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На основе RP-модели нанокристалла с использованием парного межатомного потенциала взаимо-
действия Ми–Леннард-Джонса с единых позиций рассчитаны изменения как уравнения состоя-
ния, так и теплофизических свойств нанокристалла ниобия при уменьшении его размера. Расчеты
барических зависимостей теплофизических свойств выполнены вдоль изотерм 300 и 3000 K. Изуче-
на зависимость температуры плавления и ее производной по давлению при изменении размера и
формы нанокристалла ниобия.
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ВВЕДЕНИЕ

Ниобий широко используется в промышлен-
ности, технике, а также в атомной энергетике. Но
в литературе очень мало данных о барических за-
висимостях его теплофизических свойств. Иссле-
дования барических зависимостей свойств мак-
рокристалла Nb были проведены нами в работе
[1], где было показано хорошее согласие с имею-
щимися в литературе экспериментальными и тео-
ретическими данными. По барическим зависи-
мостям теплофизических свойств макрокристал-
ла Nb есть только одна теоретическая работа [2].
Барическая зависимость температуры плавления
макрокристалла представлена только в одной ра-
боте [3]. Для нанокристалла ниобия барические
зависимости теплофизических свойств и темпе-
ратуры плавления в литературе отсутствуют. По
этим причинам в данной работе проведено иссле-
дование эволюции барических зависимостей дан-
ных свойств при переходе от макро-, к нанокри-
сталлу ниобия. В частности, изучено изменение
уравнения состояния, барической зависимости
коэффициента теплового расширения, бариче-
ской зависимости модуля упругости и др. Также
представлены размерные зависимости указанных
свойств, полученные вдоль различных изотерм.

МЕТОДИКА РАСЧЕТА СВОЙСТВ
Предположим, что атомы взаимодействуют

посредством парного четырех параметрического
потенциала Ми–Леннард-Джонса, имеющего
следующий вид:

(1)

где D и ro – глубина и координата минимума по-
тенциала соответственно, b > a > 1 – численные
коэффициенты.

Для расчетов свойств макрокристалла мы ис-
пользуем метод, который был применен нами в
работе [1], а для изучения свойств нанокристалла
мы используем формализм RP-модели, который
изложен в работах [4, 5].

В рамках RP-модели нанокристалл со свобод-
ной поверхностью Гиббса имеет вид прямоуголь-
ного параллелепипеда с квадратным основанием,
ограненный гранями типа (100). Величина f =
Nps/Npo – это параметр формы, который опреде-
ляется отношением числа атомов на боковом реб-
ре Nps к числу атомов на ребре основания Npo. Для
стержневидной формы f > 1, для куба f = 1, для на-
нокристалла пластинчатой формы f < 1. Число
атомов в нанокристалле, равное: N =  из-

    ϕ = −    −     

o o( ) ,
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b ar rDr a b
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α3
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меняется в пределах: 23/α ≤ N ≤ ∞, где α = π/(6kp),
kp – коэффициент упаковки структуры.

В рамках RP-модели среднее значение первого
координационного числа kn(N, f) зависит от раз-
мера (N) и формы нанокристалла (f) согласно вы-
ражению:

(2) (2)

где kn(∞) = kn(N = ∞) – координационное число
для макрокристалла.

Функция формы: Zs(f) = (1 + 2f)/(3f2/3), дости-
гает минимума, равного единице, при f = 1, т.е.
при форме куба. Для пластинчатых (f < 1) или
стержневидных (f > 1) форм значение Zs(f) больше
единицы. Поэтому функция kn(f)* = kn(N, f)/kn(∞)
при любом значении N имеет максимум при f = 1,
т.е. для наиболее энергетически оптимальной –
кубической, формы прямоугольного параллеле-
пипеда. При этом структуру нанокристалла (ха-
рактеризующуюся коэффициентом упаковки kp)
полагаем неизменной: kp = const.

Используя функцию (2) в формализме из ра-
бот [4, 5], можно рассчитать, как уравнение со-
стояния, так и барические зависимости при лю-
бом размере и форме нанокристалла. Как было
показано ранее в работах Магомедова RP-модель
применима от Npo = 2, т.е. от N = 8 до N = ∞ [6].

РЕЗУЛЬТАТЫ РАСЧЕТОВ
Для расчетов был взят кристалл ниобия (с мас-

сой атома m(Nb) = 92.906 а. е. м.), который имеет
объемно-центрированную кубическую (ОЦК)
структуру: kn(∞) = 8, kp = 0.6802 и α = 0.76977. Для
расчета свойств нанокристалла ниобия были ис-
пользованы следующие параметры парного меж-
атомного потенциала Ми–Леннард-Джонса (1) [1]:

(3)

Параметры (3) были использованы нами при
расчете барических зависимостей свойств макро-
кристалла ниобия в [1]. Стоит отметить, что в ра-
боте [1] подробно обсуждены вопросы примене-

f f
  α= ∞ −  
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1 32
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 30 200 K, 2.3, 6.2.
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ния потенциала (1) для расчета барических зави-
симостей свойств макрокристалла ниобия. Также
в работе [1] проведено сравнение наших зависи-
мостей с теоретическими расчетами других авто-
ров и с экспериментальными данными. Результа-
ты [1] показали хорошее совпадение с экспери-
ментом для уравнения состояния и барических
зависимостей свойств макрокристалла Nb. Дан-
ные для базовых параметров макрокристалла при
нормальных условиях представлены в табл. 1.

В данной работе мы изучим эволюцию бариче-
ских зависимостей коэффициента теплового рас-
ширения, модуля сжатия, удельной поверхностной
энергии и температуры плавления при уменьшении
размера нанокристалла ниобия вдