магнетик находится в ненамагниченном
квадрупольном состоянии.

Используя (23), получим ТДП  в магнит-
ном поле:

(24)
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 систему самосогласованных уравнений для па-
раметров порядка  и  из условия

 и :

(25)

которая может быть преобразована к альтерна-
тивной форме:

(26)

Кроме того, среди найденных из (25) или (26)
значений  и  необходимо выделить зна-
чения  и  отвечающие локальным миниму-
мом ТДП  Для этого необходимо прове-
рить, что найденный из (25)  и  удовле-
творяют условиям:

(27)

Наконец, магнитная энтропия  спон-
танной системы в поле  равна (в расчете на
один атом):
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и начальная магнитная восприимчивость  име-
ет вид:

(29)

Для низких температур, учитывая, что при
 имеем  получим,

что восприимчивость будет экспоненциально мала:

(30)

Что же касается восприимчивости в точке пе-
рехода  в квадрупольную фазу, то при переходе
она уменьшается скачком, причем величина
скачка зависит от отношения параметров эффек-
тивного билинейного обмена  и биквадратично-
го обмена  Действительно, записывая отноше-
ние  и переходя к безраз-
мерной температуре  получим:

(31)

(здесь использовано, что в критической точке
 параметр порядка в нулевом поле

 равен ). С одной стороны,
выше получено, что спонтанное квадрупольное
упорядочение существует только при 
С другой стороны, наше рассмотрение ограни-
чено областью положительных значений эф-
фективного билинейного обмена  По-
этому на интервале изменений отношений па-
раметров обмена  величина

 будет меняться от

 до

Рассмотрим теперь процесс изотермического
намагничивания магнетика в квадрупольном со-
стоянии, учитывая, что исходно, в нулевом маг-

χ0

( ) ( )
=

σχ = μ =

μ=
  + − −  
  

0 0
0

2
0

B 0
B

2 .
2 exp 2

2

Z

H

d H
T

dH

Kzk T q Jz
k T

< 0 C0.3 ~ 0.3T T T ( ) ≈ −0 2.000,q t

( )  μχ < ≈ − 
 

2
0

0 C
B B

20.3 exp .KzT T
k T k T

CT

J
.K

( ) ( )+ +χ + χ −0 C 0 C0 0T T
= =0 B3 ,t T T k T Kz

( )
( )

( )

( ) ( )

( )

( )
( )

+

+

  + − −  χ +   = =
−χ −

  + − −  
  = ≈

−

−
≈

−

B C 0 C
0 C B

B C0 C

C 0 C
0

C

C

C

2 exp 20 2
3 20

32 exp 6
2

3 6

2 2

2

Kzk T q T JzT k T
k T JzT

t q T J K
t

t J K
Jt
K
Jt
K

≈C 1.082t
= 0h ( ) ≈ −0 C 1.000q t

≤/ 0.5.J K

≥/ 0.J K

≥ ≥0.5 / 0J K

( ) ( )+ +χ + χ −0 C 0 C0 0T T

( ) ( )+ +

=
χ + χ − ≈0 C 0 C / 0.5

0 0 14.195
J K

T T

( ) ( )+ +

=
χ + χ − =0 C 0 C / 0

0 0 2.
J K

T T

нитном поле, при температурах ниже точки  фа-
зового перехода I рода в системе существуют как
устойчивое квадрупольное состояние с отрица-
тельным параметром порядка  так и ме-
тастабильное квадрупольное состояние с поло-
жительным параметром порядка  На
рис. 3 в качестве примера приведены зависимо-
сти квадрупольных параметров порядка

  и связанных с ними относи-
тельных намагниченностей   от без-
размерного магнитного поля  при
температуре  и отношении параметров
обмена  что эквивалентно отношению

 для неперенормированных параметров
обмена в (3). При этом значения параметров  и

 в стабильном состоянии изображены сплош-
ной линией, а в метастабильном состоянии –

Ct

( ) <01 0,q t

( ) >02 0.q t

( ) <01 0,q t ( ) >02 0q t
( )σ 1 ,Z t ( )σ 2Z t

= μ0 B 0h H k T
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=/ 1/6,J K
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Рис. 3. Зависимость квадрупольных параметров по-
рядка  и  и связанных с ними дипольных
параметров порядка  и  (относитель-
ные намагниченности) от величины безразмерного
поля  при изотермическом намагни-
чивании при температуре  Полевые зависи-
мости параметров порядка в стабильных состояниях
изображены сплошной линией, метастабильных –
штрих-пунктирной.  критическое магнит-
ное поле фазового перехода I рода по полю между со-
стояниями с  и   – верхняя
полевая граница термодинамической устойчивости
метастабильного состояния с  и  Отно-
шение параметров обмена 
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штрих-пунктирной. Видно, что в начале намаг-
ничивания при увеличении поля  намагничен-
ность  стабильного состояния с  на-
растает медленно, тогда как намагниченность 
метастабильного состояния с  растет го-
раздо быстрее. Поскольку основной вклад в по-
нижение энергии в минимуме ТДП пропорцио-
нален  и  то это приводит
к тому, что при достижении критического поля

 глубина локального минимума ТДП
для состояния с  становится больше,
чем для состояния с отрицательным 
Поэтому происходит фазовый переход I рода по
полю – относительная намагниченность  в
критическом поле  скачком возрастает на

 и
состояние с  становится стабильным, а
состояние с  – метастабильным.

На рис. 4 представлено изменение магнитной
энтропии  при изотермическом намагничива-
нии при тех же параметрах системы  и

 как в стабильных состояниях (сплош-
ные линии), так и в метастабильных состояниях
(штрих-пунктирные линии). Видно, что в низких
магнитных полях  когда стабильно квадруполь-

h
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MS
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,h

ное состояние с  магнитная энтропия
плавно растет с увеличением поля (обратный или
аномальный МКЭ). В то же время, в этих же маг-
нитных полях энтропия метастабильного квадру-
польного состояния с  примерно в 2 раза
больше, чем в стабильном состоянии с 
и при увеличении поля уменьшается подобно тому,
как это происходит в обычном ферромагнетике с
билинейным обменом (прямой или нормальный
МКЭ). В точке фазового перехода I рода по полю 
квадрупольное состояние с отрицательным пара-
метром порядка  становится метастабиль-
ным, и при переходе системы в новое стабильное
состояние с  энтропия скачком возрастает
на величину 
(эффект носит аномальный характер). Однако
при дальнейшем увеличении поля  магнит-
ная энтропия стабильного состояния начинает
уменьшаться – МКЭ снова имеет нормальный
характер.

Очевидно, что критическое магнитное поле
 фазового перехода I рода между двумя состо-

яниями с квадрупольными параметрами порядка
 и  зависит от температуры изо-

термического намагничивания . На рис. 5 сплош-
ная линия изображает зависимость  причем
на участке температур  не-
много ниже точки спонтанного квадрупольного
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Рис. 4. Изменения магнитной энтропии  при
изотермическом намагничивании при  для
магнитных состояний с  (кривая 1) и 
(кривая 2) как в стабильных состояниях (сплошные
участки кривых), так и в метастабильных (штрих-
пунктирные участки).  – критическое поле
фазового перехода между состояниями с  и
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упорядочения этот переход скорее следует рас-
сматривать как переход из квадрупольного состо-
яния с  в подмагниченное парамагнитное
состояние. Видно, что при понижении температуры
критическое поле  между двумя состояниями
растет и при нулевой температуре намагничивания
достигает значения  Если вспом-
нить выражение (12) для энергии основного квад-
рупольного состояния  с параметром порядка

 и выражение (13) для энергии основ-
ного ферромагнитного состояния  с параметра-
ми порядка   и перейти к
безразмерным энергиям 
и полям  то видно, что выполняет-
ся равенство

(32)

Таким образом,  – это критическое
магнитное поле, которое нужно приложить к си-
стеме, чтобы перестроить магнитную структуру
основного состояния от квадрупольной к ферро-
магнитной при нулевой температуре  И по-
этому очевидно, что при конечных температурах
состояние с  в высоких полях по своей
магнитной структуре следует рассматривать как
ферромагнитное состояние, а не как квадруполь-
ное, на что указывает и большая величина относи-
тельной намагниченности  (см. рис. 3), и
характер полевых зависимостей магнитной эн-
тропии  (см. рис. 4).

Наконец укажем, что с изменением критиче-
ского поля  по температуре одновременно
меняется величина скачка магнитной энтропии

 в критическом поле, но это измене-
ние является немонотонным (штриховая линия
на рис. 5). При температурах несколько ниже точ-
ки спонтанного перехода  скачок
энтропии сначала растет, и в рассматриваемом
случае отношений  достигает максиму-
ма при  но затем начинает резко умень-
шаться, так что  обращается
в нуль при  Это естественно, так как при по-
нижении температуры резко уменьшаются эн-
тропии обоих состояний с  и  и,
как следствие, уменьшается их разность.

4. ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе показано, что в кубическом магнети-
ке с билинейным и биквадратичным обменами и
спином  при достаточно большом параметре
биквадратичного обмена ( ) скачкообразно
возникает одноосный квадрупольный порядок
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при понижении температуры T. Изотермическое
намагничивание этого одноосного квадруполь-
ного упорядочения вдоль оси симметрии сначала
ведет к постепенному увеличению магнитной эн-
тропии  а затем, при достижении критическо-
го поля приводит к скачку в состояние с более вы-
сокой намагниченностью и одновременно к
скачку с увеличением магнитной энтропии (об-
ратный МКЭ).

Заметим, что в случае спина  параметр
одноосного квадрупольного упорядочения 
вдоль оси OZ имеет отрицательный знак в основ-
ном состоянии: 

(ввиду того, что в этом состоянии 

) и что именно с отрицатель-

ным знаком параметра порядка  связано
аномальное полевое поведение магнитной энтро-
пии. Дело в том, что, как отмечено в [7], магнит-
ную структуру одноосного квадрупольного по-
рядка вдоль оси  можно представить как рас-
пределение ориентаций спиновых векторов 
внутри эллипсоида вращения – либо внутри
сплюснутого эллипсоида с  и,
соответственно, с отрицательным параметром
порядка  либо внут-

ри вытянутого эллипсоида с 
и  В случае спина  упорядочение с

 а не с  при  и при невы-
соких полях  дает более низкую энергию ос-
новного состояния и более низкую энергию в
минимуме ТДП. При этом неравенство средних
значений квадратов спиновых переменных

 и усиление этого неравенства
при понижении температуры указывают на то,
что в квадрупольной структуре с  спины

 стремятся выстроиться перпендикулярно оси
симметрии  по возможности ближе к плоско-
сти  Поэтому магнитное поле вдоль оси 
перпендикулярное направлению упорядочения,
усиливает беспорядок в ориентации спинов и со-
ответственно повышает магнитную энтропию
(рис. 4).

В противоположном случае квадрупольной
структуры с  спиновые векторы  при

 прилегают максимально близко к оси  –
либо параллельно, либо антипараллельно, так что

 – проекция  равна либо  либо
 Тепловые движения при конечных тем-

пературах  вызывают отклонение вектора
 от оси  и разупорядочивают квадруполь-
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ную структуру, а магнитное поле, приложенное
вдоль оси  напротив, усиливает упорядочение
и тем самым понижает энтропию. В нашем случае

 такое происходит в метастабильном состоя-
нии с  (рис. 4), т.е. в этом состоянии
МКЭ является нормальным.
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Представлены результаты компьютерного моделирования частотных зависимостей импеданса ком-
позитного провода типа “высокопроводящая слабомагнитная жила – тонкое магнитное покрытие”.
Моделирование выполнено в диапазоне частот переменного тока от 0.01 до 100 МГц для широкого ин-
тервала значений удельных электропроводностей жилы и покрытия и магнитной проницаемости по-
крытия. Обнаружены две характерные частоты, связанные с наличием в композитном проводе двух об-
ластей с отличающимися электрическими и магнитными параметрами – жилы и покрытия. Предложен
удобный способ определения этих частот. Результаты моделирования сравниваются с эксперименталь-
ными частотными зависимостями импеданса композитного провода CuBe/FeCoNi.
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ВВЕДЕНИЕ
Магнитоимпедансный эффект (далее – МИ) за-

ключается в зависимости комплексного электриче-
ского сопротивления ферромагнитного проводни-
ка от напряженности внешнего магнитного поля
при протекании по нему переменного тока высо-
кой частоты. Ограничиваясь цилиндрической
геометрией, в качестве примера объектов с высо-
ким МИ можно привести аморфные магнитомяг-
кие провода, полученные быстрой закалкой из
расплава [1], композитные провода типа “высо-
копроводящая слабомагнитная жила–тонкое
магнитомягкое покрытие” [2] и микропровода в
стеклянной оболочке [3]. Отметим, что для опре-
деления оптимальных режимов эксплуатации
аморфных проводов, в том числе с наилучшим
магнитоимпедансным откликом, важно иметь
представление о распределении намагниченно-
сти в объеме провода. Это распределение упро-
щенно описывается в рамках модели с аксиально
намагниченной центральной частью (кором) и
циркулярно или радиально намагниченной при-
поверхностной областью (оболочкой) [4], но в де-
талях остается неясным [5]. В случае композитно-

го провода, если судить по некоторым экспери-
ментальным и теоретическим результатам,
управление оптимальными режимами эксплуата-
ции возможно путем вариации геометрических
размеров жилы и покрытия и их электромагнит-
ных свойств, включая особенности эффективной
магнитной анизотропии [6–8].

Пренебрегая вкладом внешней индуктивно-
сти, выражение для импеданса однородного про-
водника радиуса r при одинаковой электропро-
водности σ по всему поперечному сечению мож-
но представить в виде [9]:

(1)

где RDC – сопротивление проводника постоянно-
му току, k = (1 + i)/δ, i – мнимая единица, δ =
= (πfσμ0μ)–1/2 – толщина скин-слоя, f – частота
переменного тока, μ0 – магнитная постоянная, μ –
эффективная поперечная (относительно направ-
ления переменного тока) магнитная проницае-
мость, J0 и J1 – функции Бесселя первого рода ну-
левого и первого порядков.

( )
( )

=�

0
DC

1
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В случае композитных проводов, характеризу-
ющихся наличием двух областей с сильно отлича-
ющимися электропроводностями, выражение
для импеданса существенно усложняется [6, 10].

Каким бы ни было распределение магнитных
и электрических параметров по сечению провода,
благодаря скин-эффекту оно найдет отражение
на зависимостях импеданса от частоты перемен-
ного тока Z(f). Например, было обнаружено, что
при наличии нескольких областей с отличающи-
мися магнитными проницаемостями, на теорети-
ческих кривых Z(f), представленных в логарифми-
ческом масштабе, наблюдаются изменения накло-
на [11]. Выраженность этих изменений зависит от
соотношения электромагнитных параметров обла-
стей и координат их границ. Изменения наклона
обнаруживали и в случае экспериментальных
кривых Z(f) [5].

Это дает основание полагать, что анализ ча-
стотной зависимости импеданса позволит оце-
нить координаты областей магнитных проводни-
ков, имеющих отличающиеся электромагнитные
параметры. На наш взгляд, разработка данного
подхода окажется полезной при оценке распреде-
ления магнитной проницаемости по сечению и
намагниченности в объеме аморфных магнито-
мягких проводов.

Разработку предложенной задачи наиболее це-
лесообразным представляется начать с компью-
терного моделирования импедансного отклика
цилиндрических объектов, содержащих области с
отличающимися электромагнитными параметра-
ми. Здесь хорошо себя зарекомендовало компью-
терное моделирование методом конечных эле-
ментов [12]. Задавая координаты границ областей
и анализируя смоделированные частотные зави-
симости импеданса, можно будет установить их
взаимосвязь.

Экспериментальная проверка результатов мо-
делирования на аморфных магнитомягких про-
водах представляется затруднительной, так как
распределение магнитной проницаемости по се-
чению в деталях неизвестно. Поэтому наилучшим
решением, на наш взгляд, будет на первоначаль-
ном этапе выполнить экспериментальную про-
верку на композитных проводах, так как размеры
областей с отличающимися электромагнитными
параметрами задаются при их изготовлении. По-
лученные выводы в дальнейшем можно распро-
странить на аморфные магнитомягкие провода.

В настоящей работе представлены результаты
компьютерного моделирования импедансного
отклика композитного провода типа “высокопро-
водящая слабомагнитная жила–тонкое магнитное
покрытие”. Результаты моделирования сопостав-
ляются с экспериментальными зависимостями им-
педанса от частоты переменного тока, полученны-
ми для композитного провода CuBe/FeCoNi.

ОБРАЗЦЫ 
И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДИКИ

Компьютерное моделирование импедансного
отклика композитного провода выполняли мето-
дом конечных элементов с помощью программ-
ного пакета Comsol Multiphysics (лицензия
№ 9602434). Провод имел радиус r0 = 52.5 мкм и
был представлен двумя соосными областями: ци-
линдром радиуса r0 – a (центральная жила) и ци-
линдрическим слоем толщиной a = 1 мкм (покры-
тие) (рис. 1а, вставка). Удельную электропровод-
ность жилы, σ1, варьировали от 5 до 50 МСм/м, а
удельную электропроводность материала покры-
тия, σ2, – от 1 до 10 МСм/м. При этом накладыва-
ли условие σ1 > σ2. Магнитная проницаемость ма-
териала жилы, μ1, во всех случаях была равна 1,
тогда как магнитную проницаемость покрытия,
μ2, изменяли от 1 до 3000.

Импедансный отклик моделировали в диапа-
зоне частот переменного аксиального тока, f, от
0.01 до 100 МГц, типичных для МИ приложений.
Отметим, что частотную зависимость электро-
проводностей и магнитных проницаемостей ма-
териалов жилы и покрытия, равно как и их тен-
зорный характер, во внимание не принимали.

При построении конечно-элементной сетки
[12] следили, чтобы размер ее элементов был мень-
ше толщины скин-слоя.

Образцами для экспериментального исследо-
вания служили отрезки композитного провода
длиной 30 мм, полученного в результате электро-
литического осаждения ферромагнитного сплава
Fe20Co6Ni74 на поверхность предварительно поли-
рованного провода состава Cu98Be2. Толщина по-
крытия составляла 1 мкм при общем радиусе про-
вода 52.5 мкм. Образцы никаким термообработ-
кам не подвергали.

Импеданс композитного провода измеряли на
автоматизированном измерительном комплексе,
который описан в работе [13]. Измерения прово-
дили в диапазоне частот переменного тока от 0.01
до 100 МГц при действующем значении силы тока
1 мА, протекающем вдоль длины образца. Внешнее
магнитное поле прикладывали в этом же направле-
нии (конфигурация продольного МИ), его макси-
мальная напряженность составляла 12 кА/м.

Магнитоимпедансный эффект рассчитывали
по формуле

(2)

Зависимости модуля импеданса от частоты пе-
ременного тока Z(f), полученные как в результате
моделирования, так и экспериментальным пу-
тем, пересчитывали в зависимости вида lgZ(lg f).

( ) ( ) ( )
( )
−Δ = ×max

max

100%.
Z H Z H

Z Z H
Z H
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По этим зависимостям численно, методом трех
точек, находили вторую производную:

(3)

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На всех кривых Z(f), полученных в результате

моделирования, можно выделить некоторую ха-
рактерную частоту f1, в области которой наблюда-
ли переход от практически горизонтального
участка к возрастающему (рис. 1а). Например,
при σ1 = 50 МСм/м, σ2 = 5 МСм/м и μ2 = 1 частота
f1 ≈ 4.5 МГц. При f > f1 наблюдали рост импеданса.
Также нужно отметить, что чем больше магнит-
ная проницаемость μ2, тем меньше частота f1. Сла-
бая зависимость импеданса от частоты при f < f1
обусловлена тем, что распределение плотности
тока по жиле преимущественно равномерное,
скин-эффектом можно пренебречь, а в покрытии
плотность тока на порядок меньше, чем в жиле
(рис. 2а). На более высоких частотах появляется
выраженный скин-эффект, приводящий к росту
импеданса с повышением f.

При μ2 > 500 в области десятков мегагерц на-
блюдали уменьшение наклона кривых Z(f)
(рис. 1а). Частоту переменного тока, в области
которой происходит это изменение, обозначили
f2. Например, при μ2 = 3000 частота f2 ≈ 17.8 МГц.
С увеличением магнитной проницаемости f2
уменьшается. Картина распределения плотности
тока по сечению композитного провода на часто-
те f2, представленная на рис. 2б, позволяет сделать
вывод, что при f ≥ f2 переменный ток вытесняется
в покрытие композитного провода. Это и приво-
дит к заметному изменению наклона кривых Z(f).

Частоты f1 и f2 удобно определять из частотных
зависимостей второй производной D(f), рассчи-
танных с помощью выражения (3) (рис. 1б). Вид-
но, что при f1 на кривых D(f) наблюдаются хорошо
заметные максимумы, а при f2 – четко выражен-
ные минимумы, сопоставимые по величине с
упомянутыми максимумами. Минимумы появля-
ются при μ2 > 500, как и соответствующие изме-
нения наклона кривых Z(f). С увеличением маг-
нитной проницаемости и максимум, и минимум
смещаются влево, т.е. f1 и f2 уменьшаются (рис. 3).

Частота f1, кроме уже отмеченной зависимости
от магнитной проницаемости покрытия, также
демонстрирует зависимость от электропроводно-
сти жилы σ1 – чем больше электропроводность,
тем меньше f1 (рис. 3а). Зависимость величины f1
от электропроводности покрытия σ2 не обнару-
жили. Частота f2, напротив, кроме μ2 зависит от
σ2, но от σ1 не зависит (рис. 3б).

( )
( )

=
2

2

lg
.

lg
d Z

D
d f

Опираясь на то, что при f > f2 переменный ток
сосредоточен преимущественно в покрытии ком-
позитного провода, воспользовались выражением
для импеданса цилиндрического проводника (1),
полагая, что RDC =  где l – длина прово-
да. Получили, что значению импеданса Z(f2) соот-
ветствует толщина скин-слоя δ ≈ a. Такой же ре-
зультат получили по выражению для δ, прини-
мая, что f = f2, σ = σ2, μ = μ2.

На частотах f < f2, когда ток распределен по об-
ластям композитного провода с отличающимися
электропроводностями, для описания частотной
зависимости импеданса в общем случае требуются
более сложные подходы [6, 10]. Однако при f ≤ f1 ток
в основном сосредоточен в жиле, поэтому вновь
можно воспользоваться выражением для импе-

( )2
2 0 ,l s pr

Рис. 1. Частотные зависимости: (а) импеданса (на
вставке – геометрия модели провода, масштаб не со-
блюден); (б) второй производной D, рассчитанной по
формуле (3). Зависимости построены на основе дан-
ных, полученных в результате компьютерного моде-
лирования в Comsol Multiphysics.
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данса цилиндрического проводника (1), приняв
RDC = l/[σ1π(r0 – a)2]. Исходя из этого, получили, что
значению Z(f1) соответствует параметр δ ≈ r0 – a,
равный радиусу жилы.

Обратимся к экспериментальным результатам.
Кривые (∆Z/Z)(H) имеют вид “двойного пика”, хо-
рошо известного из литературы [14] (рис. 4а). Это
свидетельствует о наличии циркулярной компо-
ненты намагниченности, что характерно для элек-
троосажденных проводов в исходном состоянии и
обусловлено технологией их получения [7, 14]. На-
пряженность магнитного поля Hp, в котором маг-
нитоимпедансный эффект достигает максималь-
ного значения (∆Z/Z)max, с ростом частоты пере-
менного тока увеличивается от 0.3 до 0.5 кА/м.
Это обусловлено тем, что поле Hp связано с полем
магнитной анизотропии, параметры которой в
покрытии электроосажденных проводов могут
иметь некоторую дисперсию. Также нужно отме-
тить, что перемагничивание покрытия в полях,
меньших поля анизотропии, может осуществлять-
ся достаточно сложным образом [14]. По этим
причинам анализируются зависимости Z(f), полу-
ченные в полях H ≥ Hp (рис. 5).

Частотная зависимость максимального значе-
ния магнитоимпедансного эффекта (∆Z/Z)max,
соответствующего правому максимуму на кривых
∆Z/Z(H), имеет довольно округлый пик: в диапа-
зоне частот от 2 до 10 МГц величина (∆Z/Z)max из-
меняется не более чем на 20%: от 380 до 400%
(рис. 4б).

Экспериментальные зависимости Z(f) (рис. 5а)
имеют тот же характер, что и зависимости, смоде-
лированные при μ2 > 1 (рис. 1а). Отметим, что при
H ≥ Hp с уменьшением напряженности магнитно-
го поля магнитная проницаемость покрытия уве-
личивается. С ростом магнитной проницаемости
частоты f1 и f2, в области которых происходит из-
менение наклона экспериментальных кривых,
как и в случае смоделированных кривых, умень-
шаются.

Частотные зависимости второй производной
D(f), рассчитанные по экспериментальным дан-
ным, представлены на рис. 5б. Они аналогичны
зависимостям, полученным в результате модели-
рования (рис. 1а). Экспериментальные кривые
D(f) также имеют максимум в области низких ча-
стот и минимум, который появляется на более
высоких частотах с ростом магнитной проницае-
мости покрытия. Другими словами, анализируя
частотные зависимости импеданса, можно уве-
ренно установить наличие областей с отличаю-
щимися электромагнитными параметрами.

Используя формулу для импеданса цилиндри-
ческого проводника (1), выяснили, что экспери-
ментальные значения Z(f2), если считать параметр δ
равным a, достигаются при электропроводности по-
крытия σ2 ≈ 3.9 МСм/м. Такое значение электро-
проводности лежит в пределах значений, обычных
для пермаллоя. Из экспериментальных значений
Z(f1), считая δ = r0 – a, получили, что σ1 ≈ 16 МСм/м.
Это значение близко к удельной электропровод-

Рис. 2. Распределение плотности тока по сечению композитного провода на частоте переменного тока: (а) f1; (б) f2.
Распределения получены методом компьютерного моделирования в Comsol Multiphysics.
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ности материала Cu98Be2, из которого изготовле-
на жила композитного провода.

В случае аморфных магнитомягких проводов
можно допустить, что удельная электропровод-
ность одинакова по сечению. В этом случае опре-
деление границ областей с отличающимися маг-
нитными проницаемостями по зависимостям
D(f) будет значительно проще, так как в выражении
для импеданса цилиндрического проводника (1)
можно будет использовать значение RDC, опреде-
ленное экспериментально.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, с помощью компьютерного
моделирования в Comsol Multiphysics были полу-
чены и проанализированы частотные зависимо-

сти электрического импеданса композитного
провода типа “высокопроводящая слабомагнит-
ная жила–тонкое магнитное покрытие”. Были
обнаружены две характерные частоты перемен-
ного тока f1 и f2. Первая является верхней грани-
цей диапазона частот, в котором плотность тока в
жиле значительно больше плотности тока в по-
крытии, а ее распределение по сечению жилы
преимущественно равномерное. Вторая обнару-
женная частота является нижней границей диа-
пазона, в котором плотность тока в покрытии
значительно больше плотности тока в жиле и при
этом в данной области композитного провода
сильно выражен скин-эффект. Другими словами,
существование частот f1 и f2 связано с наличием

Рис. 3. Зависимости от магнитной проницаемости
покрытия (а) частоты переменного тока f1, соответ-
ствующей максимуму на зависимости D(f); (б) часто-
ты переменного тока f2, соответствующей минимуму
на зависимости D(f). Зависимости построены на ос-
нове данных, полученных в результате компьютерно-
го моделирования в Comsol Multiphysics.
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двух областей с отличающимися электрическими
и магнитными параметрами. Их конкретное зна-
чение при заданных геометрических параметрах
жилы и покрытия зависит от электропроводно-
стей и магнитных проницаемостей областей ком-
позитного провода.

Было показано, что значения частот f1 и f2
удобно определять с помощью второй производ-
ной логарифма импеданса по логарифму частоты
переменного тока: f1 соответствует максимуму
второй производной, f2 – минимуму.

Экспериментальные частотные зависимости
импеданса композитного провода CuBe/FeCoNi
имеют тот же вид, что и зависимости, полученные
компьютерным моделированием. Вторая произ-
водная логарифма экспериментально измеренно-
го импеданса по логарифму частоты также имеет
хорошо выраженные максимум и минимум. Дру-
гими словами, анализируя частотные зависимо-
сти импеданса, можно установить наличие в ци-

линдрическом проводнике областей с отличаю-
щимися электромагнитными параметрами.

Моделирование и измерения импеданса элек-
троосажденных проводов были выполнены в Ир-
кутском государственном университете за счет гран-
та Российского научного фонда № 22-22-00709,
https://rscf.ru/project/22-22-00709/.
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Рис. 5. Экспериментальные зависимости от частоты
переменного тока: (а) приведенного модуля импедан-
са; (б) второй производной D, рассчитанной по фор-
муле (3). Зависимости получены при различных зна-
чениях напряженности внешнего магнитного поля.
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Методами рентгеноструктурного анализа и просвечивающей электронной микроскопии показано,
что ультразвуковая электроимпульсная ударная обработка (УЗОТ) сварного шва в образцах сплава
Ti–6Al–4V, полученных электронно-лучевой проволочной аддитивной технологией, приводит к
образованию градиентной структуры в поверхностных слоях: на глубине 1–2 мкм – нанокристал-
лической структуры титановых и титаново-железных оксидов, аморфной фазы и нанокристалличе-
ской структуры α-фазы, на глубине от 2 до 10 мкм – нанокристаллической структуры в слоях с
β + α" и α + β-фазами, на глубине более 10 мкм – субмикро- и микрокристаллической структуры α-
фазы. Установлено, что при УЗОТ металла в зоне шва происходит легирование железом поверх-
ностных слоев глубиной 1–2 мкм, а также увеличение микротвердости, обусловленное увеличением
зернограничного вклада в упрочнение за счет образовавшихся при обработке нанокристаллической
и субмикро- и микрокристаллической структур в α и β-фазах и дисперсионным упрочнением за
счет нанокристаллических фаз титаново-железных оксидов и α"-фазы.

Ключевые слова: электронно-лучевая проволочная аддитивная технология, ультразвуковая электро-
импульсная ударная обработка, рентгеноструктурный анализ, просвечивающая электронная мик-
роскопия, энергодисперсионный анализ элементного состава, фазовый состав, микроструктура,
микротвердость
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ВВЕДЕНИЕ
Электронно-лучевая сварка (ЭЛС), проводи-

мая в условиях вакуума, имеет ряд преимуществ
по сравнению с традиционными видами сварки:
дуговой, аргонодуговой и др. [1–3]. Использова-
ние ЭЛС для сплава Ti–6Al–4V, полученного
электронно-лучевой проволочной аддитивной
технологией, является перспективным, т. к. свар-
ка проводится в вакууме, что предохраняет свар-
ной шов от проникновения атмосферных газов.
ЭЛС напечатанного сплава Ti–6Al–4V приводит
к увеличению микротвердости металла шва по
сравнению с микротвердостью основного мате-
риала [4]. Увеличение микротвердости металла
шва обусловлено как увеличением макронапря-
жений растяжения, так и изменениями в микро-
структуре. В [4] показано, что при ЭЛС соедине-
нии в металле шва по сравнению с основным ма-
териалом происходит уменьшение поперечных

размеров пластинчатых зерен α-фазы и образова-
ние нанокристаллической фазы α"-Ti внутри зе-
рен α-фазы.

Одним из способов повышения качества свар-
ных соединений является их ультразвуковая
ударная обработка (УЗО) [5], а для увеличения
глубины модифицированного слоя – ультразву-
ковая ударная обработка, совмещенная с воздей-
ствием импульсного электрического тока (УЗОТ)
[6]. Кроме того, УЗОТ может приводить к умень-
шению упругих остаточных макронапряжений
растяжения, которые, как правило, возрастают в
зоне сплавления сварных соединений напечатан-
ного сплава Ti–6Al–4V. УЗОТ сочетает в себе воз-
действие на металл ультразвука и электрофизиче-
ское воздействие электрического тока [7, 8], ко-
гда в момент образования искры между образцом
и ударником происходит оплавление поверхно-
сти как образца так и ударника. Как правило, как

УДК 621.789:620.18
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при УЗО, так и при УЗОТ используют либо удар-
ники из стали либо из твердого сплава Co + WC.
При оплавлении поверхности образца и стально-
го ударника происходит легирование поверхност-
ных слоев образца железом [9], которое для тита-
на является β-стабилизатором и аморфизатором в
системе Ti–Fe [10–14]. Теоретически показано
[10], что аморфизация в твердом растворе железа
на основе титана возможна при концентрации
железа в интервале XFe = 0.23–0.81. Аморфная фа-
за в системе Fe–Ti наблюдалась эксперименталь-
но в [11, 12], а в титановом сплаве Ti–6Al–4V – в
[13, 14] после УЗО поверхности стальным бойком.
Оплавление при УЗОТ сопровождается высокой
скоростью охлаждения, что также может созда-
вать условия для аморфизации.

Глубина оплавления поверхности при УЗОТ
зависит от микротвердости поверхностного слоя.
В [15] показано, что увеличение микротвердости
в сплаве Ti–6Al–4V сопровождается уменьшени-
ем электропроводности, а, следовательно, тепло-
проводности и глубины оплавления.

В [9] показано, что УЗОТ напечатанного спла-
ва Ti–6Al–4V приводит к образованию градиент-
ной многофазной структуры в поверхностных
слоях и к увеличению микротвердости. Целью
настоящей работы является исследование воз-
действия УЗОТ с использованием стального
ударника на микроструктуру и микротвердость
сварных соединений в образцах напечатанного
сплава Ti–6Al–4V.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Заготовки из сплава Ti–6Al–4V были получе-
ны на установке 6Е400 (ООО “НПК ТЭТА”) с ис-
пользованием электронно-лучевой проволочной
аддитивной технологии печати [16]. Размеры за-
готовок составляли 22 × 30 × 80 мм, из которых
затем вырезали образцы для сварных соединений.
Химический состав исходной проволоки в вес. %:
5.95Al, 4.37V, 0.02Si, 0.05С, 0.03N, 0.02Fe, 0.18O,
0.015H, 89.36Ti. Технологии электронно-лучевой
сварки и УЗОТ описаны в разделе Материалы ис-
следования в [9]. Ударник, используемый при
УЗОТ, был изготовлен из стали следующего со-
става в вес. %: 0.95–1.05С, 0.17–0.37Si, 0.20–
0.40Mn, 1.30–1.65Cr, остальное Fe. Направление
движения ударника было перпендикулярно по-
верхности образца. Обрабатывали обе поверхно-
сти образца со сварным швом. Толщина образца
составляла 1.8 мм.

Микроструктуру сплава исследовали с исполь-
зованием оптического микроскопа AXIOVERT-
200MAT (рис. 1) и электронного микроскопа JEM
2100 как в режиме просвечивающей растровой
(ПРЭМ), так и в режиме просвечивающей элек-
тронной микроскопии (ПЭМ). Электронный
микроскоп JEM 2100 оснащен приставкой Oxford
Instruments INCAx-act для энергодисперсионно-
го анализа элементного состава образцов.

Фазовый состав образцов определяли с ис-
пользованием дифрактометра ДРОН-7. Рентге-
ноструктурный анализ (РСА) проводили методом
симметричной съемки в Cо Kα-излучении [17].

Микротвердость по Виккерсу измеряли с ис-
пользованием твердомера ПМТ-3 при нагрузке
0.4905Н. Измерения микротвердости проводили
в поперечном сечении образцов со сварным со-
единением от одной поверхности обработки до
противоположной.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Элементный анализ. Элементный состав по-

верхностных слоев шва после УЗОТ на разной
глубине от поверхности представлен в табл. 1. Ес-
ли концентрации ванадия и алюминия близки к
значениям в необработанном сплаве Ti–6Al–4V,
то концентрации железа и кислорода значитель-
но превышают исходные значения. На расстоя-
нии от поверхности в пределах 1 мкм их концен-
трация имеет максимальные значения. Так, кон-
центрация железа составляет 26 ат. %, кислорода –
8 ат. %. Как видно из табл. 1, концентрации этих
элементов уменьшаются с удалением от поверх-
ности обработки. На расстоянии от поверхности,
равном 2 мкм, концентрация железа уменьшается
на порядок, кислорода – в 8 раз. На расстоянии
5 мкм и более концентрации железа и кислорода

Рис. 1. Оптическое изображение микроструктуры по-
перечного сечения напечатанного образца сплава Ti–
6Al–4V со сварным швом: ЗС – зона сплавления,
ЗТВ– зона термического влияния, ОМ– зона основ-
ного металла вдали от шва [4].

ОМ ЗТВ

1 мм

ЗС

Таблица 1. Концентрация элементов (Сэл, ат. %) в за-
висимости от расстояния (r) от поверхности, подверг-
нутой УЗОТ, в металле шва

r, мкм
Сэл, ат. %

V Al Fe O Ti
1 3 5 26 8 58
2 4 8 3 1 84
5 4 8 1 1 86
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составляют около 1 ат. %, как и в необработанном
образце. Сравнение изменения концентраций
железа и кислорода с удалением от поверхности
как в зоне шва так и вдали от него [9] показывает,
что в металле вдали от шва концентрация железа
достигает 15–20 ат. % на глубине до 5 мкм, в ме-
талле зоны шва – на глубине не более 1–2 мкм.
Таким образом, в зоне шва глубина поверхност-
ного слоя с повышенными значениями концен-
траций железа и кислорода более чем вдвое мень-
ше, чем вдали от шва.

Рентгеноструктурное исследование сварного
шва. На дифрактограмме сварного шва до УЗОТ
(рис. 2а) присутствуют пики фаз α-Ti и пик 011 β-Ti,
а также пик, соответствующий межплоскостному
расстоянию, равному 0.312 нм, который может
принадлежать оксиду титана Ti5O9. УЗОТ приво-
дит к увеличению интенсивности оксидного пика
и к появлению широкого асимметричного пика,
занимающего угловой интервал, в котором до об-
работки находились пики 002α, 011β и 101α
(рис. 2б). Межплоскостное расстояние, соответ-
ствующее данному пику, равно 0.224 нм. По-
скольку на данном пике хорошо видны подпики
(рис. 3), то он может быть представлен как супер-
позиция пиков следующих фаз: 002α, 011β,

011Ti4Fe, 101α, (012, 112 и 212 Fe2Ti3O9). В табл. 2
представлены углы дифракции 2θ и межплоскост-
ные расстояния d для этих пиков. Второй подъем
фона наблюдается при угле дифракции 2θ = 91.9° и
соответствует межплоскостному расстоянию
0.124 нм. Появление двух широких пиков, соответ-
ствующих d = 0.224 нм и d = 0.124 нм, позволяет
предположить наличие аморфной фазы в поверх-
ностных слоях образца после УЗОТ.

Другие авторы также наблюдали в сплаве на
основе титана, а именно, в системе Ti–Ta появле-
ние на дифрактограмме двух широких пиков, со-
ответствующих межплоскостным расстояниям d1 =
= 0.224 нм и d2 = 0.134 нм [18], свидетельствующих о
присутствии аморфной фазы. Наличие аморфной
фазы в данной системе было подтверждено также
и методом ПЭМ, а именно, наблюдением двух
диффузных гало на микродифракционных карти-
нах [18]. Как отмечалось выше, в системе Ti–Fe воз-
можна аморфизация. Помимо пика 011β на рис. 3
можно выделить пик 011Ti4Fe, соответствующий
межплоскостному расстоянию, равному 0.225 нм.
Фаза Ti4Fe представляет собой твердый раствор же-

Рис. 2. Участки дифрактограмм образца напечатан-
ного сплава Ti–6Al–4V в зоне шва до (а) и после
УЗОТ (б) в интервале углов дифракции 2θ 25°–70°.
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Рис. 3. Участок дифрактограммы напечатанного об-
разца сплава Ti–6Al–4V в зоне шва после УЗОТ.
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Таблица 2. Углы дифракции (2θ) и межплоскостные
расстояния (d) фаз в зоне сварного шва образца напе-
чатанного сплава Ti–6Al–4V

№ пика 2θ, град d, нм Фазы

1 41.10 0.255 100α
2 45.04 0.233 002α
3 46.14 0.228 011β
4 46.86 0.225 011Ti4Fe
5 47.40 0.223 101α
6 48.15 0.219 012Fe2Ti3O9

7 49.60 0.213 112Fe2Ti3O9

8 51.67 0.205 212Fe2Ti3O9
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леза на основе β-Ti [19]. Присутствие на дифракто-
грамме пиков 011β и 011Ti4Fe свидетельствует о
градиенте концентрации железа в поверхностных
слоях. Появление на дифрактограмме пиков ти-
таново-железных оксидов также обусловлено вы-
сокой концентрацией железа в поверхностных
слоях.

Исследование микроструктуры зоны шва мето-
дом ПЭМ. Рассмотрим микроструктуру на раз-
ных расстояниях от обработанной поверхности.
На рис. 4 представлена микроструктура на рас-
стоянии менее 1 мкм от поверхности. На микро-
дифракционной картине (рис. 4б) присутствуют
два диффузных гало от аморфной фазы и отдель-
ные рефлексы, принадлежащие нанокристалли-
ческому оксиду TiO2. Аморфную структуру может
иметь как твердый раствор железа на основе тита-
на [10–12], так как в слое глубиной 1 мкм концен-
трация железа достигает 26 ат. %, так и оксид ти-
тана [20]. Однако мы предполагаем, что наиболее
вероятным является образование аморфной фазы
в титане, легированном железом. Оксиды титана
имеют нанокристаллическую структуру. Их раз-
меры находятся в интервале 40–80 нм. Частицы

как глобулярной так и анизотропной формы на-
блюдаются на темнопольном изображении в ре-
флексе оксида TiO2 (brookite) (рис. 4в).

На расстоянии 2 мкм от поверхности α фаза и
оксид Fe2Ti3O9 также имеют нанокристалличе-
скую структуру (рис. 5). Размер зерен α фазы не
превышает 30 нм, оксида Fe2Ti3O9 – 5 нм. На мик-
родифракционной картине присутствуют участ-
ки дифракционных колец 111, 222 и 333 оксида
Fe2Ti3O9, а также участки совмещенных дифрак-
ционных колец 002 оксида Fe2Ti3O9 и 101α фазы.

На расстоянии 5 мкм от поверхности располо-
жен слой толщиной 2 мкм, в котором основной
является β-фаза с средним размером зерен 50 нм
(рис. 6). Внутри зерен β-фазы наблюдается поло-
счатый контраст. Предположительно, полосча-
тый контраст создается прослойками α"-фазы в
β-фазе, так как темное поле получено в рефлексах
110 β и 002 α" с близкими значениями d (рис. 6в).
Концентрация V и Fe в данном слое меньше, чем
в вышележащем слое на глубине 2 мкм, однако
при этом основной является β-фаза. Отсутствие
рефлексов титаново-железных оксидов свиде-
тельствует о том, что железо находится только в

Рис. 4. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры на расстоянии менее 1 мкм от поверхности,
подвергнутой УЗОТ. Светлое поле (а), микродифракционная картина (б), темное поле, полученное в рефлексе 201 оси
зоны [ ] TiO2 (brookite) (в).
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Рис. 5. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры на расстоянии 2 мкм от поверхности, подверг-
нутой УЗОТ. Светлое поле (а), микродифракционная картина (б), темное поле, полученное в рефлексе 111 оси зоны
[ ] Fe2Ti3O9 (в).
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твердом растворе на основе титана. Образование
нанокристаллических β и α"-фаз в данном слое
обусловлено воздействием УЗО. В [21] показано,
что под воздействием УЗО в сплаве Ti–6Al–4V
возможно образование α"-фазы в результате фа-
зового превращения β → α".

На расстоянии 7 мкм от поверхности фазовый
состав представлен α и β-фазами. Форма их зерен

близка к изотропной. Размер зерен α и β-фаз
больше, чем в вышележащем слое, и составляет
100 нм (рис. 7).

На расстоянии 50 мкм от поверхности микро-
структура металла шва представляет собой мик-
роструктуру шва до УЗОТ (рис. 8): пластины α фазы
с поперечным размером до 600 нм и с прослойками
либо α" либо β + α"-фаз по границам [4].

Рис. 6. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры на расстоянии 5 мкм от поверхности, подверг-
нутой УЗОТ. Светлое поле (а), микродифракционная картина (б), темное поле в рефлексе 110 β (в).
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112�

000
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Рис. 7. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры на расстоянии 7 мкм от поверхности, подверг-
нутой УЗОТ. Светлое поле (а), микродифракционная картина (б).
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Рис. 8. Электронно-микроскопические изображения микроструктуры на расстоянии 50 мкм от поверхности, подверг-
нутой УЗОТ. Светлое поле (а), микродифракционная картина (б), темное поле, полученное в близкорасположенных
рефлексах  оси зоны [113] β-фазы и  оси зоны [ ] α"-фазы (в).
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ПЕРЕВАЛОВА и др.

Для сравнительного анализа в табл.3 представ-
лены результаты исследования микроструктуры в
поверхностных слоях после УЗОТ в основном ме-
талле вдали от шва и в металле шва в зависимости
от глубины слоя. Как вдали от шва, так и в зоне
шва легирование железом приводит к образова-
нию слоя, имеющего структуру β фазы. Однако
размер зерен β-фазы вдали от шва и в шве значи-
тельно различаются: вдали от шва – 6 мкм [9], то-
гда как в зоне шва размер зерен β фазы не превы-
шает 50 нм. Этот факт позволяет предположить,
что при УЗОТ прогрев металла вдали от шва про-
исходил до более высокой температуры, чем в зо-
не шва, в результате чего вдали от шва имела ме-
сто рекристаллизация. В металле шва фактором,

определяющим микроструктуру, являлось воз-
действие УЗО, что привело к образованию нано-
кристаллической структуры в β фазе.

Разная глубина прогрева при УЗОТ зон шва и
основного металла обусловлена разной тепло-
проводностью этих зон. Поскольку до проведе-
ния УЗОТ микротвердость металла в зоне шва
больше, чем вдали от шва [4], то теплопровод-
ность соответственно меньше. Это приводит к то-
му, что при УЗОТ в зоне шва прогрев металла
происходит на меньшую глубину, чем вдали от
шва. Соответственно, в зоне шва на меньшую
глубину происходит как оплавление поверхно-
сти, так и проникновение железа в металл.

Исследование микротвердости. Микротвер-
дость поверхности после УЗОТ в шве составляет
7 ГПа, в основном металле вдали от шва – 5.5 ГПа
(рис. 9). Увеличение микротвердости зоны шва
по сравнению с микротвердостью зоны основно-
го металла вдали от шва после УЗОТ составляет
1.5 ГПа. Увеличение микротвердости обусловле-
но увеличением зернограничного вклада из-за
образования нанокристаллической структуры и
появлением дополнительного вклада, а именно,
дисперсионного упрочнения за счет нанокри-
сталлических оксидных фаз и α"-фазы. По мере
увеличения глубины слоя фазовый состав изме-
няется в следующей последовательности: оксиды
TiO2 и Fe2Ti3O9 + аморфная фаза → оксиды тита-
на + α → β + α" → α + β + α". Значительные раз-
личия в микроструктуре в зонах шва и основного
металла вдали от шва проявляются, начиная с глу-
бины 2 мкм (табл. 3). Особенностью металла в зоне
шва является образование нанокристаллической
многофазной структуры. На глубине 50 мкм от об-
работанной поверхности соотношение микротвер-
дости в зоне шва и в основном металле вдали от

Таблица 3. Микроструктура в поверхностных слоях напечатанного сплава Ti–6Al–4V в зависимости от глубины
(h) слоя после УЗОТ

h, мкм Зона основного металла (ОМ) Зона шва (ЗС)

1–2 Нанокристаллическая структура титаново-железных оксидов и α фазы

+ аморфная фаза

5 β фаза является основной

Зерна β-фазы размером 6 мкм + аморфная фаза с разме-
ром частиц ∼5 нм [9]

Зерна β-фазы размером 50 нм + прослойки 
α″-фазы с поперечным размером ∼5 нм

7 (α + β + α″) или (α + β) микроструктура

Пластинчатые зерна α-фазы с поперечным размером 0.2–
0.4 мкм. По границам пластин -прослойки β + α″-фаз [9]

Изотропные зерна α и β-фаз размером 
10–16 нм

Рис. 9. Распределения микротвердости (Hμ) в попе-
речном сечении образца в зависимости от расстояния
от одной обработанной поверхности до противопо-
ложной в сварном шве (ЗС) – d, зоне термического
влияния (ЗТВ) – ♦ и в основном материале ( ОМ) – ∇.
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шва становится таким же, как и в необработан-
ном образце [4].

ВЫВОДЫ
1. При УЗОТ сварного шва происходит легиро-

вание железом поверхностных слоев на глубине
до 1 мкм.

2. УЗОТ сварного шва в образцах сплава Ti–
6Al–4V приводит к образованию в поверхностных
слоях нанокристаллической структуры титаново-
железных оксидов и α фазы, аморфной структуры в
системе Ti–Fe, нанокристаллических (β + α") и
(α + β + α") структур.

3. УЗОТ поверхности сварного шва приводит к
увеличению микротвердости материала шва.
Упрочнение обусловлено увеличением зерногра-
ничного вклада за счет образования нанокри-
сталлической структуры в α и β фазах и появлени-
ем дополнительного дисперсионного вклада за
счет образования нанокристаллических оксид-
ных и α″ фаз.

Работа выполнена в рамках государственного
задания ИФПМ СО РАН, тема номер FWRW-
2021-0010.
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Изучена эволюция структуры гафниевой бронзы при старении после закалки и интенсивной пла-
стической деформации двумя способами – динамическим канально-угловым прессованием
(ДКУП) и кручением под высоким давлением (КВД). Показано, что интенсивная пластическая де-
формация закаленной бронзы приводит к существенному упрочнению. При старении бронзы про-
исходит дополнительное упрочнение за счет выделения частиц Cu3Hf. Структура бронзы после ин-
тенсивной пластической деформации имеет высокую термическую стабильность, максимум твер-
дости достигается при отжиге 400°С после ДКУП и 300–400°С после КВД.
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ВВЕДЕНИЕ

Одним из основных требований к материалам,
используемым в электротехнической и атомной
промышленности, является сочетание хорошей
электропроводности с высокой прочностью, и с
этой точки зрения перспективны бронзы, легиро-
ванные Cr и Zr [1–3]. В последние годы применя-
ется также легирование меди гафнием. Посколь-
ку растворимость гафния в меди при эвтектиче-
ской температуре выше, чем Zr, можно было
ожидать, что и упрочняющий эффект от Hf будет
выше, что подтверждают имеющиеся литератур-
ные данные [4].

В настоящее время для улучшения свойств
многих конструкционных и функциональных ма-
териалов применяется интенсивная пластическая
деформация (ИПД), позволяющая получать уль-
трамелкозернистую (УМЗ) структуру [5]. Приме-
нение таких способов ИПД, как кручение под вы-
соким давлением (КВД) [6–9], равноканальное
угловое прессование (РКУП) [10–13] и динами-
ческое канально-угловое прессование (ДКУП)
[14–17] к низколегированным бронзам с Cr, Zr и
Hf продемонстрировало возможность повыше-
ния их прочностных и пластических характери-
стик и термической стабильности.

Проблема термической стабильности, т.е. со-
хранения УМЗ-структуры и высокой прочности
при отжиге является исключительно важной для
расширения возможного температурного интер-
вала эксплуатации материала. Известно, что по-
сле ИПД термическая стабильность, особенно в
чистых металлах, ниже, чем после обычной меха-
нической обработки [18–21]. С другой стороны,
по данным многих авторов проведение старения
после ИПД бронз, легированных Cr и Zr, приво-
дит к их существенному упрочнению [14, 22, 23].
Поэтому представляется интересным сравнить
поведение при отжиге гафниевой бронзы сразу
после закалки, а затем после КВД и ДКУП, что и
является предметом исследования в настоящей
работе.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследовали гафниевую бронзу Cu–0.78Hf,
состав которой определяли методом атомно-
эмиссионной спектроскопии с индуктивно свя-
занной плазмой на спектрометре ICPE-9000 с
точностью 0.0005%. Результаты представлены в
табл. 1. В литом состоянии, согласно данным мик-
роанализа, в ней присутствовали в небольшом ко-
личестве частицы интерметаллида Cu5Hf [24].

УДК 669.3’791:539.89
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Отливки бронзы подвергали горячей ковке
при 600°С, а затем закаливали в воду от 950°С.
При такой обработке ожидали образование одно-
фазного твердого раствора.

Цилиндрические образцы закаленной бронзы
диаметром 10 мм и длиной 50 мм подвергали ин-
тенсивной пластической деформации двумя спо-
собами – ДКУП и КВД. ДКУП проводили на 1 и
2 прохода со скоростью 104–105 с–1, начальная
скорость образцов составляла ~250 м/с, давление
на образец 2 ГПа. Для КВД от цилиндрических
образцов отрезали пластины толщиной 0.5 мм.
Деформирование проводили в открытых нако-
вальнях Бриджмена при комнатной температуре,
на 5 оборотов при давлении 6 ГПа, с угловой ско-
ростью 0.3 об./мин.

Образцы после закалки, ДКУП и КВД отжига-
ли в вакуумной печи при давлении 10–2–10–3 Па в
температурном интервале 100–600°С, с интерва-
лом 100°С и выдержкой 1 ч.

Структуру образцов изучали в оптическом мик-
роскопе (ОМ) NEOPHOT-21, просвечивающих
электронных микроскопах (ПЭМ) JEM-200CX и
Tecnai G-30 Twin. Микротвердость измеряли на
приставке к оптическому микроскопу Neophot-21,
при нагрузке P = 100 г, и рассчитывали по формуле
H = 18192P/D2, МПа, где D – диагональ отпечатка,
мкм. Каждое значение D рассчитывали как среднее
значение по всем отпечаткам.

Рентгенографические исследования тонкой
структуры проводили на рентгеновском дифрак-
тометре Empyrean PANalytical B.V. Интерференци-
онные линии (111) и (222) исследуемых образцов и
эталона снимали в излучении Cu-Кα. Эталоном
служили образцы отожженной меди. Микрострук-
турные параметры (размер областей когерентного
рассеяния и величина микродеформаций) опреде-
ляли методом аппроксимации. На основании ши-
рины линий образца и эталона рассчитывали физи-
ческое уширение обеих интерференционных ли-
ний. Затем определяли вклады, обусловленные

дисперсностью областей когерентного рассеяния
(ОКР) и микродеформациями, и рассчитывали раз-
меры ОКР и микродеформацию. На основании зна-
чений микродеформации рассчитывали плотность
дислокаций. Более подробно методика рентгеногра-
фических исследований описана в работе [25].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Как показано в работе [24], гафниевая бронза

после закалки от 950°С имеет крупнокристалли-
ческую структуру с размерами кристаллитов до
1 мм (рис. 1а). Выделений интерметаллидов по-
сле такой обработки обнаружено не было, а мик-
ротвердость составляла 740 ± 20 МПа.

При отжиге закаленной бронзы в интервале
100–600°С структура практически не меняется по
сравнению с исходным состоянием (рис. 1б). Она
состоит из крупных зерен, разделенных тонкими
прямыми границами. В некоторых зернах при-
сутствуют двойники отжига.

После отжига при 500°С на изображениях, по-
лученных в просвечивающем электронном мик-
роскопе, обнаружены мелкодисперсные выделе-
ния фазы Cu5Hf (рис. 2а). Из-за мелких размеров
и малого количества на электронограммах ре-
флексы этой фазы очень слабые. После отжига
при 600°С размеры и количество этих выделений
увеличиваются, и на электронограммах видны
более четкие рефлексы этой фазы (рис. 2б). На
темнопольных изображениях в рефлексах Cu5Hf
видны эти частицы и двойники, присутствующие
в сплаве в небольшом количестве.

Таблица 1. Химический состав исследованной бронзы
(остальное – медь)

Состав Hf Fe Ni Zn Sn

ат. % 0.28 ~0.001 ~0.005 ~0.005 ~0.003
мас. % 0.78 ~0.001 ~0.005 ~0.005 ~0.005

Рис. 1. Микроструктура бронзы после закалки (а) и последующего отжига при 600°С (б).

500 мкм(а) 500 мкм(б)
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На рис. 3 приведена зависимость микротвер-
дости бронзы от температуры отжига после закал-
ки, ДКУП и КВД. Видно, что в закаленной брон-
зе микротвердость с повышением температуры
отжига до 500°С существенно возрастает (на
30%). По-видимому, это объясняется протекани-
ем процессов старения, в результате которых вы-
деляются дисперсные частицы интерметаллида
Cu5Hf. Максимальная твердость достигается после
старения при 500°С, причем ее рост в результате
дисперсионного упрочнения частицами интерме-
таллида составляет приблизительно 250 МПа. Эти
результаты согласуются с данными, полученны-
ми в работе [4] при старении гафниевой бронзы
близкого состава (0.9% Hf). В цитируемой работе
максимальная твердость была зафиксирована после
старения при 550°С и достигнуто упрочнение по
сравнению с исходным состоянием на ~270 МПа.

При ИПД методами ДКУП и КВД наблюдает-
ся резкое повышение микротвердости до 1700 и
2050 МПа после 1 и 2 проходов ДКУП соответ-
ственно, и до 2450 МПа после 5 оборотов КВД.

Изменение микротвердости при отжиге зависит
от способа и степени ИПД. Из рис. 3 видно, что
бронза, подвергнутая ДКУП, характеризуется до-
статочно высокой термической стабильностью.
Вплоть до 400°С микротвердость не только не
уменьшается, но, напротив, возрастает. По-види-
мому, это связано с влиянием гафния, как присут-
ствующего в твердом растворе, так и образующего
выделения. При температурах ниже 400°С выделе-
ния в структуре не образуются, и термическая ста-
бильность объясняется закреплением границ зе-
рен и дислокаций растворенными атомами гаф-
ния. Максимальная твердость фиксируется при
400°С, и упрочнение при этой температуре объяс-
няется выделением дисперсных частиц интерме-
таллида Cu5Hf. Интересно отметить, что в бронзе,
подвергнутой ИПД, пик твердости фиксируется
при более низкой температуре, чем в закаленной
бронзе, не претерпевшей деформации. Подоб-
ный эффект наблюдали в гафниевой бронзе, под-
вергнутой кручению под высоким давлением, в
работе [7].

При 500°С наблюдается существенное сниже-
ние микротвердости. Это, по-видимому, объяс-
няется протеканием процессов возврата и рекри-
сталлизации. Наконец, после отжига при 600°С
наблюдается резкое падение твердости, что объ-
ясняется возможностью протекания процессов
рекристаллизации при этой температуре и пере-
стариванием. Эти предположения подтвержда-
ются структурными исследованиями.

Структура исследуемой бронзы после ДКУП
описана в [24]. Фрагментация при ДКУП проис-
ходит с образованием полосовой структуры и
большого количества двойников. После 1 прохо-
да при ПЭМ исследованиях обнаружена неодно-
родная структура, свидетельствующая о действии
двух механизмов деформации – скольжение дис-
локаций и двойникование, хотя последний явля-
ется преобладающим, а после 2 проходов наблю-
дается более однородная структура с большим ко-
личеством двойников по нескольким системам
двойникования. Весь гафний при этом остается в

Рис. 2. Микроструктура гафниевой бронзы после закалки и последующего отжига при 500 (а) и 600°С (б).
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Рис. 3. Микротвердость гафниевой бронзы в зависи-
мости от температуры старения после закалки, закал-
ки + ДКУП на 1 и 2 прохода и КВД на 5 оборотов.
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твердом растворе, выделений вторых фаз обнару-
жено не было.

При отжиге вплоть до 500°С структура мало
меняется по сравнению с исходным состоянием
(закалка + ДКУП на 1 и 2 прохода) (рис. 4). Гра-
ницы зерен четкие, тонкие, слегка изогнутые, и в
большом количестве присутствуют двойники.
После отжига при 600°С в результате рекристал-
лизации формируется однородная субмикрокри-
сталлическая структура.

Исследования методом ПЭМ позволили вы-
явить начало структурных изменений в обрабо-
танной ДКУП бронзе при последующем отжиге.
Как и непосредственно после 1 прохода ДКУП,
структура после отжига при 300°С остается неод-
нородной. На одних участках видна ячеистая дис-
локационная структура. Размеры некоторых ячеек
достигают микрона. Иногда ячейки соседствуют с
двойниками. Дислокационные границы ячеек ши-
рокие. Электронограммы с таких участков, как
правило, точечные. На других участках, как и не-
посредственно после ДКУП, присутствуют двой-
ники с прямыми границами шириной около 30–
40 нм. Как сами двойники, так и полосы между

ними разделяются на мелкие субзерна с малоуг-
ловыми границами.

После отжига при 300°С образца, подвергну-
того 2 проходам ДКУП, структура также практи-
чески не меняется по сравнению со структурой
непосредственно после деформации. Структура
более дисперсная и однородная по сравнению с
образцами, продеформированными на 1 проход
ДКУП. В структуре преобладают двойники, а
внутри соседствующих с ними широких полос
видно разделение на фрагменты с постепенным
переходом от малоугловой к высокоугловой ори-
ентации. После двух проходов ДКУП и отжига
при 400°С в структуре по-прежнему преобладают
двойники (рис. 5а, 5б), но в отличие от образцов,
отожженных при более низкой температуре, в
структуре появляются дисперсные выделения,
дополнительные рефлексы от которых соответ-
ствуют фазе Cu5Hf (рис. 5в).

После двух проходов ДКУП и отжига при
500°С в структуре также преобладают двойники
(рис. 5г). При этом обращает на себя внимание
тот факт, что области между двойниками почти
свободны от дислокаций. Это позволяет утвер-

Рис. 4. Микроструктура гафниевой бронзы после 1 (а) и 2 (б) проходов ДКУП и отжига при 500°С.

500 мкм(а) 500 мкм(б)

Рис. 5. Структура бронзы после 2 проходов ДКУП и отжига при 400 (а–в) и 500°С (г, д): а, г – светлые поля, б, д – тем-
нопольные изображения в рефлексах двойников и фазы Cu5Hf.
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ждать, что при этой температуре идут процессы
возврата.

Выделения при этой температуре отжига круп-
нее, чем при более низких температурах. Даль-
нейшее уменьшение плотности дислокаций и
укрупнение частиц Cu5Hf происходит при отжиге
600°С.

При обработке закаленной гафниевой бронзы
кручением под высоким давлением на 5 оборотов
достигается стадия насыщения и формируется
однородная по радиусу структура со средним раз-
мером кристаллитов 110 нм (рис. 6а). В отличие от
образцов, подвергнутых ДКУП, в структуре от-
сутствуют двойники. На снимках виден неодно-
родный контраст внутри кристаллитов, указыва-
ющий на высокий уровень внутренних упругих
напряжений. Границы кристаллитов неровные и
изогнутые. На электронограммах видны дебаев-
ские кольца с большим количеством равномерно
расположенных рефлексов, что характерно для
нанокристаллической и субмикрокристалличе-
ской структуры.

После отжига при 200 и 300°С структура прак-
тически не меняется по сравнению с таковой по-
сле 5 оборотов КВД (рис. 6б). При этом уровень
внутренних упругих напряжений остается очень
высоким, что видно по характерному контрасту,
формирующемуся внутри кристаллитов. Состоя-
ние границ кристаллитов также почти не меняет-
ся. Они остаются заметно искривленными. Все
электронограммы кольцевые, с большим количе-
ством равномерно расположенных на дебаевских
кольцах рефлексов.

При повышении температуры отжига до 400°С
наблюдается выравнивание контраста внутри зе-
рен и спрямление границ зерен (рис. 6в, 6г). Это
свидетельствует о протекании релаксационных
процессов. В то же время существенного измене-
ния размеров кристаллитов не происходит, сред-
ний размер их составляет 120 нм. О сохранении
субмикрокристаллической структуры свидетель-
ствует также большое количество близкорасполо-
женных рефлексов на дебаевских кольцах электро-
нограмм. После отжига при этой температуре, как и
в случае образцов, отожженных после ДКУП, в
структуре обнаруживаются дисперсные выделения

интерметаллидов Cu5Hf. Присутствие этих выде-
лений при сохранении субмикрокристаллической
структуры приводит к самым высоким значениям
микротвердости в этом образце, несмотря на про-
текание релаксационных процессов (рис. 3). Мик-
ротвердость заметно снижается после отжига при
500°С, и именно при этой температуре наблюда-
ется заметное изменение структуры (рис. 7а, 7б).
Она становится неоднородной субмикрокристалли-
ческой, со средним размером кристаллитов 150 нм и
большим разбросом по размерам. Границы зерен
спрямляются. В структуре присутствуют крупные
рекристаллизованные зерна с низкой плотностью
дислокаций, размер которых достигает 600 нм. Од-
нако в большом количестве сохраняются и участки
с дисперсной структурой, которые не претерпели
рекристаллизации. Число рефлексов на дебаев-
ских кольцах электронограмм уменьшается. По-
сле отжига при этой температуре выделения второй
фазы становятся крупнее, они хорошо видны на
темнопольных изображениях (рис. 7б), а на элек-
тронограммах присутствуют рефлексы от интерме-
таллида Cu5Hf. Кроме того, встречаются рефлексы
от оксидов Cu2O и HfO2.

Структура образцов, отожженных при 600°С,
представлена на рис. 7в, 7г. После отжига при
этой температуре структура полностью рекристал-
лизованная, но все еще является субмикрокристал-
лической, поскольку средний размер кристаллитов
меньше 1 мкм, он составляет 850 нм. Границы зе-
рен прямые. В небольшом количестве присут-
ствуют двойники отжига. Электронограммы в ос-
новном содержат набор рефлексов, отвечающий
отдельным кристаллитам, но встречаются и мо-
нокристальные сетки. Рефлексы фазы Cu5Hf на
электронограммах становятся более четкими. В
структуре наблюдается большое количество круп-
ных выделений этой фазы, что указывает на ее зна-
чительную коагуляцию.

Все полученные снимки были обработаны с
помощью программы статистической обработки
изображений SIAMS600, и по результатам этой
обработки была построена зависимость среднего
размера зерен от температуры отжига (рис. 8).
Видно, что вплоть до 400°С средний размер зерен
практически не изменяется, что обусловлено

Рис. 6. Структура бронзы после КВД на 5 оборотов (а) и отжига при 300 (б) и 400°С (в, г): а, б, г – темнопольные изоб-
ражения в рефлексах (111)Cu; в – светлое поле.

200 нм(а) 100 нм(б) 100 нм(в) 100 нм(г)
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влиянием дисперсных выделений Cu5Hf, сдержи-
вающих рост зерен. Повышение температуры от-
жига до 500°С приводит к увеличению среднего
размера зерен до 150 нм, а после отжига при 600°С
средний размер зерен резко возрастает до 850 нм.
Это обусловлено полной рекристаллизацией, а
также перестариванием, когда размеры выделяю-
щихся частиц увеличиваются, и они перестают
тормозить рост зерен. Отметим, что изменение
среднего размера зерен коррелирует с зависимо-
стью микротвердости, которая резко понижается
в температурном интервале 500–600°С (рис. 3).

Исследования бронзы методом просвечиваю-
щей электронной микроскопии после КВД и от-
жига были дополнены рентгенографическими
исследованиями, на основании которых опреде-
лены размеры областей когерентного рассеяния
(ОКР), величина микродеформаций (ε) и плот-
ность дислокаций. Температурная зависимость
размеров ОКР хорошо коррелирует с зависимо-
стью среднего размера зерен, построенной на ос-
новании данных просвечивающей электронной
микроскопии (сравните рис. 8 и 9а).

При отжиге 200–300°С плотность дислокаций
незначительно уменьшается по сравнению с ис-
ходным (после КВД) состоянием, а после отжига
при 400°С происходит ее существенное уменьше-
ние (рис. 9б). С учетом того, что при этой темпера-
туре еще не наблюдается рост зерен и увеличение

размеров ОКР, можно заключить, что снижение
плотности дислокаций обусловлено протеканием
процессов возврата. Этот вывод согласуется с ре-
зультатами ПЭМ исследований, которые показы-
вают, что после отжига при этой температуре на-
блюдается выравнивание контраста. Повышение
температуры отжига до 500°С приводит к даль-
нейшему снижению плотности дислокаций, что
обусловлено началом рекристаллизации и даль-

Рис. 7. Структура бронзы после КВД на 5 оборотов и отжига при 500 (а, б) и 600°С (в, г): а, в – светлые поля; б, г –
темнопольные изображения в рефлексах Cu5Hf.
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Рис. 8. Зависимость среднего размера зерен бронзы от
температуры отжига после КВД.
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нейшим развитием процессов возврата. После от-
жига при 600°С плотность дислокаций резко па-
дает (на 2 порядка). Это объясняется завершени-
ем процесса рекристаллизации.

Несмотря на уменьшение плотности дислока-
ций при температуре отжига 400°С, микротвер-
дость бронзы, подвергнутой КВД, не только не
понижается, а, напротив, возрастает, и достигает
максимального значения 2730 МПа (рис. 3). Это
объясняется дисперсионным упрочнением мате-
риала частицами интерметаллидов, образующи-
мися в процессе отжига. После КВД и отжига
максимальное значение микротвердости выше,
чем после ДКУП и отжига (2300 МПа). Обращает
на себя внимание понижение температуры отжи-
га, при которой достигается максимальное упроч-
нение после предварительной интенсивной пла-
стической деформации обоими методами – ДКУП
и КВД, изученными в настоящей работе. В брон-
зе, подвергнутой отжигу непосредственно после
закалки, максимальная твердость достигается по-
сле отжига при 500°С, в случае бронзы, подверг-
нутой ДКУП на 1 и 2 прохода, максимальная
твердость достигается после отжига при 400°С, а в
бронзе, подвергнутой деформации КВД на 5 про-
ходов, максимальная твердость достигается уже
после отжига при 300–400°С. По-видимому, это
объясняется тем, что в образцах, подвергнутых
ИПД, плотность дислокаций значительно выше,
чем в образцах, не претерпевших деформации, и,
соответственно, значительно больше мест воз-
можного зарождения выделений. Кроме того, вы-
сокая плотность дислокаций ускоряет протека-
ние диффузионных процессов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследование поведения гафниевой бронзы
при нагреве после закалки, после закалки и
ДКУП и после закалки и КВД показало, что

структура во всех случаях характеризуется доста-
точно высокой термической стабильностью.

В закаленной бронзе структура не претерпева-
ет заметных изменений при отжиге вплоть до
500°С, а микротвердость увеличивается, достигая
максимума при 500°С, превышающего значение в
исходном закаленном состоянии на 250 МПа.
Высокая термическая стабильность и увеличение
микротвердости при отжиге объясняются выде-
лением дисперсных частиц Cu5Hf, препятствую-
щих протеканию процессов возврата и рекри-
сталлизации и упрочняющих бронзу по механиз-
му дисперсионного твердения. При нагреве до
600°С происходит рекристаллизация и падение
микротвердости, но она остается на 25% выше,
чем в исходном состоянии.

При отжиге образцов, подвергнутых закалке и
ДКУП, отсутствие заметных изменений микро-
структуры и рост микротвердости наблюдаются
вплоть до 400°С. Микротвердость после отжига
при 400°С превышает микротвердость в исход-
ном состоянии (после закалки и ДКУП) на 250–
350 МПа. Как и в предыдущем случае, рост мик-
ротвердости связан с дисперсионным упрочне-
нием. Термическая стабильность в данном случае
ниже, чем у закаленных образцов без ДКУП. При
500°С наблюдается протекание процессов воз-
врата и снижение микротвердости, а при 600°С
уже идут процессы рекристаллизации и микро-
твердость резко снижается.

При отжиге образцов, подвергнутых закалке и
КВД, как и в случае образцов, подвергнутых закал-
ке и ДКУП, не наблюдается заметных изменений
микроструктуры и фиксируется рост микротвер-
дости вплоть до 400°С. Однако при этой темпера-
туре наблюдается заметное уменьшение плотно-
сти дислокаций и снижение уровня микроискаже-
ний, что свидетельствует о развитии процессов
возврата. При повышении температуры отжига
до 400°С микротвердость возрастает, несмотря на

Рис. 9. Зависимость размера ОКР (а), микродеформаций и плотности дислокаций (б) бронзы от температуры отжига
после КВД.
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то что плотность дислокаций уменьшается. Это
объясняется дисперсионным упрочнением матери-
ала выделениями интерметаллидов, образующими-
ся в процессе отжига. Максимальная микротвер-
дость достигается при температурах 300–400°С и
составляет 2730 МПа, что заметно больше, чем в
случае бронзы, подвергнутой ДКУП и последую-
щему отжигу. При температуре 500°С имеет место
частичная рекристаллизация, а после отжига при
600°С формируется полностью рекристаллизо-
ванная структура.

Таким образом, сочетание разных режимов
интенсивной пластической деформации с после-
дующим отжигом закаленной гафниевой бронзы
позволяет получить дополнительное упрочнение
при сохранении достаточно высокой термиче-
ской стабильности структуры.

Электронно-микроскопическое исследование
выполнено на оборудовании центра коллективного
пользования в Испытательном центре нанотехноло-
гий и перспективных материалов ИФМ УрО РАН.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (тема “Функция”,
№ 122021000035-6).

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Осинцев О.Е., Федоров В.Н. Медь и медные сплавы.

Отечественные и зарубежные марки. Справочник.
М.: Машиностроение, 2004. 336 c.

2. Беляева А.И., Коленов И.В., Савченко А.А., Галуза А.А.,
Аксенов Д.А., Рааб Г.И., Фаизова С.Н., Войценя В.С.,
Коновалов В.Г., Рыжков И.В., Скорик О.А., Солодов-
ченко С.И., Бардамид А.Ф. Влияние размера зерна
на стойкость к ионному распылению зеркал из
низколегированного медного сплава системы Cu–
Cr–Zr // Вопр. атомной науки и техники. Сер.
Термоядерный синтез. 2011. Вып. 4. С. 50–59.

3. Исламгалиев Р.К., Нестеров К.М., Валиев Р.З.
Структура, прочность и электропроводность мед-
ного сплава системы Cu–Cr, подвергнутого интен-
сивной пластической деформации // ФММ. 2015.
Т. 116. № 2. С. 219–228.

4. Shangina D.V., Gubicza J., Dodony E., Bochvar N.R.,
Straumal P.B., Tabachkova N.Yu., Dobatkin S.V. Im-
provement of strength and conductivity in Cu-alloys
with the application of high pressure torsion and subse-
quent heat-treatments // J. Mater. Sci. 2014. V. 49.
P. 6674–6681. 
https://doi.org/10.1007/s10853-014-8339-4

5. Edalati K., Bachmaier FA, Beloshenko V.A., Beygelzimer Y.,
Blank V.D., Botta W.J., Bryła K., Čížek J., Divinski S.,
Enikeev N.A., Estrin, Y., Faraji G., Figueiredo R.B., Fuji M.,
Furuta T., Grosdidier T., Gubicza J., Hohenwarter A.,
Horita Z., Huot J., Ikoma Y., Janeček M., Kawasaki M.,
Král P., Kuramoto S., Langdon T.G., Leiva D.R., Lev-
itas V.I., Mazilkin A., Mito M., Miyamoto H., Nishiza-
ki T., Pippan R., Popov V.V., Popova E.N., Purcek G.,
Renk O., Révész Á., Sauvage X., Sklenicka V., Skrotzki W.,
Straumal B.B., Suwas S., Toth L.S., Tsuji N., Valiev R.Z.,
Wilde G., Zehetbauer M.J., Xinkun Z. Nanomaterials by

severe plastic deformation: review of historical develop-
ments and recent advances // Mater. Research Letters.
2022. V. 10. № 4. P. 163–256. 
https://doi.org/10.1080/21663831.2022.2029779

6. Dopita M., Janeček M., Kužel R., Seifert H.J., Dobatkin S.
Microstructure evolution of CuZr polycrystals processed
by high-pressure torsion // J. Mater. Sci. 2010. V. 45.
P. 4631–4644.

7. Shangina D.V., Bochvar N.R., Dobatkin S.V. Structure
and properties of ultrafine-grained Cu–Cr alloys after
high pressure torsion // Mater. Sci. Forum. 2011.
V. 667–669. P. 301–306.

8. Dobatkin S.V., Shangina D.V., Bochvar N.R., Janecek M.
Effect of deformation schedules and initial states on
structure and properties of Cu–0.18% Zr alloy after
high-pressure torsion and heating // Mater. Sci. Eng.
A. 2014. V. 598. P. 288–292.

9. Purcek G., Yanar H., Shangina D.V., Demirtas M., Boch-
var N.R., Dobatkin S.V. Influence of high pressure tor-
sion-induced grain refinement and subsequent aging
on tribological properties of Cu–Cr–Zr alloy // J. Al-
loys and Compounds. 2018. V. 742. P. 325–333.

10. Vinogradov A., Ishida T., Kitagawa K., Kopylov V.I. Ef-
fect of strain path on structure and mechanical behav-
ior of ultra-fine grain Cu–Cr alloy produced by equal-
channel angular pressing // Acta Mater. 2005. V. 53.
P. 2181–2192.

11. Wongsa-Ngam J., Kawasaki M., Langdon T.G. The de-
velopment of hardness homogeneity in a Cu–Zr alloy
processed by equal-channel angular pressing // Mater.
Sci. Eng. A. 2012. V. 556. P. 526–532.

12. Shangina D., Maksimenkova Yu., Bochvar N., Serebry-
any V., Raab G., Vinogradov A., Skrotzki W., Dobatkin S.
Influence of alloying with hafnium on the microstruc-
ture, texture and properties of Cu–Cr alloy after equal
channel angular pressing // J. Mater. Sci. 2016. V. 51.
P. 5493–5501.

13. Zhilyaev A.P., Morozova A., Cabrera J.M., Kaibyshev R.,
Langdon T.G. Wear resistance and electroconductivity
in a Cu–0.3Cr–0.5Zr alloy processed by ECAP //
J. Mater. Sci. 2017. V. 52. P. 305–313.

14. Зельдович В.И., Добаткин С.В., Фролова Н.Ю., Хом-
ская И.В., Хейфец А.Э., Шорохов Е.В., Насонов П.А.
Механические свойства и структура хромоцирко-
ниевой бронзы после динамического канально-уг-
лового прессования и последующего старения //
ФММ. 2016. Т. 117. № 1. С. 74–82.

15. Khomskaya I.V., Zel’dovich V.I., Frolova N.Yu., Kheif-
ets A.E., Shorokhov E.V., Abdullina D.N. Effect of high-
speed dynamic channel angular pressing and aging
on the microstructure and properties of Cu–Cr–Zr al-
loys // IOP Conf. Ser.: Mater. Sci. Eng. 2018. V. 447.
P. 012007 (6 pp).

16. Хейфец А.Э., Хомская И.В., Коршунов Л.Г., Зельдо-
вич В.И., Фролова Н.Ю. Влияние высокоскорост-
ной деформации и температуры старения на эво-
люцию структуры, микротвердость и износостой-
кость низколегированного сплава Cu–Cr–Zr //
ФММ. 2018. Т. 119. № 4. С. 423–432.

17. Khomskaya I.V., Zel’dovich V.I., Frolova N.Yu., Abdulli-
na D.N., Kheifets A.E. Investigation of Cu5Zr particles
precipitation in Cu–Zr and Cu–Cr–Zr alloys subject-



970

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 9  2022

ФАЛАХУТДИНОВ и др.

ed to quenching and high strain rate deformation //
Letters Mater. 2019. V. 9. № 4. P. 400–404.

18. Oh-ishi K., Horita Z., Smitz D.J., Valiev R.Z., Nemoto M.,
Langdon. T.G. Fabrication and thermal stability of a
nanocrystalline Ni–Al–Cr alloy: comparison with pure
Cu and Ni // J. Mater. Sci. 1999. V. 14(11). P. 4200–
4207.

19. Zhang H.W., Huang X., Pippan R., Hansen N. Thermal
behavior of Ni (99.967% and 99.5% purity) deformed to
an ultra-high strain by high pressure torsion // Acta
Mater. 2010. V. 58. P. 1698–1707.

20. Voronova L.M., Degtyarev M.V., Chashchukhina T.I.,
Krasnoperova Yu.G., Resnina N.N. Effect of dynamic
recovery on structure formation in nickel upon high-
pressure torsion and subsequent annealing // Mater.
Sci. Eng. A. 2015. V. 639. P. 155–164.

21. Кузнецов П.В., Рахматулина Т.В., Беляева И.В.,
Корзников А.В. Энергия внутренних границ раздела
как характеристика эволюции структуры ультра-

мелкозернистых меди и никеля после отжига //
ФММ. 2017. Т. 118. № 3. С. 255–262.

22. Vinogradov A., Patlan V., Suzuki G., Kitagawa K., Kopy-
lov V.I. Structure and properties of ultra-fine grain Cu–
Cr–Zr alloy produced by equal-channel angular press-
ing // Acta Mater. 2002. V. 50. P. 1639–1651.

23. Шаньгина Д.В., Бочвар Н.Р., Добаткин С.В. Струк-
тура и свойства сплавов Cu–Cr после сдвига под
давлением и последующего нагрева // Металлы.
2010. № 6. С. 66–72.

24. Попов В.В., Попова Е.Н., Столбовский А.В., Фалахут-
динов Р.М., Мурзинова С.А., Шорохов Е.В., Гаан К.В.
Влияние исходной обработки на структуру гафние-
вой бронзы при высокоскоростном прессовании //
ФММ. 2020. Т. 121. № 5. С. 501–508.

25. Popova E.N., Popov V.V., Romanov E.P., Hlebova N.E.
Shikov A.K. Effect of deformation and annealing on
texture parameters of composite Cu–Nb wire // Scrip-
ta Mater. 2004. V. 51. P. 727–731.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2022, том 123, № 9, с. 971–977

971

СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ ПРИ НАГРЕВЕ
В АУСТЕНИТНОЙ НЕРЖАВЕЮЩЕЙ СТАЛИ, ПОЛУЧЕННОЙ

МЕТОДОМ СЕЛЕКТИВНОГО ЛАЗЕРНОГО ПЛАВЛЕНИЯ
© 2022 г.   В. И. Зельдовичa, *, И. В. Хомскаяa, А. Э. Хейфецa, Д. Н. Абдуллинаa

aИнститут физики металлов УрО РАН, ул. С. Ковалевской, 18, Екатеринбург, 620108 Россия
*e-mail: zeldovich@imp.uran.ru

Поступила в редакцию 20.05.2022 г.
После доработки 08.07.2022 г.

Принята к публикации 11.07.2022 г.

Установлено, что аустенитная нержавеющая сталь, полученная селективным лазерным плавлени-
ем, испытывает при повышении температуры нагрева последовательно возврат, полигонизацию и
рекристаллизацию, как и деформированная сталь. Температуры структурных превращений ниже,
чем после деформации. Обнаружено образование необычной структуры шахматного типа при на-
греве до 650–700°С, в интервале температур неполной рекристаллизации. Такая структура форми-
руется за счет пересечения взаимно перпендикулярных полос мелких рекристаллизованных зерен.
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ВВЕДЕНИЕ
Использование аддитивных технологий для

изготовления изделий сложной формы имеет
большое будущее, особенно для нужд авиакосми-
ческой техники и машиностроения [1].

Селективное лазерное плавление (СЛП, в ан-
глийской транскрипции SLM) является одним из
вариантов таких технологий, при которой изде-
лия или материалы приготовляют путем наращи-
вания слоев из порошка, расплавляемого лазер-
ным лучом. Исследования применения метода
СЛП для получения деталей из жаропрочных ста-
лей и сплавов различного химического состава
для нужд авиационной промышленности выпол-
няются во Всероссийском научно-исследова-
тельском институте авиационных материалов
(ВИАМ) [1–4]. В Институте физики металлов
УрО РАН выполнены работы по СЛП алюминие-
вого сплава [5] и сплава на основе кобальта [6].
Эти работы показывают необходимость исследо-
вания структуры и свойств каждого конкретного
материала, полученного СЛП, так как высокая
скорость охлаждения при СЛП приводит к созда-
нию неравновесных состояний. Так, скорость
охлаждения после расплавления поверхностного
слоя металла лучом лазера достигает 106 К/с [7].
При СЛП скорость охлаждения может быть еще
выше (см., напр. [8]). Кристаллизация и поли-
морфные превращения (если они присутствуют
на фазовой диаграмме) происходят при большой

степени переохлаждения, при этом выделение из-
быточных фаз заторможено.

Исследование СЛП аустенитных нержавею-
щих сталей представляет большой интерес, так
как они широко применяются в различных сфе-
рах человеческой деятельности: машинострое-
нии, энергетике, авиации, химической и пище-
вой промышленности, строительстве и медицине.
Ряд работ направлен на поиск оптимальных режи-
мов СЛП, обеспечивающих необходимые служеб-
ные свойства изделий из этих сталей [4, 8–11].
Обычно варьируется мощность, скорость и гео-
метрия перемещения лазерного луча, шаг подачи
платформы, качество и гранульный состав по-
рошка. Есть примеры, когда изменение режима
СЛП является нестандартным. Например, показа-
но, что предварительный нагрев слоя порошка до
150°С при СЛП приводит к улучшению механиче-
ских свойств при испытаниях на растяжение [8].

Аустенитные нержавеющие стали типа 18-8
часто используются при повышенных температу-
рах, вплоть до 600°С [12, 13]. Поэтому исследова-
ние влияния термической обработки на структур-
ное состояние стали, полученной методом СЛП,
представляет не только научный, но и практиче-
ский интерес. К настоящему времени опублико-
вано мало статей, в которых рассматриваются
структурные изменения при нагреве этих сталей,
приготовленных СЛП. В работе [11] приведены
данные по структуре и физико-механическим
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свойствам стали 12Х18Н10Т, приготовленной
СЛП, после отжига при двух температурах. Были
исследованы фазовый состав, текстура, ориенти-
рованные напряжения и выполнены испытания
механических свойств на растяжение. Авторы на-
шли, что сталь имеет наилучшие механические
свойства после отжига при 620°С, при этом сталь
содержала ~20% α-фазы. Однако в аустенитной
стали указанного химического состава такое ко-
личество α-фазы (мартенсита) можно получить
только при пластической деформации [13].

Подробное исследование процессов, происхо-
дящих при нагреве в аустенитной стали, получен-
ной СЛП, выполнено в [9]. Порошок, использо-
ванный для приготовления образцов, содержал
2.5–3.0 мас. % Мо, тугоплавкие карбиды которо-
го осложняют процессы плавления и кристалли-
зации. Авторы считают, что при нагреве образцов
в интервале температур 450–650°С избыточные
вакансии уходят на стоки; при 800–950°С раство-
ряются сегрегации примесных атомов (Cr? и Mo)
на границах ячеек кристаллизации; при 1050–
1150°С выделяются газовые примеси, растворив-
шиеся в аустените в процессе СЛП. По-видимо-
му, в работе приведено недостаточно экспери-
ментальных данных для таких выводов. Остается
открытым важный вопрос о температуре рекри-
сталлизации. Вначале сделано предположение,
что рекристаллизация начинается при 450°С, но
уменьшение микротвердости наблюдается после
нагрева при 800°С, а металлографические сним-
ки показывают образование новых зерен при на-
греве до 900°С. В этой работе, как и в предыду-
щих [8, 10, 11], не учитывается важное обстоя-
тельство, что при СЛП данных сталей структура
формируется в результате двух последовательных
процессов: кристаллизации и полиморфного
δ → γ-превращения [14].

Установлено [14], что металлографическое ис-
следование выявляет структуру δ-феррита, воз-
никающую при кристаллизации, а наблюдения
на растровом и просвечивающем микроскопах по-
казывают структуру аустенита, сформированную
при последующем δ → γ-превращении. Структура
кристаллизации δ-феррита характеризуется стро-
гой периодичностью. Периодичность определяется
параметрами процесса получения образцов: рас-
стоянием между соседними полосами перемеще-
ния лазерного луча (межтрековым расстоянием)
и шагом подачи платформы (расстоянием между

слоями). Полиморфное δ → γ-превращение про-
исходит неупорядоченным механизмом, без яв-
ной ориентационной связи фаз; и текстура аусте-
нита отсутствует.

Настоящая статья является продолжением ра-
боты [14]. Цель исследования состоит в установ-
лении процессов, происходящих при нагреве в
стали 08Х18Н10Т, полученной методом СЛП, и
определении их температурных интервалов.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Образцы исследуемой стали были приготовле-
ны из порошка марки ПР-12Х18Н10Т. Химиче-
ский состав порошка и полученного при СЛП об-
разца приведен в табл. 1. Размер частиц порошка
был 40 мкм и менее. СЛП выполнено на лазерном
3D-принтере Realizer SLM100. Мощность лазера
при изготовлении образца составляла 185 Вт, ско-
рость сканирования 1 м/с, диаметр пятна 40 мкм,
межтрековое расстояние 80 мкм, толщина слоя
порошка 50 мкм. Сканирование проводили в ат-
мосфере аргона с содержанием кислорода менее
0.3%. Образцы имели форму диска толщиной
3 мм и диаметром 70 мм [14]. Диск был разрезан
на небольшие образцы размером 5–10 мм. Образ-
цы были нагреты до разных температур в интер-
вале от 100 до 750°С с шагом 50 или 100°С, с вы-
держкой 1/2 ч. Микроструктура нагретых образ-
цов исследована на оптическом микроскопе
EPITYP-2 и на растровом электронном микро-
скопе Quanta 200 с применением метода дифрак-
ции обратно-отраженных электронов (EBSD-
анализ). Микротвердость образцов измерена на
микротвердомере ПМТ-3 при нагрузке 0.98 Н.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
Полученные при СЛП образцы имели повы-

шенную плотность дислокаций, неравновесные
извилистые границы зерен аустенита и дисперс-
ные субзерна [14]. Дефектность структуры, полу-
ченной при СЛП, является стимулом структур-
ных изменений при нагреве, как и в деформиро-
ванной стали.

Возврат. На рис. 1 представлена зависимость
микротвердости стали, полученной методом
СЛП, от температуры нагрева. Погрешность из-
мерений составляет 200 МПа. После нагрева до
200°С микротвердость не изменяется. Нагрев в
интервале температур 200–300°С уменьшает мик-
ротвердость от 3500 до 2800 МПа. Так как при
этом никаких изменений микроструктуры не на-
блюдается, уменьшение микротвердости объяс-
няется процессом возврата, при котором проис-
ходит снятие внутренних напряжений [15, 16]. В
работах [4, 11] отмечали, что в сталях близкого хи-
мического состава, полученных СЛП, присут-
ствуют значительные внутренние напряжения.

Таблица 1. Химический состав порошка и образца,
мас. %

Элемент C Cr Ni Ti Mn Si S P Fe

Порошок 0.064 17.8 10.1 0.58 0.63 0.8 0.015 0.03 Ост.
Образец 17.3 10.4 0.56 0.60 0.67 Ост.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 9  2022

СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ ПРИ НАГРЕВЕ 973

Обычно напряжения снимаются при низких тем-
пературах нагрева [15].

Полигонизация. После нагрева в интервале
температур 300–550°С микротвердость остается
практически постоянной. Металлографическое
исследование показало, что общий вид структу-
ры, возникшей при кристаллизации, остается не-
изменным: сохраняются закономерно располо-
женные овальные участки и продольные полосы
(рис. 2) [14].

Однако при исследовании структуры в растро-
вом электронном микроскопе были обнаружены
структурные изменения. EBSD-анализ показал,
что нагрев до температуры 550°С приводит к из-
менению размера зерен-субзерен аустенита, а
также изменению соотношения долей малоугло-
вых и большеугловых границ. На рис. 3 представ-
лены ориентационные карты, карты распределе-
ния границ зерен-субзерен по разориентировкам
и гистограммы распределения зерен-субзерен по
размерам и по углам разориентировки границ для
трех состояний: СЛП и последующий нагрев при
температурах 550 и 650°С. Для лучшей иллюстра-
ции особенностей структуры использованы кар-
ты, полученные при увеличении 1000. Но для по-
строения гистограмм использованы данные, по-
лученные при увеличении 200, охватывающие
большую площадь структуры. Ориентационные
карты структуры (рис. 3а) иллюстрируют хаоти-
ческий набор разноцветных зерен-субзерен, сви-
детельствующий об отсутствии текстуры, что со-
гласуется с ранее приведенными результатами
[14]. Из рис. 3а и 3б видно, что структура после
всех обработок состоит из мелких и крупных зе-
рен-субзерен (двух фракций). Зерна имеют нерав-
ноосную форму, и их размер изменяется в широких
пределах. Мелкие зерна-субзерна располагаются
полосами. На рис. 3в приведены гистограммы рас-
пределения зерен-субзерен по размерам после СЛП
и после нагрева при 550 и 650°С. После нагрева по-
являются крупные зерна размером до 170 мкм, ко-

торых не было до нагрева, а доля мелких зерен
уменьшается в несколько раз. Такое изменение
зеренной структуры после нагрева при 550°С не
связано с рекристаллизацией, а обусловлено до-
рекристаллизационными процессами. На рис. 4
показана зависимость среднего размера всех зе-
рен-субзерен от температуры нагрева (программа
определяет средний размер по совокупности
крупных и мелких зерен). После нагрева средний
размер увеличивается примерно в 5 раз.

Рассмотрим, как изменяется при нагреве со-
стояние границ зерен-субзерен аустенита. Карты
распределения границ зерен-субзерен по разори-
ентировкам (рис. 3б) качественно показывают,
что после нагрева при 550 и 650°С уменьшается
доля малоугловых границ, представленных крас-
ным цветом. По гистограммам распределения зё-
рен-субзерен по углам разориентировки границ
(рис. 3в) выполнены количественные оценки до-
ли границ разного типа. На рис. 5 представлены
зависимости доли малоугловых, большеугловых и
двойниковых границ от температуры нагрева.
Оценка доли большеугловых границ сделана в
двух вариантах: для всего интервала углов разори-
ентировки границ (4–60 град) (рис. 5в) и для мак-
симального значения угла разориентировки (при
40–45 град) (рис. 5б). Представленные зависимо-
сти показывают, что изменение доли малоугло-
вых и большеугловых границ происходит при
двух температурах нагрева, 550 и 750°С. В интер-
вале температур нагрева от 550 до 700°С соотно-
шение долей малоугловых и большеугловых гра-
ниц не изменяется. Доля двойниковых границ
мала, и при нагреве практически не изменяется.
Увеличение доли большеугловых границ и умень-
шение доли малоугловых после нагрева при 550°С
может быть объяснено коалесценцией субзерен,
при которой субграницы исчезают, и/или мигра-
цией субграниц, приводящей к перестройке ма-

Рис. 1. Зависимость микротвердости стали, получен-
ной методом СЛП, от температуры нагрева. Светлы-
ми кружками показана микротвердость рекристалли-
зованных зерен.
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Рис. 2. Общий вид структуры, возникшей при кри-
сталлизации: закономерно расположенные овальные
участки и продольные полосы. Растровая электрон-
ная микроскопия.
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Рис. 3. Ориентационные карты (а), карты распределения границ зерен-субзерен по разориентировкам (б) и гистограм-
мы распределения зерен-субзерен по размерам и по углам разориентировки границ (в) для трех состояний: СЛП и по-
следующий нагрев при температурах 550 и 650°С, слева направо соответственно.
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лоугловых границ в большеугловые. Оба процес-
са относятся к явлению полигонизации [15, 16].
Таким образом, при нагреве в интервале темпера-
тур 300–550°С происходит полигонизация. На-
грев при 750°С сопровождается развитием рекри-
сталлизации, при которой образуются новые
большеугловые границы, а субграницы исчезают.

Рекристаллизация. Нагрев до температуры
600°С, как и до 550°С, не приводит к изменению
микроструктуры. При нагреве при 650°С начина-
ется рекристаллизация (рис. 6а). Новые мелкие
зерна сосуществуют с более крупными, нерекри-
сталлизованными, так что распределение зерен
по размерам носит бимодальный характер. Микро-
твердость новых зерен уменьшается до 2650 МПа,
нерекристаллизованных – возрастает до 2920 МПа.
Поэтому на зависимости микротвердости от тем-
пературы нагрева появляются две ветви (рис. 1).

Мелкие рекристаллизованные зерна распола-
гаются полосами (рис. 6). Одно направление по-
лос расположено вдоль средней линии первич-
ных зерен δ-феррита (овалов), другое – перпен-
дикулярно первому, вдоль продольных полос
структуры кристаллизации δ-феррита. Пересече-
ние полос мелких зерен формирует структуру, по-
хожую на шахматную доску (рис. 6б). Очевидно,
что рекристаллизация начинается в тех участках,
где дефектность исходной структуры больше.

Такими участками являются места столкнове-
ния столбчатых кристаллов, выросших при кри-
сталлизации. На рис. 7 показан механизм кри-
сталлизации сварного шва. Снимок и схема
структуры взяты из работы [17]. Столбчатые кри-
сталлы, растущие от краев шва, сталкиваются по
средней линии, образуя мелкозернистую структу-
ру. По всей видимости, такой же процесс проис-
ходит при СЛП. Сравнение процесса кристалли-
зации при СЛП и сварке показывает, что зерна-
субзерна, возникшие вдоль средней линии оваль-
ных участков и вдоль продольных полос, имеют
более высокую дефектность и взаимную разори-
ентацию, чем окружающие столбчатые кристал-
лы. Эти обстоятельства определяют преимуще-
ственные места начала рекристаллизации. Рекри-

сталлизация протекает медленно и при 750°С не
заканчивается (рис. 6б).

Заметим, что границы овальных участков со-
храняются в ходе рекристаллизации (указаны
стрелками на рис. 6). Рекристаллизованные зерна
прорастают через эти границы. На снимках, полу-
ченных на растровом электронном микроскопе,
видно, что границы имеют толщину около ~1 мкм
(рис. 8). Устойчивость границ можно объяснить пе-
ритектической реакцией, при которой на поверх-
ности первичных овальных участков δ-феррита
успевает образоваться тонкий слой аустенита, со-

Рис. 4. Зависимость среднего размера зерен-субзерен
от температуры нагрева.
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Рис. 5. Зависимости доли малоугловых (а), большеуг-
ловых (б, в) и двойниковых границ (г) от температуры
нагрева.
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ЗЕЛЬДОВИЧ и др.

гласно фазовой диаграмме Fe–Cr–Ni для стали
данного химического состава [17].

На рис. 9 представлены снимки структуры до и
после частичной рекристаллизации. Сравнение
снимков показывает, что геометрия “шахматной”
структуры наследует геометрию структуры оваль-
ных участков полос δ-феррита. Размеры шахмат-
ной клетки (рис. 9б) такие же, как размеры оваль-

ных участков (рис. 9а), и составляют ~100 мкм.
Толщина полосы рекристаллизованных зерен
равна ~20 мкм. Следует отметить, что такая
структура сформировалась в данной стали, при-
готовленной методом СЛП, но при стандартной
технологии производства ее не наблюдали.

Рис. 6. Рекристаллизаия при нагреве. Начало рекри-
сталлизации (а) и формирование “шахматной”
структуры (б) при 650 и 750°С, сответственно. Опти-
ческая микроскопия.

50 мкм(б)

50 мкм(а)

Рис. 7. Механизм кристаллизации сварного шва. Схе-
мы структуры [17].

A X

AВысокая скорость сварки

Столбчатые

Столбчатые

Равноосные

Рис. 8. “Двойная” граница овалов после СЛП. Раст-
ровая электронная микроскопия.

50 мкм

Рис. 9. Снимки структуры до (а) и после (б) частич-
ной рекристаллизации. Нагрев до температур 550 и
650°С соответственно. Растровая электронная мик-
роскопия.

200 мкм(б)
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Сравним интервалы температур возврата и ре-
кристаллизации в стали, полученной СЛП, с та-
ковыми в промышленной холоднокатаной стали.
В стали типа 18-8 с 0.13% С возврат происходит
при 450–620°С, рекристаллизация при 900–
1100°С [12]. В данной стали 08Х18Н10Т, получен-
ной СЛП, возврат происходит при 200–300°С, ре-
кристаллизация начинается при 650°С. Различие
может быть связано не столько с разной концентра-
цией углерода в стали; сколько с разной устойчиво-
стью дефектной структуры, сформированной раз-
ными методами, – холодной деформацией и СЛП.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Повышенная плотность дислокаций, неравно-

весные извилистые границы зерен и субзеренное
строение характеризуют дефектность структуры
аустенита в стали, полученной СЛП, и являются
стимулом структурных изменений при нагреве.
При нагреве происходят возврат, полигонизация
и рекристаллизация, как и в промышленной хо-
лоднокатаной стали. Возврат происходит при
температурах 200–300°С, полигонизация – при
нагреве до 550°С, рекристаллизация начинается
при 650°С. Температуры структурных изменений
при нагреве в стали, полученной СЛП, суще-
ственно ниже, чем в холоднокатаной стали. Это
указывает на низкую термическую стабильность
структуры стали, полученной СЛП.

При нагреве до 650–700°С, в процессе непол-
ной рекристаллизации, обнаружено образование
необычной структуры шахматного типа. Такая
структура формируется за счет пересечения вза-
имно перпендикулярных полос мелких рекри-
сталлизованных зерен. Одна система полос про-
ходит через средние линии овальных участков
кристаллизации, другая – вдоль первичных полос
кристаллизации δ-феррита. Таким образом, гео-
метрия “шахматной” структуры наследует гео-
метрию структуры кристаллизации δ-феррита.

Электронно-микроскопические исследования
проведены на оборудовании ЦКП “Испытатель-
ный центр нанотехнологий и перспективных ма-
териалов” ИФМ УрО РАН.

Работа выполнена в рамках государственного
задания МИНОБРНАУКИ России (тема “Струк-
тура”, № 122021000033-2.
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ВВЕДЕНИЕ
Благодаря своим исключительным свойствам

металлокерамический сверхпроводник MgB2 стал
отличной альтернативой коммерческим низко-
температурным сверхпроводящим материалам,
таким как NbTi и Nb3Sn [1]. Тем не менее MgB2 по
своей природе является сверхпроводником со
слабым пиннингом потока. Токонесущая способ-
ность быстро падает с увеличением внешнего
магнитного поля, поскольку MgB2 обладает до-
вольно низким критическим полем (Hc2) и полем
необратимости (H*). Средством решения этой
проблемы является введение центров пиннинга,
фиксирующих вихри потока Абрикосова, что
позволяет увеличить критический ток (Jc). Мето-
дом легирования могут быть введены различные
типы центров пиннинга, например, частицы вто-
рой фазы внутри и по границам зерен, что будет
препятствовать росту зерна и увеличит тем самым
протяженность границ, а также внесет искажения
в решетку. Для того чтобы центры пиннинга были
эффективными для увеличения Jc, они должны
иметь размеры, большие, чем длина когерентно-
сти. В MgB2 она оценивается в диапазоне от 2 до
10 нм [2].

Ряд химических элементов, прежде всего Al и
C, в определенных количествах и при оптималь-
ных способах легирования могут встраиваться в
решетку MgB2, замещая Mg и B соответственно. В
результате такого рода замещения происходит ис-
кажение решетки, что приводит к уменьшению
длины когерентности. Нс2 и H* фактически уве-

личиваются за счет дополнительного внутрипо-
лосного рассеяния на а и n орбиталях. К сожале-
нию, эти улучшения сопровождаются понижени-
ем критической температуры сверхпроводящего
перехода Tс [2].

В последние годы для легирования MgB2 было
испробовано очень большое количество различ-
ных химических элементов [1, 3]. Органические
соединения или покрытый углеродом аморфный
B использовали в качестве прекурсоров для изго-
товления MgB2 с превосходными характеристи-
ками Jc [4]. Среди всех легирующих элементов,
редкоземельные элементы (RE) проявляют неко-
торые уникальные свойства: RE реагируют с B,
образуя примеси REB и REB4 [5–8]. По сравне-
нию с Al, многим видам ионов RE трудно заме-
щать Mg в решетке MgB2 из-за большего диаметра
ионов, чем объясняется низкая растворимость та-
ких элементов как Y, La, Pr, Ce, Dy, Lu и Ho в ре-
шетке MgB2 [8]. Кроме того, некоторые RE, на-
пример, Ho, Dy и Nd, обладают сильными маг-
нитными моментами. В отличие от угнетающего
влияния ферромагнитных переходных металлов
на сверхпроводимость MgB2, включения их окси-
дов (Ho2O3, Dy2O3, и Nd2O3) в MgB2 оказывают
незначительное влияние на Tс, в то время как Jс
значительно увеличивается [4].

В целом, RE и REO (оксиды редкоземельных
элементов) в MgB2 могут образовывать примеси
REB или MgO, которые сдерживают рост зерен
MgB2, что приводит к измельчению зерен и уве-
личению плотности границ зерен. Примеси, вы-
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деляющиеся внутри зерна или по границам зерен
при увеличении протяженности последних, дей-
ствуют как эффективные центры пиннинга пото-
ка, значительно повышая Jc(H). Например, в ра-
боте [9] приведены результаты исследования
MgB2, легированного 3 мас. % Но2O. Jс в поле 5 Тл
при 20, 10 и 5 К, достигает 1.0 × 103, 2.0 × 104 и
1.2 × 105 А/см2, соответственно. С помощью
ПЭМ обнаружено, что мелкие частицы нанобо-
ридов (~20 нм) НоВ4 встроены в MgB2 внутри зе-
рен и отвечают за увеличение Jс. Сравнение эффек-
тов легирования RE показало, что Ho, Dy и Y явля-
ются самыми перспективными легирующими
элементам для достижения высоких Jc (H) в MgB2.

Совместное легирование RE с другими легиру-
ющими элементами позволяет одновременно по-
высить силу пиннинга потока и связность зерен.
Так, в работе [10] при использовании совместно-
го легирования графеном (GO) и REO в MgB2 на-
блюдали существенное увеличение Jc и Нс2 (Jc ~
~ 104 А/см2 при 4.5 Тл и 5 К) за счет точечного
пиннинга (вклад GO) и зернограничного пин-
нинга (за счет REO). Авторы работы [11] получили
значительное увеличение Jc (104 А/см2 в магнитном
поле 12 Тл при температуре 4.2 К) за счет легирова-
ния 10 мас. % ацетата иттрия Y(C2H3O2)3. Улучше-
ние характеристик Jc в образцах, легированных
ацетатом иттрия, можно объяснить совместным
влиянием замены B углеродом и более сильным
закреплением потока за счет образовавшихся на-
ночастиц.

В большей части опубликованных работ в ка-
честве доказательства легирования использовали
данные рентгеноструктурного анализа, показы-
вающие изменение параметров решетки или вы-
деление вторых фаз. Структура MgB2, легированно-
го RE, изучена мало, а в принципе установлено, что
эффективность центров пиннинга зависит от их
размеров, состава и распределения. Кроме того, на-
сколько нам известно, попытки легирования MgB2
гадолинием не предпринимались. Поэтому цель ра-
боты состоит в том, чтобы получить однородно ле-
гированную керамику MgB2 с оптимальными по
размеру и распределению частицами вторых фаз
на основе Y и Gd и охарактеризовать микрострук-
туру, что поможет лучше понять влияние различ-
ных микроструктурных особенностей на значе-
ния Jc и Tc.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Смесь из порошков магния и аморфного бора с

атомным соотношением 1 : 2 и легирующего эле-
мента, который вводили с использованием водного
раствора солей азотной кислоты Y2(NO3)3∙6H2O или
Gd2(NO3)3∙6H2O, прессовали в таблетки диамет-
ром ~7 мм и высотой ~3 мм. Таблетки отжигали
при 850 и 900°С, образцы с большим количеством

легирующего элемента отжигали при более высо-
кой температуре. Затем отожжённые образцы из-
мельчали, а полученный порошок вновь компак-
тировали в таблетки.

При высокой температуре соль азотной кисло-
ты разлагается: 4Y(NO3)3∙6H2O = 2Y2O3 + 6N2O5 +
+ 24H2O. Температура разложения легирующей
примеси ниже температуры спекания 850–900°С.
Y(NO3)3 разлагается с образованием Y2O3 и затем
Y реагирует с B с образованием YB4. В любом слу-
чае, это уменьшает количество бора, доступного
для образования MgB2. При этом избыток магния
окисляется с образованием MgO.

Были получены образцы с содержанием Y или
Gd 0.5 и 0.005 мас. %.

Микроструктура исследована с помощью
рентгеноструктурного анализа на рентгеновском
дифрактомере Empyrean в излучении CuKα и
просвечивающей электронной микроскопии
(ПЭМ), а также энергодисперсионной рентге-
новской спектроскопии (ЭДС) на микроскопе
Tecnai G2 30. Съемку проводили при ускоряющем
напряжении 300 кВт. Для ПЭM-исследования
порошки MgB2 осаждали на Cu-сеточки с угле-
родной подложкой.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Результаты рентгенографического исследова-

ния (рис. 1) показывают, что во всех образцах ос-
новной фазой является MgB2 и присутствует не-
большое количество фазы MgO, которая является
наиболее распространенной примесью [12, 13].
Кроме того, наблюдается небольшое количество
фазы Mg2B25 в образце, легированном 0.5Gd, и
можно выделить слабые пики, принадлежащие
фазе YB4 в образце MgB20.5Y (указаны рисками

Рис. 1. Рентгенограммы образцов.
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на вставке). В таблице приведены данные о фазо-
вом составе и параметры решетки MgB2 всех ис-

следованных образцов. Параметры кристалличе-
ской решетки а и с для MgB20.005Y соответствуют

нелегированному соединению MgB2 и становятся

больше с увеличением содержания иттрия. Ит-
трий и, особенно, гадолиний – элементы с более
крупными ионными радиусами. Замещение эти-
ми элементами может объяснить увеличение пара-
метров решетки MgB2 в образцах, даже слабо леги-

рованных (см. табл. 1). В исследованиях [2–8],

упомянутых во введении, бориды RE присутство-
вали как примесные фазы и не образовывали од-
нородных твердых растворов с MgB2 из-за низкой

растворимости RE в решетке диборида [9].

Однако рентгеновские данные, полученные в
нашем исследовании, указывают на деформацию
решетки MgB2, возникающую при легировании.

В работе [14] предполагается, что незначительное
искажение решетки MgB2, может быть вызвано

деформацией, создаваемой вокруг дисперсных
выделений, а не непосредственно элементным
замещением.

Легирование Y. На рис. 2 показаны типичные
структуры керамики MgB20.005Y. ПЭМ-изобра-

жения показали, что размер зерен составляет 50–
200 нм, но на некоторых участках зерна трудно
различить, так как они хорошо консолидирова-
ны. Рефлексы на микродифракционных картинах
принадлежат матричной фазе MgB2 (хорошо выде-

лено направление [110]) и мелкодисперсным фа-
зам MgO и, вероятнее всего, YB4, которым соот-

ветствует слабое диффузное кольцо с d = 0.213 нм.

Рис. 2. Микроструктура керамики MgB20.005Y: a – светлопольное изображение, б – темнопольное изображение в ре-
флексе MgB2(110) (обозначено на электронограмме кольцом 1), в – темнопольное изображение в рефлексах, принад-
лежащих MgB2(101), MgO200 и YB4(221) (обозначено на электронограмме кольцом 2), г – электронограмма.

100 нм
(а)

100 нм
(б)

100 нм
(в)

2

1

(г)

Таблица 1. Содержание фаз в образцах и параметры
решетки MgB2 (об.%)

Легирующий 

элемент
MgO MgB2 Mg2B25

aMgB2, 

нм

cMgB2, 

нм

0.5Y 5% 95% – 0.3092 0.3538

0.005Y 6% 94% – 0.3088 0.3529

0.5Gd 3% 92% 5% 0.3091 0.3533

0.005Gd 5% 95% – 0.3091 0.3536
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На темнопольном изображении (рис. 2б), полу-
ченном в сильном рефлексе матричной фазы с
d110 = 0.154 нм (обозначено кружком 1), светятся

зерна MgB2. На темнопольном изображении

(рис. 2в), полученном в кольце 2, которое может
принадлежать MgB2 (d101 = 0.213 нм), MgO (d200 =

= 0.210 нм) и YB4 (d221 = 0.213 нм), светятся мелкие

включения (~10 нм), расположенные, в основ-
ном, по границам зерен MgB2. Межплоскостные

расстояния в соединениях MgB2, MgO и YB4 до-

вольно близкие, что затрудняет идентификацию
этих фаз.

ЭДС-анализ выявил наличие Mg, B, О и очень
слабые пики, которые можно соотнести с иттри-
ем (рис. 3). Это свидетельствует о том, что нано-
размерные включения могут принадлежать MgO
и YB4. Кислород может присутствовать в керами-

ке MgB2 в виде частиц MgO или входить в решетку

матрицы [15]. ПЭМ в режиме прямого разреше-
ния (рис. 4а, 4б) показала, что на границах зерен
образуются довольно крупные, размером ~20 нм,
частицы MgO. Полосчатый контраст в частице
образован проекциями плоскостей {111} MgO,
d111MgO = 0.242 нм (рис. 4а).

Помимо MgO, в структуре MgB2 в качестве со-

путствующих фаз могут присутствовать высшие
бориды магния, образующиеся во время синтеза
[12]. Методом ПЭМ прямого разрешения наблюда-
ли проекции плоскостей с d = 0.441 нм (рис. 4б), что
соответствует плоскостям {110} фазы MgB4.

На рис. 5 показано темнопольное ПЭМ изобра-
жение, полученное от осажденных на сеточки мел-
кодисперсных порошков MgB20.5Y. В рефлексах,

которые могут принадлежать фазам YB4 и MgO

(согласно расчетам микродифракции и данными
рентгеновской дифракции), светятся включения
размером 10–50 нм.

С участка светлопольного ПЭМ-изображения

с большим увеличением, на котором хорошо вид-

ны и те, и другие частицы, получены ЭДС спек-

тры, которые показывают, что Mg и B достаточно

равномерно распределены в зерне, но встречают-

ся области с повышенным содержанием иттрия и

повышенным содержанием кислорода (ограни-

ченный объем статьи не позволил представить

данные ЭДС). Трудно провести прямой локаль-

ный ЭДС-анализ этих включений, поскольку они

слишком маленькие и перекрывают друг друга.

Рис. 3. ЭДС-спектры керамики MgB20.005Y, полу-
ченные с зерна, отмеченного на вставке.
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Рис. 4. Микрофотографии, полученные в режиме пря-
мого разрешения, структуры керамики MgB20.005Y. На
вставках с большим увеличением видны проекции
плоскостей MgO111 (а) и MgB4(110) (б).
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Однако, судя по картам распределения элемен-
тов, эти наночастицы, скорее всего, принадлежат
MgO и YB4. Причем, более мелкие принадлежат

YB4, так как иттрий мелкодисперсно распределен

на сильном однородном фоне магния и бора, а
более крупные – MgO, на это указывают класте-
ры кислорода. Кроме того, было проведено ли-
нейное ЭДС сканирование матрицы и частицы
второй фазы, т. е. получено распределение эле-
ментов по линии сканирования, проходящей че-
рез отдельную (насколько это возможно) частицу.
В частице, по сравнению с матрицей, содержание
бора снижается, а магния и кислорода – повыша-
ется. Слегка повышается содержание иттрия.
Комбинируя результаты сканирования для Mg, B,
O и Y, можно сделать вывод, что Y связан с B, а Mg
с O, что указывает на присутствие фаз MgO и YB4.

Сигнал от меди исходит от Cu-сеточки и находит-
ся на одном уровне. Содержание азота, как и ит-
трия, слегка растет в частице, что, по-видимому,
предопределено способом легирования, и в каче-
стве источника азота служит кристаллогидрат
нитрата иттрия (рис. 6).

На рис. 7 представлена микроструктура вклю-
чений, полученная с помощью ПЭМ в режиме
прямого разрешения. На микрофотографии хо-
рошо выявляются частицы YB4. Наблюдаемый по-

лосчатый контраст в одной частице образован про-
екциями плоскостей {201} и в другой – {200} с меж-
плоскостными расстояниями d201YB4 = 0.262 нм и

d200YB4 = 0.366 нм соответственно, две частицы

показаны на вставках с большим увеличением.
Форма частиц близка к сферической, а размер
10–15 нм. Видно, что частицы такого же размера
и формы наблюдаются и на границе, и внутри
зерна. Такие нановключения могут выступать в
качестве новых центров пиннинга, связанных с
легированием, и усиливать закрепление потока в
MgB2. В то же время нановключения, лежащие на

границе зерна, могут служить ингибиторами ро-
ста зерен, предотвращая их укрупнение.

Рис. 5. Микроструктура керамики MgB20.5Y, а – тем-
нопольное изображение в рефлексах, которые могут
принадлежать YB4 и MgO (обведены кружком на ди-
фракционной картине); б – электронограмма.

200 нм
(а)

(б)

Рис. 6. Светлопольное ПЭМ-изображение структуры керамики MgB20.5Y (а) с распределением элементов по линии
сканирования (б).
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Рис. 7. Микрофотография ПЭМ в режиме прямого
разрешения структуры керамики MgB20.5Y, на встав-
ках с большим увеличением показана структура кри-
сталлитов YB4.

20 нм

2.67 нм

3.60 нм

Рис. 8. Микроструктура керамики MgB20.005Gd: a – светлопольное изображение, б – темнопольное изображение в
рефлексах MgB2(101) и MgO111 (показано кружком), в – светлопольное изображение при большем увеличении, г – ди-
фракционная картина.

200 нм(а) 200 нм(б)

20 нм(в) (г)

Легирование Gd. На рис. 8 показаны типичные
ПЭМ микрофотографии с меньшим и большим
увеличением структуры керамики MgB20.005Gd.

Размер зерен MgB2 составляет 50–200 нм. При

большем увеличении (рис. 8в) в теле зерна наблю-
даются включения размером 5–10 нм, которые по
результатам расчета картин микродифракции мо-
гут принадлежать MgO и Gd2B5. Размер зерен ке-

рамики MgB20.5Gd может составлять даже не-

много меньше 50 нм, как видно на темнопольном
изображении, полученном в матричном рефлексе
(рис. 9а). На темнопольном изображении в ре-
флексах MgB2 (d100 = 0.271 нм) и, возможно, Gd2B5

(d = 0.3048 нм), отмеченных на рис. 9г, наблюда-
ются мелкие включения (рис. 9б). При большем
увеличении (рис. 9в) можно оценить размер ча-
стиц в 5–10 нм, при этом на микродифракцион-
ной картине присутствуют несколько рефлексов
с d = 0.448 нм. Было проведено тщательное иссле-
дование кристаллической структуры этих вклю-
чений. Были проанализированы соединения на
основе Mg–B и бориды гадолиния с соответству-
ющей структурой. Среди них наиболее подходя-
щими оказались Gd2B5, GdB12 и GdBO3.
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Особенностью керамики MgB2, легированной

RE, является хорошая консолидация зерен и от-
сутствие пористости. Обычно, спеченная кера-
мика MgB2 представляет собой чередующиеся об-

ласти или слабосвязанных зерен с аморфной про-
слойкой на границах или хорошо связанных
зерен со структурно неповрежденными граница-
ми. В данной работе в керамике, легированной
гадолинием, наблюдались, в основном, чистые и
четко определенные границы. На рис. 10 показа-
ны такие зерна, с типичными для MgB20.5Gd и

MgB20.05Gd границами. В легированной иттрием

керамике границы зерен не такие чистые, но тол-
щина аморфного слоя не превышает 10 нм.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методом твердофазного синтеза при темпера-
туре 850–900°С получен нанокомпозитный ме-
таллокерамический сверхпроводник MgB2 с раз-

личным уровнем легирования Y и Gd. Определе-

ны особенности микроструктуры, оказывающие,

согласно литературным данным [4–8], непосред-

ственное влияние на сверхпроводящие свойства

фазы MgB2. Показано, что при легировании в ма-

лых количествах (согласуется с данными авторов

[8]), Y и Gd в сколько-нибудь значительной сте-

пени не входят в решетку MgB2. Это означает, что

небольшое количество Y и Gd (не превышающее

x = 0.5) может быть эффективно введено в смесь

прекурсоров для синтеза сверхпроводящей кера-

мики на основе MgB2 без изменения стехиомет-

рии матричной фазы. Размер зерна матрицы со-

ставляет 50–200 нм. Y и Gd образуют внедренные

в матрицу боридные включения разного состава

размером 5–15 нм, способные действовать как

эффективные центры закрепления потока.

Работа выполнена в рамках госзадания Минобр-

науки (тема “Давление”). Электронно-микроско-

пические исследования проведены в отделе элек-

тронной микроскопии ЦКП ИФМ УрО РАН.

Рис. 9. Микроструктура керамики MgB20.5Gd: a – темнопольное изображение в матричном рефлексе MgB2(101) (обве-
ден кольцом 1), б – темнопольное изображение в рефлексах MgB2(100) (обведены кольцом 2), в – светлопольное изоб-
ражение при большем увеличении, г – дифракционная картина.

100 нм
(а)

500 нм
(б)

20 нм
(в)

2

1

(г)
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Методом дифракции нейтронов исследованы остаточные напряжения в Х-образном сварном шве
стальных пластин толщиной 32 мм. Изучено влияние предварительного закрепления свариваемых
деталей и послесварочной термообработки на распределение остаточных напряжений. Распределе-
ние напряжений близко к симметричному относительно центральной линии сечения шва и явно ас-
симетрично относительно середины толщины шва. Максимальные растягивающие (продольные)
напряжения находятся в той половине шва по толщине, которая сваривалась первой. Пиковое зна-
чение продольных напряжений в пластине с закреплениями 800 МПа (98% предела текучести ме-
талла шва) значительно выше, чем в пластине без закреплений 530 МПа. Область максимальных
сжимающих (поперечных) напряжений (–400 МПа) в пластине с закреплениями находится в пер-
вой половине толщины шва, а в пластине без закреплений во второй половине. После термообра-
ботки растягивающие и сжимающие напряжения, в целом, остались, соответственно, растягиваю-
щими и сжимающими. Максимальные растягивающие (продольные) напряжения уменьшились до
270 МПа в пластине с закреплениями и 220 МПа в пластине без закреплений. Максимальные сжи-
мающие (поперечные) напряжения в обеих пластинах уменьшились до –170 МПа.

Ключевые слова: дифракция нейтронов, остаточные напряжения, стали, сварной шов, термообработка
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ВВЕДЕНИЕ
При сварке расплавленный металл шва после

затвердевания охлаждается с гораздо более высо-
кой температуры, чем основной металл. Большая
разница в степени сжатия металла шва и основ-
ного металла при охлаждении приводит к появле-
нию больших растягивающих напряжений в
сварном шве [1, 2]. В случае использования в ка-
честве металла шва ферритной стали, еще одним
фактором, влияющим на распределение остаточ-
ных напряжений, является объемное расширение
металла шва, связанное с γ – α-фазовым перехо-
дом, которое приводит к образованию сжимаю-
щих напряжений в зоне, где произошел переход.

Остаточные напряжения могут значительно
ухудшить усталостную прочность и коррозион-
ную стойкость сварного соединения [3–8]. По-
этому количественная информация об остаточ-
ных напряжениях, в особенности, величина и ме-
стонахождение максимальных растягивающих
напряжений, важна для надежной оценки проч-
ности и срока эксплуатации сварного соедине-

ния. Она также необходима для верификации
различных расчетных моделей. В случае швов
большой толщины необходима информация о
напряжениях внутри сварного шва, поскольку
большое количество проходов и сильные ограничи-
вающие условия приводят к сложной картине рас-
пределения напряжений по толщине соединения.

С целью снижения деформаций конструкций
свариваемые детали часто закрепляются различ-
ными способами, кроме того многие сварные
швы располагаются на уже скрепленных деталях.
Наиболее частым видом закрепления являются
ребра жесткости. Для уменьшения остаточных
напряжений обычно используется термообработ-
ка. Поэтому нужна надежная количественная ин-
формация о влиянии закреплений и термообра-
ботки на остаточные напряжения.

Благодаря большой проникающей способно-
сти нейтронов в большинстве металлов, метод
дифракции нейтронов (ДН) в настоящее время
является единственным методом, который позво-
ляет неразрушающим способом измерить все три
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компоненты тензора напряжения внутри массив-
ных деталей (в стали толщиной до 50 мм) [2, 9].
Рентгеновским методом можно измерить напря-
жения только на поверхности или приповерхност-
ных слоях (в стали ~20 мкм). Поэтому в настоящее
время нейтронный метод широко используется для
измерения остаточных напряжений в массивных
сварных соединениях.

В последние годы нейтронным методом ин-
тенсивно исследовали напряжения в сварных со-
единениях пластин большой толщины (≥20 мм) с
V-образной разделкой кромок [9–15]. Эти иссле-
дования показали, что в V-образных сварных
швах максимальные растягивающие продольные
напряжения образуются в верхней половине шва
вблизи поверхности или на глубине, которая мо-
жет достигать 40% толщины пластины. В зависи-
мости от технологических параметров сварки (ши-
рина шва, тепловложение, последовательность на-
несения валиков и др.) образуется один максимум
на центральной линии шва вблизи верхней по-
верхности или два максимума, расположенные
симметрично относительно центральной линии
шва. В последнем случае максимумы могут нахо-
диться в зоне металла шва или вне этой зоны. Пи-
ковые значения продольных растягивающих на-
пряжений близки к пределу текучести металла
шва и, в некоторых случаях, превышают его.

Впервые распределение напряжений в свар-
ных швах с Х-образной разделкой кромок было
изучено экспериментально в работе [16] методом
удаления и расслоения блоков (УРБ). Перед свар-
кой пластины были закреплены приваренными
ребрами жесткости, которые сохранялись при ис-
следовании. Было показано, что в Х-образном
сварном шве ферритной стали толщиной 50 мм
продольные напряжения являются растягиваю-
щими в металле шва и основном металле с пико-
вым значением 740 МПа (~150% предела текуче-
сти металла шва), расположенном на централь-
ной линии сечения шва (ЦЛ) в середине толщины
(корне) шва. Поперечные напряжения были рас-
тягивающими в той половине шва по толщине,
которая сваривалась первой, и сжимающими во
второй. В распределении по толщине как продоль-
ных, так и поперечных напряжений при удалении
от ЦЛ сохранялся локальный максимум в середине
толщины. После термообработки (600°C, 2 ч) так
же как, и до термообработки, в корне шва наблю-
дался максимум продольных напряжений, кото-
рый уменьшился с 740 до 140 МПа.

В работе [17] было исследовано распределение
напряжений по толщине (50 мм) вдоль ЦЛ сталь-
ного сварного шва с Х-образной разделкой кро-
мок методом конечных элементов (КЭ). В отличие
от работы [16] исследовали пластину со сварным
швом без закреплений. Распределения продольной
и поперечной компонент были весьма схожи. Мак-

симальные напряжения находились примерно на
глубине 10 мм от обеих поверхностей. В отличие
от результатов, полученных методом УРБ [16], в
корне шва находился минимум, а не максимум
продольных и поперечных напряжений. Про-
дольные напряжения были растягивающими по
всей толщине, однако поперечные изменялись от
растягивающих вблизи поверхностей к сжимаю-
щим вблизи середины толщины.

Можно было предположить, что расхождение
результатов, полученных в работах [16] и [17], свя-
зано с тем, что в первой исследовали пластины с
закреплениями, а во второй без них. Целью на-
стоящей работы было исследовать остаточные
напряжения в Х-образном стальном сварном шве
неразрушающим методом ДН, изучить влияние
закреплений и термообработки на распределение
остаточных напряжений.

ОБРАЗЦЫ И МЕТОДИКА ИЗМЕРЕНИЙ

Приготовление образцов. В качестве основного
металла использовали листовой прокат толщи-
ной 32 мм из ферритной низкоуглеродистой леги-
рованной конструкционной стали российского
производства, изготовленной методом контроли-
руемой термодеформационной прокатки. По хими-
ческому составу (табл. 1) и механическим свой-
ствам используемая сталь является аналогом таким
сталям как Amstrong® Ultra 960, Optim 960 QC,
XABO 960 и соответствует категории S960QL по
EN ISO 10025-6. Сварку производили ручным ду-
говым способом штучными покрытыми плавя-
щимися электродами (MMA/111). В качестве сва-
рочного материала использовали ферритные
электроды российского производства номиналь-
ным диаметром 4.0 мм с покрытием основного
типа. Химический состав электродов приведен в
табл. 1. По механическим свойствам наплавлен-
ного металла данные электроды являются анало-
гами электродов ESAB OK 75.75 и соответствуют
по ГОСТ 9467 категории Э85, согласно EN ISO
18275-A категории E 79 A-B.

Механические свойства материалов, опреде-
ленные экспериментально по методике анало-
гичной EN 10002-1:2001 на образцах круглого се-
чения диаметром 6 мм и рабочей частью длиной
равной 5 диаметрам образца, представлены в
табл. 2.

Подготовку кромок под сварку выполняли га-
зопламенным способом с последующей механи-
ческой абразивной зачисткой. Ручную сварку вы-
полняли по направлению проката в стык, по
двухсторонней симметричной Х-образной раз-
делке в раскладку валиков. Количество слоев бы-
ло 7 на одну сторону, а общее количество прохо-
дов 20 на одну сторону. С обеих сторон сварки
было массивное усиление высотой ~6.5 мм над
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поверхностью пластины так, что толщина свар-
ного шва в центре была ~45 мм. Эскиз разделки
кромок и фотография макрошлифа поперечного
сечения шва представлены на рис. 1.

Сварку производили прямым током обратной
полярности по режиму: сила тока = 180 А, напря-
жение на дуге 25 В, скорость сварки 3.5 мм/с.
Расчетная погонная энергия 1.4 кДж/мм. Перед
сваркой производили предварительный подо-
грев листов до 100°С. Межпроходную температуру
выдерживали в диапазоне 100–200°С. По оконча-
нии сварки обеспечивали замедленное охлаждение
с помощью термоизоляционных матов.

На рис. 2 представлены микрофотографии, по-
лученные с областей металла шва и зоны термиче-
ского воздействия (ЗТВ), указанных на рис. 1в.
Микроструктура метала шва преимущественно
бейнитная со слабо выраженными ферритными
областями. Ширина ферритных полос равна
21.5 мкм. Крупнозернистая ЗТВ преимуществен-
но имеет структуру мартенсита. Мелкозернистая
ЗТВ определяется как бейнит с размером зерна
40.7 мкм. Мартенсит в этой зоне отсутствует.

В межкритической ЗТВ по границам бейнитых
зерен произошло повышенное карбидообразова-

ние (размер зерна бейнита 32.3 мкм). В мелкозер-
нистой и межкритической ЗТВ наблюдается по-
лосчатая структура, что характерно для структуры
листа, прошедшего термомеханическую обработ-
ку (а именно прокатку). Протяженность (толщи-
на) ЗТВ равна 3.61 мм.

Были подготовлены 4 сварных соединения в
виде пластин размерами 280 × 400 со сварным
швом, расположенным по стороне 400 (здесь и
далее размеры даны в миллиметрах). Два образца
перед сваркой были закреплены путем установки
приварных ребер жесткости (рис. 3а), обозначим
их как ПЗ. Два образцы сваривали в свободном
состоянии, обозначим их как ПС. Пластины сва-
ривали с одной стороны (Сторона I) затем пере-
ворачивали и сваривали с другой стороны (Сто-
рона II). Пластины ПЗ сначала сваривали со сто-
роны ребер жесткости. По окончании сварки две
пластины (ПЗ и ПС) подвергали термообработке
при температуре 550°С в течение 3 ч и охлаждали
в воде. Обозначим пластины после термообра-
ботки, соответственно, ПЗТ и ПСТ. Далее с торца
каждого сварного соединения методом гидро-
абразивной резки были отсечены части длиной
100 (рис. 3а) для изготовления макрошлифа и
d0-образца.

Таблица 1. Химический состав стали и электродов (в мас. %)

Материал C Si Mn Cr Ni Al V Cu Mo S P

Сталь 0.10 0.17 0.42 0.75 2.80 0.02 0.08 1.15 0.54 0.005 0.012
Электрод 0.07 0.25 0.70 0.89 2.50 0.92 0.51 0.015 0.012

Таблица 2. Механические свойства основного металла и металла шва

Зона сварного соединения Предел текучести, МПа Предел прочности, МПа Удлинение, %

Основной металл 1040 1140 17
Металл шва 820 910 16

Рис. 1. Сварное Х-образное соединение, a – схема разделки кромок, б – поперечное сечение шва (ЦЛ – центральная
линия сечения шва), в – расположение областей исследования структуры. Размеры даны в миллиметрах.
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Таким образом, для исследований методом ДН
были приготовлены 4 образца в виде пластин раз-
мерами 280 × 300 × 32 со сварным швом в середи-
не (рис. 3а): два с закреплениями (ПЗ, ПЗТ) и два
без закреплений (ПС, ПСТ).

Измерение напряжений методом дифракции
нейтронов. Нейтрон-дифракционный метод из-
мерения напряжений основан на точном измере-
нии межплоскостного расстояния d в кристалли-
ческой решетке материала. Согласно закону
Вульфа–Брэгга 2dsinθ = nλ (n – целое число) на
нейтронном дифрактометре с постоянной дли-
ной волны нейтронов λ межплоскостное расстоя-
ние d может быть определено путем точного из-
мерения углового положения дифракционного
пика 2θ. Изменение межплоскостного расстоя-
ния Δd приводит к сдвигу углового положения ди-
фракционного пика Δ2θ. Решеточная деформа-

ция ε определяется по сдвигу дифракционного
пика [2]:

где d, θ и d0, θ0 межплоскостное расстояние и угол
дифракции Брэгга, соответственно, в напряжен-
ном и ненапряженном образце.

Измеряются деформации в трех взаимно-пер-
пендикулярных направлениях (x, y, z) и, пользу-
ясь обобщенным законом Гука, определяются
напряжения в этих направлениях [2]:

где i = x, y, z; E и ν, соответственно, модуль Юнга
и коэффициент Пуассона. Компоненты напря-
жений в направлении x, y и z определены как про-
дольная (L), поперечная (T) и нормальная (N),
как показано на рис. 3. В эксперименте измеряет-

( )−ε = =− θ − θ θ0
0  0

0

    c ,tgd d
d

( ) ( )[ ] ( ) ( )σ = − ν ε + ν ε + ε + ε + ν − ν1 2 1 1 2 ,i i x y zE

Рис. 2. Микроструктура металла шва и зоны термического влияния (ЗТВ), указанных на рис. 1в. ЛС – линия сплав-
ления.

0.05 мм

1. Металл шва 2. ЛС и крупнозернистая ЗТВ 3. Мелкозернистая ЗТВ 4. Межкритическая ЗТВ

0.05 мм 0.05 мм 0.05 мм

Рис. 3. (a) Схема пластины со сварным швом с закреплениями (ПЗ); (б) схема точек измерения методом ДН (сверху)
и схема d0-образца (снизу). Размеры даны в миллиметрах. ЦЛ – центральная линия сечения шва.
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ся дифракция от сравнительно малого пробного
объема (ПО), который выделяется в образце с по-
мощью щелей в кадмиевых экранах, установлен-
ных в падающем и отраженном пучках нейтро-
нов. В каждой точке в образце измеряется дефор-
мация/напряжение, усредненное по ПО.

Исследование остаточных напряжений прово-
дили на стресс-дифрактометре СТРЕСС на реак-
торе ИР-8 (максимальная мощность 8 МВт) НИЦ
“Курчатовский институт” при мощности реактора
6 МВт. Благодаря использованию оригинальной
схемы монохроматизации, возможности прибора
для измерения напряжений на глубине (50 в стали
при пробном объеме 80 мм3 и времени измерении
1 ч) сравнимы с возможностями других современ-
ных приборов на более мощных реакторах [18, 19].
Двойной монохроматор PG(002)/Si(220) из пиро-
литического графита и фокусирующего идеального
монокристалла кремния выводит монохроматиче-
ские нейтроны с фиксированной длиной волны
λ = 0.156 нм, которая оптимальна для измерения
напряжений на глубине в ферритной стали [20].
Использовали дифракционный пик (112) ОЦК-
решетки ферритной стали (2θ ≈ 82°), который
наименее чувствителен к микронапряжениям [2].
ПО задавали щелями шириной 3 в кадмиевых
экранах, установленных в падающем и отражен-
ном нейтронных пучках. Высота щели в падаю-
щем пучке была 20 (ПО = 3 × 3 × 20) при измере-
нии нормальной (z) и поперечной (y) компонент
и 5 (ПО = 3 × 3 × 5) при измерении продольной
(x) компоненты. В обоих случаях пространствен-
ное разрешение вдоль толщины шва было 4. Рас-
пределение напряжений по толщине измеряли в
середине пластины, в поперечном сечении шва, в
точках, указанных на рис. 3б. Заметим, что y = 0
соответствует ЦЛ, а z = 0 соответствует поверхно-
сти пластины (Сторона I) на глубине 6.5 от по-
верхности шва при y = 0.

Свободный от напряжений образец для изме-
рения d0 (d0-образец) был приготовлен с помо-
щью электроэрозионной резки проволокой диа-
метром 0.25 (рис. 3). Из каждой отрезанной от свар-
ных соединений части длиной 100 была вырезана
пластина толщиной 5 и была приготовлена обычная
“гребенка” [2] с зубьями (~40(z) × 5(x) × 5(y)) вдоль
нормального (z) направления. Затем в этой гре-
бенке для уменьшения напряжений в зубьях длиной
~40 [21] было сделано несколько надрезов (шириной
0.25 и глубиной 4) вдоль поперечного (y) направле-
ния перпендикулярно зубьям. Такая двумерная гре-
бенка использовалась как d0-образец.

Для расчетов напряжений использовали зна-
чения модуля Юнга E112 = 225 ГПа и коэффици-
ента Пуассона ν112 = 0.28, соответствующие отра-
жающим плоскостям (112) ферритной стали [2].

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
Остаточные напряжения в образцах с закрепле-

ниями. На рис. 4 представлены распределения
продольных (L) и поперечных (Т) напряжений по
толщине в пластинах ПЗ и ПЗТ на расстояниях
y = 0, ±5, ±10, ±15 от ЦЛ. На рис. 5 представлены
двумерные картограммы распределения напря-
жений в этих пластинах, построенные по всем из-
меренным точкам.

В пластине ПЗ (рис. 4а, 5a) распределение про-
дольных и поперечных напряжений близко к
симметричному относительно ЦЛ, хотя различие
в величине напряжений в некоторых симметрич-
ных точках значительно. Максимумы растягива-
ющих продольных и поперечных напряжений
расположены в металле шва на глубине z = 2.5 и
z = 27.5 (~10 от поверхностей шва) по обе стороны
(y = ±5) от ЦЛ.

Ближе к поверхностям (z = –0.25; z = 29) и се-
редине толщины шва они уменьшаются. Наи-
большее значение растягивающих продольных
напряжений 800 МПа наблюдалось в первой по-
ловине толщины шва на Стороне I (z = 2.5, y = 5).
На глубине 7.5 вдоль ЦЛ наблюдается локальный
минимум продольных растягивающих напряже-
ний ~ 270 МПа. С удалением от ЦЛ локальный
минимум смещается из первой половины толщи-
ны во вторую: от z = 7.5 при y = 0 до z = 20 при y =
= ±15. При этом значение минимума уменьшает-
ся от 270 МПа при y = 0 до нуля при y = ±10, и далее
напряжения переходят в сжимающие до –200 МПа
при y = ±15. Растягивающие поперечные напря-
жения с максимумами 400 МПа заметно ниже,
чем продольные. Сжимающие поперечные на-
пряжения значительно выше, чем продольные, с
максимумом –400 МПа в широкой области (–10 ≤
≤ y ≤ 10) в первой половине толщины шва (z = 7.5).

После термообработки напряжения значи-
тельно уменьшились (рис. 4б, 5б). При этом, в це-
лом, растягивающие и сжимающие напряжения
остались, соответственно, растягивающими и сжи-
мающими. Максимальные растягивающие про-
дольные напряжения уменьшились до 270 МПа, а
максимальные сжимающие поперечные напря-
жения до –170 МПа.

Остаточные напряжения в образцах без закреп-
лений. На рис. 6 представлены двумерные карто-
граммы распределения напряжений в пластинах
ПС и ПСТ, построенные по результатам ней-
тронных измерений. В пластине ПС (рис. 6a) так
же, как и в пластине ПЗ (рис. 5a) распределение
продольных и поперечных напряжений близко к
симметричному относительно ЦЛ и явно асиммет-
рично относительно середины толщины шва.

В целом, распределение продольных напряже-
ний имеет сходство с распределением напряжений
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Рис. 4. Распределение продольных (L) и поперечных (T) напряжений по толщине в пластине ПЗ (a) и ПЗТ (б) на рас-
стояниях y = 0, ±5, ±10, ±15 от ЦЛ.
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в пластине ПЗ, однако по величине они значитель-
но ниже. Пиковое значение (530 МПа) наблюдается
вблизи поверхности в первой половине толщины

шва на Стороне I (z = 2.5, y = 5). Так же, как и в пла-
стинах ПЗ растягивающие поперечные напряже-
ния ниже, чем продольные.
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В отличие от пластины ПЗ (рис. 5a), в пластине
ПС (рис. 6a) сравнительно большая область сжи-
мающих поперечных напряжений с пиковым
значением –400 МПа расположена во второй по-
ловине толщины шва, а не в первой.

После термообработки в пластине ПСТ (рис. 6б)
напряжения значительно уменьшились. Макси-
мальные растягивающие (продольные) напряжения
уменьшились до 220 МПа, а максимальные сжима-
ющие (поперечные) напряжения до –170 МПа.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Сварной шов с Х-образной разделкой кромок
геометрически симметричен относительно цен-
тральной линии сечения шва и середины толщи-

ны и может рассматриваться как два V-образных
шва с корнем в середине толщины. Поэтому мож-
но было ожидать некоторое сходство и различие в
распределении напряжений в Х- и V-образных
сварных швах. Распределение продольных и по-
перечных напряжений близко к симметричному
относительно ЦЛ (рис. 5a, 6a), что согласуется с
результатами работы [16] и характерно для V-об-
разных сварных швов [9–15]. Распределение на-
пряжений явно асимметрично относительно се-
редины толщины шва, поскольку первая и вторая
половина толщины свариваются при различных
ограничивающих условиях.

В пластине ПЗ (рис. 5a) максимальные растя-
гивающие продольные напряжения наблюдаются
в металле шва вблизи поверхностей пластин по

Рис. 5. Двумерная картограмма распределения продольных (σx) и поперечных (σy) напряжений в пластинах ПЗ (a) и
ПЗТ (б).
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Рис. 6. Двумерная картограмма распределения продольных (σx) и поперечных (σy) напряжений в пластинах ПС (a) и
ПСТ (б).
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обе стороны от ЦЛ. Они постепенно уменьшают-
ся с приближением к середине толщины шва. Во
всей области металла шва продольные напряже-
ния являются растягивающими. Они уменьша-
ются с удалением от ЦЛ и переходят в сжимаю-
щие напряжения на расстоянии ±15 от ЦЛ в ос-
новном металле во второй половине толщины
шва. Пиковое значение продольных напряжений
(800 МПа) в первой половине толщины, близко к
пределу текучести металла шва (820 МПа). Однако
эффективное напряжение по Мизесу (560 МПа),
рассчитанное с использованием измеренных зна-
чений продольной, поперечной и нормальной
компонент напряжений, составляет около 68% от
предела текучести. В целом, распределения про-
дольных напряжений в пластинах ПЗ и ПС схожи
(рис. 5a, 6a). Однако в пластине ПС продольные на-
пряжения меньше (пиковое значение 530 МПа), и
нет четких максимумов на Стороне II.

Распределение поперечных напряжений име-
ет четкую асимметрию относительно середины
толщины шва (рис. 5a, 6a) и зависит от наличия
или отсутствия ребер жесткости. В пластинах ПЗ
область максимальных сжимающих напряжений
(–400 МПа) находится в первой половине толщи-
ны шва, а в пластинах ПС – во второй половине.
В целом, в обеих пластинах растягивающие про-
дольные напряжения больше, чем поперечные,
что согласуется с результатами работы [16]. Более
высокие продольные напряжения по сравнению
с поперечными характерны для V- образных свар-
ных швов [13, 22, 23]. Эксперименты [22] показа-
ли, что продольные напряжения увеличиваются с
увеличением длины шва. Поперечные и нормаль-
ные напряжения значительно меньше и слабо за-
висят от длины шва. Возможно, это объясняется
тем, что жесткость пластины в продольном на-
правлении выше, чем в поперечном.

В отличие от работы [16], выполненной мето-
дом УРБ, в данной работе не обнаружены макси-
мумы продольных и поперечных напряжений в
середине толщины шва. Напротив, вблизи сере-
дины толщины шва напряжения уменьшаются. В
результате отжига предыдущих валиков при нане-
сении последующих можно ожидать уменьшение
напряжений в корне шва [13].

Неожиданно низкие напряжения (∼10% пре-
дела текучести металла шва) наблюдались в уси-
лении вблизи поверхностей швов (рис. 4, 5a, 6a).
В отличие от этого в работах [13, 16] на поверхно-
сти и вблизи поверхности металла шва наблюда-
лись большие напряжения близкие к пределу те-
кучести. Сравнительно небольшие напряжения
(~30% предела текучести основного металла) под
точками примыкания усиления шва к основному
металлу плохо согласуются с большими напряже-
ниями, измеренными в этих точках методом УРБ
(~140% предела текучести основного металла) в
X-образном сварном шве [16] и методом ДН
(~100% предела текучести основного металла) в
V-образном сварном шве [13]. Возможно, низкие
напряжения в этих точках связаны с относитель-
но большими размерами усиления.

На рис. 7 представлены распределения оста-
точных напряжений по толщине шва вдоль ЦЛ,
полученные в данной работе методом ДН и в ра-
боте [16] методом УРБ. Для сравнения распреде-
ления напряжений в швах разной толщины и из
разных материалов на графиках указаны глуби-
ны, приведенные к толщине сварного шва, а на-
пряжения, приведенные к пределу текучести со-
ответствующего металла шва. Имеется большое
различие в распределении продольных напряже-
ний, полученных разными методами (рис. 7а).
Оба метода дают растягивающие продольные на-
пряжения вдоль ЦЛ, однако напряжения, полу-

Рис. 7. Распределения продольных (a) и поперечных (б) напряжений по толщине шва вдоль ЦЛ в пластинах ПЗ и ПС,
полученные методами ДН и УРБ [16].
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ченные методом УРБ значительно выше и в неко-
торых точках на 50% превышают предел текуче-
сти. Следует указать, что помимо различий в
толщине и материале шва имеются другие разли-
чия между образцами, изученными в данной ра-
боте и работе [16], которые могут быть причиной
различий продольных напряжений. В образцах ра-
боты [16] предел текучести основного металла был
ниже, чем предел текучести металла шва (360 и
500 МПа, соответственно). В наших образцах было
обратное: соответственно 1040 и 820 МПа. Тепло-
вложение при сварке в наших образцах и образ-
цах работы [16] было также различным: ~1.4  и
~3 кДж мм–1, соответственно. Учитывая большое
расхождение в распределении продольных напря-
жений, было неожиданным большое сходство в
распределении поперечных напряжений (рис. 7б),
если не учитывать локальный максимум в корне
шва в работе [16]. Видимо, поперечные напряжения
менее чувствительны к параметрам сварки и более
чувствительны к наличию или отсутствию ребер
жесткости.

Сравнение пластин до и после термообработ-
ки показывает, что после термообработки напря-
жения значительно уменьшились, но растягива-
ющие и сжимающие напряжения остались, соот-
ветственно, растягивающими и сжимающими.

Так же, как и в не отожженных образцах ло-
кальные максимумы напряжений в середине тол-
щины сварного шва, в отличие от работы [16], об-
наружены не были. Продольные напряжения
остались более высокими, чем поперечные. В пла-
стине с ребрами жесткости максимальные растяги-
вающие продольные напряжения 270 МПа (33%
предела текучести металла шва) выше, чем в пла-
стине без ребер жесткости 220 МПа и согласуется
с результатами (28% предела текучести металла
шва), полученными в работе [16].

ВЫВОДЫ
Впервые неразрушающим методом дифрак-

ции нейтронов проведено исследование влияния
закреплений и термообработки на распределение
остаточных напряжений в стальном X-образном
сварном шве. Результаты проведенных исследо-
ваний позволяют сделать следующие выводы:

1. Распределение напряжений в X-образном
сварном шве близко к симметричному относитель-
но центральной линии сечения шва и явно асим-
метрично относительно середины толщины шва.

2. Имеется сходство в распределении продоль-
ных растягивающих напряжений в пластинах с
закреплениями и без закреплений. В обеих пла-
стинах имеются два максимума вблизи поверхно-
сти на Стороне I в металле шва по обе стороны от
центральной линии сечения шва. В пластине с за-
креплениями пиковое значение продольных на-

пряжений 800 МПа (98% предела текучести ме-
талла шва) выше, чем в пластине без закреплений
530 МПа (65% предела текучести металла шва).

3. Распределение поперечных напряжений
сильно зависит от наличия или отсутствия за-
креплений. В пластине с закреплениями область
максимальных сжимающих (поперечных) напря-
жений (–400 МПа) находится в первой половине
толщины шва, а в пластине без закреплений – во
второй.

4. Остаточные напряжения в усилении (10%
предела текучести металла шва) и под точками
примыкания усиления к основному металлу (30%
предела текучести основного металла) значитель-
но ниже, чем пределы текучести соответствую-
щих металлов.

5. После термообработки максимальные рас-
тягивающие (продольные) и сжимающие (попе-
речные) напряжения значительно уменьшились,
однако они остались, соответственно, растягива-
ющими и сжимающими. В пластине с закрепле-
ниями максимальное растягивающее продольное
напряжение 270 МПа (33% предела текучести ме-
талла шва) несколько ниже, чем в пластине без
закреплений 220 МПа (27% предела текучести ме-
талла шва). Максимальные сжимающие попереч-
ные напряжения (–170 МПа) одинаковы в обеих
пластинах.

Работа выполнена на оборудовании уникаль-
ной научной установки “Нейтронный исследова-
тельский комплекс на базе реактора ИР-8”.
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Проведено сопоставление упрочнения (и соответственно тонкой структуры и свойств) быстрорежу-
щих сталей, достигнутого в результате дополнительного легирования кобальтом, термомеханиче-
ской обработки или высокотемпературного поэтапного отпуска. Показано, что поэтапный сокра-
щенный высокотемпературный отпуск в интервале температур 610–630°С, который неравноценен
регламентированному отпуску при 560°С, два раза по одному часу, создает оптимальное структур-
ное состояние стали для обеспечения ее высоких эксплуатационных свойств и является наименее
длительным, трудоемким и энергоемким.
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В настоящей работе рассматриваются три спо-
соба упрочнения быстрорежущей стали (БС) за
счет изменения ее структурного состояния: до-
полнительным легированием кобальтом; вклю-
чением еще одного этапа в цепочку термической
обработки – деформацию после аустенитизации
при температуре 1100°С (ВТМО) или при 600°С
(НТМО); использованием при термической обра-
ботке высокотемпературного поэтапного трехкрат-
ного отпуска в интервале температур 610–630°С,
неравнозначного отпуску при 560°С, с выдержка-
ми, равными выдержке при аустенитизации.

Легирование кобальтом. Кобальт – единствен-
ный не карбидообразующий дополнительно ле-
гирующий элемент БС, однако существенно поло-
жительно влияющий на превращения аустенита и
специальных карбидов при отпуске стали [1–3].

Экстраполяция полученных впервые в мире
сравнительных данных по диффузионной по-
движности вольфрама и углерода в гамма-фазе
сталей Р9К10 (0.94% С; 4.10% Сr; 9.50% W;
2.10% V; 9.70% Co) и Р9 (0.89% С; 4.00% Сr;
8.50% W; 2.10% V) показала, что при температуре
отпуска 560°С кобальт увеличивает примерно на
порядок (с 2.4 × 10–19 до 1.9 × 10–18 см2/с) коэффи-
циент диффузии вольфрама, а также, но менее
значительно, и углерода. Именно этим фактом
объясняются ускоренный распад остаточного
аустенита при отпуске и сдвиг влево С-образной
диаграммы переохлажденного аустенита кобаль-
товых БС.

Впервые разработана методика разделения по-
токов объемной и граничной диффузии, что дало
возможность разделить и определить параметры
объемной и граничной диффузии вольфрама в
альфа-фазе сталей Р9К10 и Р9 и их матриц
Р9К10мм (0.03% С; 2.60% Сr; 1.90% W; 0.50% V;
9.90% Co) и Р9мм (0.04% С; 2.40% Сr; 2.00% W;
0.30% V) (приведенные составы соответствуют со-
ставам альфа-твердых растворов этих сталей в ото-
жженном состоянии – т.е. без учета карбидов).

Одновременно получено, что подвижность
вольфрама по границам зерен альфа-фазы при-
мерно на четыре порядка выше, чем по объему
зерна. Кобальт, как и карбиды, снижает диффу-
зионную подвижность вольфрама по границам
зерен альфа-фазы. Проведенные расчеты показа-
ли, что с повышением температуры отпуска БС,
энергия Е границ ферритных зерен повышается и
при 560°С составляет для Р9К10 – 840 эрг/см2;
для Р9 – 880 эрг/см2; для Р9К10мм – 980 эрг/см2,
что свидетельствует о том, что кобальт является
поверхностно активным элементом в этих сталях.
Расчеты, проведенные по экспериментальным
данным о количестве выделенных при отпуске
карбидов, показали, что среднее полученное зна-
чение Q энергии активации процесса выделения
карбидов в стали Р9 составляет Q – 37 ккал/г-атом,
что близко полученному нами значению энергии
активации диффузии вольфрама по границам зе-
рен феррита Q – 41.8 ккал/г-атом этой же стали.

Кобальт, уменьшая величину энергии границ
зерен феррита, снижает работу образования заро-
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дышей карбидов и увеличивает их число. Будучи
поверхностно активным элементом БС, кобальт
по теории Архарова абсорбируется на поверхно-
сти выделившихся карбидов и тем самым затруд-
няет их начальный рост. Пониженная диффузия
вольфрама и углерода в альфа-фазе в присутствии
кобальта в дальнейшем снижает коагуляцию этих
специальных карбидов, тем самым создавая по-
вышенную красностойкость кобальтовых БС.

Влияние термомеханической обработки (ТМО).
Долгие годы считалось [1, 4], что высокотемпера-
турная термомеханическая обработка БС приво-
дит к существенному выделению карбидов при
деформации, т.е. обеднению углеродом и легиру-
ющими элементами аустенита, и, следовательно,
при последующем охлаждении образующийся
мартенсит будет недолегирован, что ведет соот-
ветственно к потере эксплуатационных свойств
БС – твердости и красностойкости.

Экспериментально было показано оригиналь-
ным методом скоростной рентгеновской съемки
с использованием высокотемпературной при-
ставки, что параметры решетки аустенита БС Р18
(0.69% С; 4.10% Сr; 1.13% V; 0.12% Mo; 18.20% W)
и Р6М5 (0.79% С; 4.23% Сr; 1.77% V; 5.00% Mo;
6.06% W) при нагреве в интервале температур
700–1200°С с выдержкой менее 80 с не изменяют
своих значений. Деформация с ξ = 50% на ради-
ально-ковочной машине сталей Р18 и Р6М5 при
жестком соблюдении температурно-временного
режима полностью подтвердила возможность
проведения ВТМО БС без потери красностойко-
сти [5, 6] при достижении повышенных механи-
ческих свойств (табл. 1).

Исследования сверл ∅8.0 мм из стали Р6М5 при
сверлении стружечных отверстий круглых плашек
М11х1 из стали ХВСГ (НВ 212-217) показали, что в
лабораторных условиях (V = 13.5 м/мин; Sо =
= 0.1 мм/об.) стойкость инструмента после
ВТМО при 1100°С увеличивается в 1.7 раза, а по-
сле НТМО при 600°С – в 1.5 раза по сравнению со
стойкостью сверл после регламентированной
термообработки.

Повышение механических свойств стали
Р6М5 и соответственно стойкости сверл из нее
после упрочнения ТМО можно объяснить суще-
ственными изменениями структурного состоя-
ния стали в результате деформации (табл. 1). Вы-
держка без деформации при 1100°С после аустени-
тизации при 1230°С полностью препятствует
выделению при охлаждении карбидов цементитно-
го типа М3С при сохранении в структуре 3–7 об. %
остаточного аустенита в противоположность на-
личию после стандартной закалки стали Р6М5
без отпуска определенного количества пластинок
М3С, обнаруживаемого несколькими методами –
дифракционной электронной микроскопией и
ЯГРС. Однако эта выдержка вызывает выделение

высокодисперсных частиц МС в виде сыпи в мар-
тенсите. Деформация со степенью 50% без отпус-
ка, также как и одна выдержка, препятствует, но
слабее, распаду остаточного аустенита и затруд-
няет выделение пластин цементита М3С. Однако
деформация способствует значительному выде-
лению карбидов типа МС глобулярной формы,
размером ~80 Å, возможно за счет ускоренной
диффузии углерода при деформации, как ранее
было получено экспериментально [3].

Двухразовый часовой отпуск при 560°С после
выдержки при 1100°С без деформации приводит к
заметному измельчению специальных карбидов
МС со 100 до 50 Å и игольчатых М2С в несколько
раз с 250 до 50 Å, а также М7С, и к существенному
до двух раз увеличению длины пластин цементита
М3С. В то время как деформация со степенью 50%
при 1100°С и затем двукратный отпуск при 560°С
ведут к практически полному отсутствию карби-
дов М3С, М2С и М7С (см. табл. 1). Именно этим
фактом – полным отсутствием в структуре пла-
стинчатых и игольчатых карбидных частиц, мож-
но объяснить существенное повышение прочно-
сти и вязкости стали Р6М5 после ВТМО и соот-
ветственно повышение стойкости сверл из нее,
причем при полном отсутствии поломок, как и
после НТМО, тогда как после регламентирован-
ной термообработки около 50% сверл выходят из
строя из-за поломок.

Усовершенствование термообработки. Нами
впервые было обнаружено, что только выдержка
при 600°С при охлаждении с температуры аусте-
нитизации стали Р6М5 существенно влияет на
карбидообразование как до отпуска, так и при по-
следующем отпуске при 560°С, 1 ч × 2 раза. В от-
пущенном состоянии специальные вторичные
карбиды оказываются более дисперсны: глобу-
лярные МС < 50 Å (вместо 50–100 Å); менее ко-
роткие игольчатые М2С < 50 Å (вместо 250 Å), при
одновременно существенно более длинных пла-
стинах цементита М3С < 4000 Å (вместо 1000 Å).
Наблюдаются и отдельные рефлексы, возможно,
карбидов М23С6. Цементит, забирая для своего
образования углерод из твердого раствора (аусте-
нита и мартенсита), тем самым затрудняет и за-
медляет образование и коагуляцию специальных
карбидов МС и М2С, которые совместно с избы-
точными карбидами и создают основные пара-
метры БС – ее вторичную твердость, красно-
стойкость и прочность. Цементит является как
бы той фазой, которая косвенно вносит суще-
ственный вклад в создание этих основополагаю-
щих свойств БС.

Обнаруженный факт оказался очень своевре-
менным и был нами использован для создания
оригинальной технологии термообработки БС.
При этом главным было обеспечить оптимальное
фазово-структурное состояние стали, приводя-
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щее к получению повышенной работоспособно-
сти инструмента, сравнимой с достигнутой при
ТМО, в том числе к существенному понижению и
даже исключению его поломки. Эту задачу требо-
валось решить самым экономичным способом –
ведь легирование кобальтом или применение
ТМО уже были известны, апробированы, но не
получили массового применения или из-за слож-
ности осуществления или из-за дороговизны.

Конечно только использование высокотемпе-
ратурного, а значит укороченного по сравнению с
часовыми отпусками режима могло быть решени-
ем этой проблемы. Высокотемпературный от-
пуск, равноценный обычному при 560°С, изве-
стен давно [7–9], но крайне редко использовался.
Опираясь на полученные нами данные по карби-
дообразованию при выдержке при 600°С, был
предложен следующий режим термообработки:
ступенчатый нагрев с выдержкой до температуры
аустенитизации, выдержка, ступенчатое с вы-
держкой охлаждение до комнатной температуры,
отпуск при температуре на 5–20°С ниже высоко-
температурного при 610–630°С, равноценного
отпуску при 560°С, 1 ч, при этом длительность

выдержки на всех этапах термообработки уста-
навливается равной и двукратно уменьшенной по
сравнению с соответствующей для высокотемпе-
ратурного отпуска. Для полного превращения
остаточного аустенита добавляется такой же тре-
тий отпуск с температурой и длительностью, рав-
ными параметрам первых двух отпусков [10]. Этот
режим термообработки может быть осуществлен
как на автоматической линии, так и вручную для
небольших партий инструмента. Результаты
сравнительных испытаний различного инстру-
мента приведены в табл. 2, 3.

Как видно из представленных данных, все тео-
ретические прогнозы повышения эксплуатаци-
онных свойств инструмента, термообработанного
непосредственно на созданной согласно авторско-
му свидетельству линии с упрочняющей термообра-
боткой или по этим же режимам вручную, подтвер-
дились. Наиболее значительное повышение, как и
предполагалось, достигалось при жестких усло-
виях обработки или в материалах с повышенной
твердостью: стойкость инструмента увеличива-
лась до 250% за счет повышения прочности при
одновременном понижении износа по всем эле-

Таблица 2. Разрушающий крутящий момент сверл из стали Р6М5 (закалка на 10–11 балл зерна аустенита), ×10–4 Н м

Диаметр 
сверла, мм

Термообработка с отпуском при 560°С Поэтапная упрочняющая термообработка

значения среднее 
значение

отклонение
от среднего значения среднее 

значение
отклонение 
от среднего

5 600; 500
700; 700; 700

640 +60
–140

700; 600
800; 700; 700

700 +100
–100

6 1400; 1300;
1000; 1800; 1100

1320 +480
–320

1400; 1300;
1600; 1600; 1300

1440 +160
–140

Таблица 3. Стойкость, износ и поломка сверл трех диаметров из стали Р6М5 после термообработки по новой тех-
нологии в сравнении с регламентированной термообработкой

Параметры
Режимы термообработки

Режимы испытаний сверл
560°С, 2 раза × 1 620°С, 2 раза × 2 мин

Диаметр сверл 6 мм
% поломок
Стойкость, ₸, %

95
100

20
181

Скорость V – 33 м/мин
Подача So – 18 мм/об.

Диаметр сверл 7.9 мм
% поломок
Стойкость, ₸, %

80
100

20
250

Скорость V – 36.2 м/мин
Подача So – 0.22 мм/об.

Диаметр сверл 8.5 мм
Стойкость, ₸, % 100 874 Скорость V – 87.37 м/мин
Средние величины износа, %
hз – по задней поверхности
hу – по уголкам
hпк – по поперечной кромке

100
100
100

98.5
94.3
86.0

Подача So – 0.2 мм/об.
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ментам сверла, а главное – поломка существенно
снизилась с 80 до 20%.

Повышение механических свойств после тер-
мообработки с использованием высокотемпера-
турного поэтапного отпуска при 620°С можно
объяснить следующим образом. Во-первых, трех-
разовый отпуск при 620°С с выдержками по 2 мин
дает возможность на каждом этапе превратить в
мартенсит 10–12 об. % остаточного аустенита
вместо 20 об. % и более при отпуске при 560°С,
1 ч. Во-вторых, меньшая суммарная выдержка
непосредственно при температуре отпуска –
6 мин (отпуску при 560°С 1 ч × 2 раза равноценен
высокотемпературный при 630°С с выдержкой 4–
5 мин × 2 раза), должна приводить к меньшей
степени распада мартенсита и соответственно к
выделению меньшего количества специальных
вторичных карбидов МС и М2С и их большей
дисперсности. Доказательством служат независи-
мые данные 3-х методов: рентгеновского, маг-
нитного и электрохимического путем снятия по-
тенциодинамических анодных кривых (ПДК).
Период решетки мартенсита после отпуска при
620°С, 2 мин × 3 раза составляет 2.8811 (0.0002) Å
по сравнению с 2.8817 (0.0002) Å после отпуска
при 560°С, 1 ч × 2 раза; показания аустенометра,
основанные на измерении магнитной проницае-
мости (магнитная проницаемость находится в пря-
мой зависимости от содержания углерода в мартен-
сите: увеличение углерода ведет к понижению маг-
нитной проницаемости), для сверл ∅3–5 мм из
стали Р6М5 (химический состав в пределах ГОСТ
19265–73) ниже после отпуска при 620°С, 2 мин ×
× 3 раза по сравнению с отпуском при 560°С,
1 ч × 2 раза.

Снятие потенциодинамических анодных
кривых осуществлено с помощью потенциостата
П-5827 и самопишущего потенциометра КСП-4
со скоростью развертки 12 В/ч. Анализ полученных
электрохимическим методом ПДК свидетельствует
о том, что отпуск при 620°, 2 мин × 3 раза не равно-
ценен по создаваемому фазово-структурному со-
стоянию отпуску при 560°С, 1 ч × 2 раза: макси-
мум ПДК Ес имеет потенциал существенно более
отрицательный (490 вместо 540 МВ), а плотность
тока в пассивной области (17.5 вместо 26.7 мA/см2)
и области перепассивации (6.3 вместо 7.5 мA/см2)
ниже после высокотемпературного отпуска по
сравнению с отпуском при 560°С, 1 ч × 2 раза. При-
веденные данные являются отражением меньшей
степени распада мартенсита и соответственно вы-
деления меньшего количества карбидов и, воз-
можно, изменения их соотношения при отпуске
при 620°С, 2 мин × 3 раза.

Автоматическая линия термообработки кон-
цевого инструмента из БС, спроектированная и
изготовленная для осуществления разработанно-
го нами поэтапного способа термообработки, бы-

ла установлена в термическом цехе инструмен-
тального завода и проработала более 5 лет. За эти
годы никаких нареканий, особых сложностей,
брака инструмента не было. Общий экономиче-
ский эффект благодаря экономии электроэнер-
гии, уменьшению длительности и трудоемкости
процесса и повышению стойкости инструмента
за один год работы линии составлял 1182551 р.

При работе на новой автоматической линии
термообработки было замечено, что простой об-
дув партии инструмента мощным вентилятором
при охлаждении с температуры 620°С приводил к
заметному влиянию на работоспособность ин-
струмента. Однако этот эффект не изучался.
Александр Павлович Гуляев много занимался об-
работкой холодом БС. Интересно отметить, что и
его последователи обнаруживали положительный
эффект такой обработки, но не всегда. Сейчас с
точки зрения связи фазово-структурного состоя-
ния БС с ее механическими свойствами можно
предположить, что действительно обработка хо-
лодом может сдвинуть или изменить процессы
выделения и роста карбидов цементитного типа
при охлаждении, например, с температуры отпус-
ка. А соответственно за этим меняется и выделе-
ние и коагуляция специальных дисперсных вто-
ричных карбидов типа МС и М2С, что должно
привести к изменению механических свойств и,
соответственно, эксплуатационных. Но обработ-
ка холодом должна для этого производиться на
том этапе термообработки, когда она может поло-
жительно повлиять на процесс карбидообразова-
ния. Таких исследований до сих пор никто не
проводил, поэтому можно только предположить,
что этап охлаждения от температуры аустенити-
зации, являющийся главным для образования
карбидов цементитного типа, может частично
производиться и с использованием обработки хо-
лодом. Непосредственная при охлаждении от
температуры аустенитизации обработка холодом
может привести к полному отсутствию цементи-
та, которое при последующих отпусках неизвестно
к чему приведет, в дополнение к повышению хруп-
кости за счет одновременного превращения боль-
шого количества ~20 об. % остаточного аустенита в
мартенсит из-за их разных удельных объемов. Для
нахождения оптимально положительного эффек-
та следует провести специальное исследование
одновременно дисперсных карбидов цементит-
ного типа, дисперсных специальных вторичных
карбидов, образующихся при обработке холодом
разной длительности и в разные этапы термооб-
работки, и механических и эксплуатационных
свойств БС и инструмента.

Настоящее исследование дает возможность
сделать выводы, весьма существенные для теории
и практики обработки БС. Технология термооб-
работки БС с использованием режимов высоко-
температурного сокращенного поэтапного от-
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пуска, неравнозначного отпуску при 560°С, 1 ч,
показала, что существенное повышение механи-
ческих и эксплуатационных свойств в первую
очередь для концевого мелкоразмерного инстру-
мента ∅3–9 мм (сверл, фрез и др.), выходящего из
строя в среднем в 50% случаев из-за физического
разрушения (поломок), может быть обеспечено без
дополнительного дорогостоящего легирования или
внесения в технологический процесс дополнитель-
ных сложных операций. Необходимо создать более
благоприятное фазово-структурное состояние ста-
ли (например, более дисперсное состояние какого-
то типа карбидов) за счет рационального подбора
для каждого типа стали и ее назначения опти-
мальных режимов отпуска, в том числе поэтап-
ных (сокращенных). Настоящая работа свиде-
тельствует о том, что у БС имеется значительный
резерв повышения эксплуатационных свойств за
счет вариаций в первую очередь состояния вто-
ричных дисперсных карбидов.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ

1. Геллер Ю.А. Инструментальные стали. М.: Метал-
лургия, 1968. 568 с.

2. Попандопуло А.Н. Свойства вольфрамомолибдено-
вой быстрорежущей стали с кобальтом // МиТОМ.
1971. № 8. С. 52–55.

3. Купалова И.К. Фазовый состав, структура и свой-
ства быстрорежущей стали // Материаловедение.
1999. № 12. С. 34–44.

4. Берштейн М.Л. Термомеханическая обработка ме-
таллов и сплавов. Т. 1; 2. М.: Металлургия, 1968.

5. Ланда В.А., Локшин Л.Ф., Степнов Е.М., Купалова И.К.
Экспериментальное определение режимов ВТМО
быстрорежущих сталей, обеспечивающих сохра-
нение их красностойкости. В сб. “Металлорежу-
щий и контрольно-измерительный инструмент”.
НИИМАШ. МСиИП, М.: 1968. Вып. № 8. С. 35.

6. Купалова-Ярополк И.К., Локшин Л.Ф., Степнов Е.М.
Способ высокотемпературной термомеханиче-
ской обработки быстрорежущих сталей. Автор.
свид. на изобретение № 422778 (СССР).

7. Технологический регламент. Термическая обработ-
ка металлорежущего инструмента для условий авто-
матизированного производства. М.: НИИМАШ.
МСиИП, 1983. 68 с.

8. Геллер Ю.А., Анджюс П.А. Влияние первого нагрева
при отпуске на свойства б/р стали / Сб. “Станко-
строение Литвы”, 3. Вильнюс; изд. “МИНТИС”,
1971. С. 227.

9. Анджюс П.А. Исследование кратковременного от-
пуска б/р стали при температуре 600–630°С / Сб.
“Станкостроение Литвы”, 2. Вильнюс; изд.
“МИНТИС”, 1970. С. 232.

10. Ординарцев И.А., Купалова-Ярополк И.К., Штерен-
берг А.А., Зуев О.В., Борисов Н.И. Способ термиче-
ской обработки инструмента из теплостойкой ста-
ли. Авторское свидетельство на изобретение
№ 1157855 (СССР).



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2022, том 123, № 9, с. 1002–1008

1002

УЛУЧШЕНИЕ ПРОЧНОСТНЫХ ХАРАКТЕРИСТИК
СПЛАВА Zr–2.5% Nb РОТАЦИОННОЙ КОВКОЙ

© 2022 г.   С. О. Рогачева, b, *, В. А. Андреевb, с, М. В. Горшенкова, Д. В. Тена,
А. С. Кузнецоваа, А. Б. Щербаковd

аНациональный исследовательский технологический университет “МИСиС”, 
Ленинский пр., 4, Москва, 119049 Россия

bИнститут металлургии и материаловедения им. А.А. Байкова РАН, Ленинский пр., 49, Москва, 119334 Россия
сООО “Промышленный центр МАТЭК-СПФ”, ул. Карьер, 2А/1, Москва, 117449 Россия

dООО “3Д-КОМПОНЕНТ”, 7-я Заводская ул., 36, Волгодонск, Ростовская обл., 347360 Россия
*e-mail: csaap@mail.ru

Поступила в редакцию 30.05.2022 г.
После доработки 07.07.2022 г.

Принята к публикации 11.07.2022 г.

Для улучшения прочности биосовместимого циркониевого сплава Zr–2.5% Nb (Э125) использован
один из методов большой пластической деформации – ротационная ковка. В результате обжатия
исходно рекристаллизованного прутка сплава с диаметра 12 мм на диаметр 6.5 мм в нем сформиро-
валась зеренно-субзеренная ориентированная микроструктура с преобладанием малоугловых разо-
риентировок структурных элементов и высокой плотностью дислокаций. Такое изменение структу-
ры привело к увеличению условного предела текучести и предела прочности сплава в 2.1 и 1.6 раза,
соответственно. После ротационной ковки сплав обладает хорошим запасом пластичности – отно-
сительное удлинение составило 14%. Достигнутый на сплаве Zr–2.5% Nb комплекс механических
свойств соответствует требованиям, предъявляемым к материалу стоматологических имплантатов.

Ключевые слова: стоматологические имплантаты, циркониевый сплав, большая пластическая де-
формация, ротационная ковка, микроструктура, механические свойства
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ВВЕДЕНИЕ
В развитии стоматологической имплантоло-

гии актуальна проблема выбора оптимального
материала для изготовления имплантатов [1]. Се-
годня основным материалом для этой цели слу-
жит титан [2]. Для достижения требуемой проч-
ности титан легируют, в том числе относительно
токсичными элементами (ванадий, алюминий),
что ограничивает срок эксплуатации имплантата
[3]. Хорошей альтернативой титану является его
близкий аналог – цирконий, благодаря высокой
коррозионной стойкости и совместимости с био-
логическими тканями человека [4–6]. Как и ти-
тан, цирконий для повышения прочности леги-
руют [7]. Однако в отличие от сплавов титана,
важнейшие сплавы циркония, а именно сплавы
системы Zr–Nb, являются биоинертными [4].
Ввиду этого перспективным для медицинского
применения материалом является биоинертный
низколегированный промышленный сплав Zr–
2.5% Nb (Э125) [8]. Тем не менее производимые
промышленностью циркониевые сплавы не об-
ладают достаточной для применения в медицине

прочностью и требуют дополнительного упроч-
нения.

Хорошо известно, что за счет некоторых мето-
дов больших пластических деформаций цирко-
ниевым сплавам можно придать необходимый
для изготовления имплантатов комплекс высо-
ких механических и функциональных свойств
[9–12]. Ранее было показано, что за счет обработ-
ки равноканальным угловым прессованием
(РКУП) в сплаве Zr–2.5% Nb формируется уль-
трамелкозернистая структура, в результате чего
достигается комплекс свойств (высокая статиче-
ская и усталостная прочность, улучшенная кор-
розионная стойкость), удовлетворяющий требо-
ваниям к конструкционному материалу со сторо-
ны медицины [13]. Хотя сплав Zr–2.5% Nb после
обработки РКУП уже может быть применим для
изготовления имплантатов, небольшие размеры
РКУП-заготовки ограничивают объем производ-
ства и усложняют его. Поэтому поиск альтерна-
тивного метода, позволяющего достичь сопоста-
вимый комплекс свойств в крупногабаритных за-
готовках, является актуальной задачей. Таким
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методом может быть ротационная ковка (РК), ко-
торая наиболее эффективна при производстве
длинномерных прутков или проволок [14–18]. РК
относят к методам больших пластических дефор-
маций, ввиду возможности достигать очень высо-
кие степени сдвиговой деформации в обрабаты-
ваемой заготовке при низких температурах. По-
этому целью работы является изучение влияния
РК на структуру и механические свойства цирко-
ниевого сплава Zr–2.5% Nb.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЯ

В качестве исходного материала использовали
прутки сплава Zr–2.5% Nb (Э125) диаметром 12 мм
в состоянии поставки, которые перед РК подвер-
гали рекристаллизационному отжигу (Т = 580°С,
6 ч, вакуум 6.5 × 10-3 Па, медленное охлаждение).
Химический состав сплава: 97.34% Zr; 2.55% Nb;
0.01% Fe; 0.03% Hf %; 0.002% N; 0.03% O.

РК заготовок с начального диаметра 12 мм до ко-
нечного диаметра 6.5 мм осуществляли при темпе-
ратуре 200°С на модернизированной двухбойковой
ротационно-ковочной машине В2129.01 производ-
ства ОАО “Прессмаш” за 9 проходов: обжатие за
проход составляло 7–19%. Для исследования бы-
ли взяты образцы в состоянии поставки, после
рекристаллизационного отжига, после РК на диа-
метр 8.5 мм и после РК на диаметр 6.5 мм.

Электронно-микроскопические исследования
структуры заготовки в продольном сечении до и
после РК проводили на тонких фольгах с помо-
щью электронного микроскопа JEM-1400 (JEOL)
в светлых и темных полях.

Рентгеновский анализ продольных образцов
проводили на дифрактометре ДРОН 3М в моно-
хроматическом CuKα-излучении.

Для оценки степени упрочнения/разупрочне-
ния измеряли микротвердость по Виккерсу (на-
грузка 0.5 Н, время выдержки 10 с) образцов, ис-
пользуя микротвердомер Micromet 5101 Buehler.
Измерения проводили на полированном шлифе
заготовки (по 30 измерений случайным образом с
последующим расчетом среднего арифметиче-
ского значения и cреднеквадратического откло-
нения).

Миниатюрные плоские разрывные образцы
длиной и шириной рабочей части 5 и 1.45 мм, со-
ответственно, и толщиной 0.5 мм вырезали в про-
дольном направлении электроэрозионным мето-
дом с последующей механической шлифовкой и
полировкой поверхности. Испытание на растя-
жение проводили при комнатной температуре с
помощью машины INSTRON 5966 и специаль-
ных переходников. Скорость деформации соста-
вила 1.5 × 10–3 с–1. Испытывали по 3 образца на
точку.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
В состоянии поставки сплав имел частично ре-

кристаллизованную структуру (рис. 1а, 1б). На-
блюдали области, занятые рекристаллизованны-
ми зернами размером 0.5–2 мкм с малой плотно-
стью дислокаций, и области, занятые сильно
вытянутыми слаборазориентированными субзер-
нами толщиной 0.05–0.3 мкм. Такие вытянутые
субзерна сформировались при холодной дефор-
мации прутка в процессе его изготовления. Кро-
ме этого в структуре наблюдаются строчки нано-
размерных частиц β-Nb, ориентированные вдоль
направления холодной деформации.

Такая частично рекристаллизованная структу-
ра с высокой плотностью дислокаций обеспечи-
вает комбинацию относительно высокой прочно-
сти и пластичности сплава при растяжении:
условный предел текучести и предел прочности
составили 507 и 679 МПа соответственно при от-
носительном удлинении 24% (табл. 1).

Отжиг при температуре 580°С привел к полной
рекристаллизации сплава с формированием рав-
ноосных зерен размером 1–4 мкм с малой плотно-
стью дислокаций (рис. 1в, 1г). При этом в структуре
сплава сохранились строчки частиц β-Nb. Эти ре-
зультаты отличаются от [19], где даже после 12 ч
отжига при температуре 580°С в структуре сплава
сохранялись вытянутые субзерна. Это может быть
связано с большей степенью рекристаллизации
исходного прутка (до отжига) в работе [19] и, сле-
довательно, с меньшей плотностью дислокаций в
его структуре, что потребовало бы более высокой
температуры или времени выдержки для завер-
шения процесса рекристаллизации.

Рекристаллизационный отжиг привел к сниже-
нию прочности и увеличению пластичности сплава:
условный предел текучести и предел прочности со-
ставили 313 и 491 МПа, соответственно, при отно-
сительном удлинении 32% (табл. 1).

В результате РК-обжатия рекристаллизован-
ной заготовки с диаметра 12 мм на диаметр 8.5 мм
в ней сформировалась сильно неоднородная уль-
трамелкозернистая структура с высокой плотно-

Таблица 1. Механические свойства сплава Zr–2.5% Nb

Состояние
σ0.2, 
МПа

σВ, 
МПа

δ, %
δравн, 

%

Поставка 507 679 24.0 7.0

Отжиг при 580°C, 6 ч 313 491 32.0 14.0

РК на диаметр 8.5 мм 644 748 16.0 6.0

РК на диаметр 6.5 мм 659 805 14.0 3.5
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стью дислокаций и преобладанием малоугловых
разориентировок структурных элементов с преиму-
щественной шириной 0.76–2.31 мкм (рис. 2а, 2б). В
структуре наблюдаются немногочисленные кри-
сталлиты с большеугловой разориентировкой на-
но- и субмикронных размеров 0.1–0.4 мкм. Даль-
нейшее обжатие на диаметр 6.5 мм привело к уве-
личению доли кристаллитов (причем диапазон их
размеров не изменился) с большеугловой разори-
ентировкой (рис. 2в, 2г). В структуре сохраняются
слаборазорентированные структурные элементы,
причем их ширина уменьшается до 0.07–0.48 мкм, а
длина увеличивается, и структура приобретает
ярко выраженную ориентацию.

После РК в структуре сплава строчки частиц
β-Nb не наблюдаются, однако отдельные мало-
численные частицы присутствуют. Этот факт мо-
жет свидетельствовать о частичном растворении
ниобия в твердом растворе (Zr), что обсуждалось
в работах [12, 13]. В этом случае следует ожидать
вклада твердорастворного упрочнения в общее

упрочнение сплава. В то же время нельзя исключать
и трансформацию частиц в сегрегации ниобия. На-
пример, при обработке сплава Al–Ca методом кру-
чения под давлением наблюдалось образование се-
грегаций кальция [20]. Вклад сегрегаций в общее
упрочнение неоднозначен и требует дальнейших
исследований.

На рис. 3 приведены рентгеновские дифракто-
граммы сплава Zr–2.5% Nb в состоянии постав-
ки, после отжига и после РК на диаметр 6.5 мм.
Видно, что структура сплава всех состояний од-
нофазная и представлена твердым раствором α-
Zr. Наблюдаемые методом ПЭМ частицы β-Nb в
структуре сплава в состоянии поставки и после
отжига рентгеновским методом не выявлены, по-
видимому, из-за их небольшой доли (около 2%) и
неравномерного (строчечного) распределения в
структуре. Можно отметить, что в состоянии по-
ставки рентгеновские линии уширены (ширина
на полувысоте линии (114)Zr составила 0.91°). По-
сле отжига уширение линий уменьшается (шири-

Рис. 1. Микроструктура сплава Zr–2.5% Nb в состоянии поставки (а, б) и после рекристаллизационного отжига (в, г):
а, в – светлопольные изображения при увеличении ×15000; б, г – светлопольные изображения при увеличении
×30000.
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на на полувысоте линии (114)Zr составила 0.73°.
Наибольшее уширение линий наблюдается после
РК на диаметр 6.5 мм (ширина на полувысоте ли-
нии (114)Zr составила 1.16°), что можно связать с
увеличением плотности дислокаций и измельче-
нием структуры.

Формирование подобной структуры в сплаве
Zr–2.5% Nb в результате РК привело к суще-
ственному повышению его прочностных характе-
ристик при растяжении по сравнению с рекристал-
лизованным состоянием (табл. 1). Так условный
предел текучести и предел прочности сплава после
РК на диаметр 8.5 мм составили 644 и 748 МПа, со-
ответственно (в 2 и 1.5 раза выше, соответствен-
но, по сравнению с рекристаллизованным спла-
вом). При этом относительное удлинение сохра-
няется на относительно высоком уровне 16%
(которое, тем не менее, в 2 раза ниже по сравнению
с рекристаллизованным сплавом). Полученные
значения пределов текучести и прочности оказа-
лись выше и по сравнению со сплавом в состоянии
поставки – в 1.3 и 1.1 раз соответственно.

Дальнейшая РК на диаметр 6.5 мм приводит к
еще большему повышению прочности: условный

предел текучести и предел прочности сплава соста-
вили 659 и 805 МПа, соответственно (в 2.1 и 1.6 раза
выше, соответственно, по сравнению с рекристал-

Рис. 2. Микроструктура сплава Zr–2.5% Nb после РК на диаметр 8.5 (а, б) и 6.5 мм (в, г): а, в – светлопольные изобра-
жения при увеличении ×50000; б, г – темнопольные изображения в рефлексе (Zr) при увеличении ×20000.

0.2 мкм(а) 0.5 мкм(б)

0.2 мкм(в) 0.5 мкм(г)

Рис. 3. Рентгеновские дифрактограммы сплава Zr–
2.5% Nb в различных состояниях.
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лизованным сплавом), при относительном удли-
нении 14%. Полученные значения пределов теку-
чести и прочности выше в 1.3 и 1.2 раз, соответ-
ственно, по сравнению со сплавом в состоянии
поставки. Кривые деформации сплава для всех
состояний характеризуются протяженной обла-
стью локализованной деформации (рис. 4).

Не обнаружено прямой корреляции между из-
меренными на образцах значениями микротвер-
дости со статической прочностью. Так наимень-
шие значения микротвердости наблюдаются для
образцов сплава с рекристаллизованной структу-
рой, полученной после отжига при 580°С; они со-
ставили 144.1 ± 3.3 HV. В то же время значения
микротвердости для образцов сплава в состоянии
поставки и после РК на диаметр 6.5 мм близки и
составили 190.6 ± 5.2 HV и 187.4 ± 4.7 HV, соответ-
ственно, что в 1.3 раза выше по сравнению с ре-
кристаллизованным сплавом.

Полученный за счет РК комплекс механиче-
ских свойств сплава Zr–2.5% Nb близок к достиг-
нутому ранее за счет РКУП через 6 проходов с
температурой последнего прохода 350°С [13]. Так
условный предел текучести сплава после РКУП
всего на 6% выше условного предела текучести
сплава после РК, а предел прочности сплава по-
сле РКУП сопоставим с пределом прочности
сплава после РК, несмотря на более высокую
температуру РКУП по сравнению с РК. Относи-
тельное удлинение сплава после РК выше, чем
после РКУП. При этом можно отметить отличия
в структуре сплава после РКУП и после РК.

Сплав после РКУП характеризовался наличием
большой доли равноосных кристаллитов с боль-
шеугловой разорентировкой [13]. По-видимому,
значительный вклад в упрочнение вносят дисло-
кации, плотность которых может быть сопоста-
вима как после РКУП, так и после РК.

Таким образом, проведенное исследование
показало, что технология обработки сплава Zr–
2.5% Nb методом РК с точки зрения достигнутого
комплекса механических свойств не уступает тех-
нологии РКУП. Напротив, метод РК является бо-
лее технологичным, т.к. позволяет осуществлять
процесс при более низких температурах, а также по-
лучать длинномерные заготовки. С учетом приоб-
ретенного комплекса механических свойств, сплав
Zr–2.5% Nb после РК применим в качестве кон-
струкционного материала для изготовления меди-
цинских имплантатов. По результатам работы полу-
чена пробная партия конструкционных элементов
стоматологических имплантатов с использованием

Рис. 4. Кривые растяжения сплава Zr–2.5% Nb в со-
стоянии поставки (1), после рекристаллизационного
отжига (2), после РК на диаметр 8.5 мм (3) и после РК
на диаметр 6.5 мм (4).
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Рис. 5. Внешний вид имплантата, полученного из
прутка сплава Zr–2.5% Nb после РК: а – супраструк-
тура (абатмент); б – система имплантат-абатмент в
сборе.

(а)

(б)



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 9  2022

УЛУЧШЕНИЕ ПРОЧНОСТНЫХ ХАРАКТЕРИСТИК 1007

токарного оборудования. В качестве заготовки ис-
пользовали РК-пруток сплава диаметром 6.5 мм
(наиболее упрочненный), который перед токар-
ной обработкой подвергали правке и шлифовке
на диаметр 6.1 мм. Внешний вид полученных из-
делий показан на рис. 5.

ВЫВОДЫ

В результате обжатия ротационной ковкой
(РК) при 200°С исходно рекристаллизованного
прутка циркониевого сплава Zr–2.5% Nb с диамет-
ра 12 мм на диаметр 6.5 мм в нем сформировалась
ориентированная ультрамелкозернистая микро-
структура с высокой плотностью дислокаций. В
структуре присутствуют вытянутые субзерна шири-
ной 0.07–0.48 мкм и кристаллиты преимуществен-
но равноосной формы размером 0.1–0.4 мкм.

Изменение структуры в ходе РК привело к уве-
личению условного предела текучести и предела
прочности сплава в 2.1 и 1.6 раза, соответственно.
После РК сплав обладает хорошим запасом пластич-
ности – относительное удлинение составило 14%.

Прочностные свойства сплава после ротаци-
онной ковки и после равноканального углового
прессования с температурой последнего прохода
350°С близки, при этом относительное удлине-
ние сплава после РК выше, чем после РКУП.

Технология обработки сплава Zr–2.5% Nb ме-
тодом РК является более технологичной по сравне-
нию с РКУП, т.к. позволяет осуществлять процесс
при более низких температурах, а также получать
длинномерные заготовки. С учетом приобретенного
комплекса механических свойств сплав Zr–2.5% Nb
после РК применим в качестве конструкционно-
го материала для изготовления медицинских им-
плантатов.

Работа выполнена в рамках государственного
задания ИМЕТ РАН № 075-00715-22-00 на 2022 г.
Исследование структуры выполнено на оборудо-
вании ЦКП “Материаловедение и металлургия”
при финансовой поддержке РФ в лице Минобр-
науки (№ 075-15-2021-696).
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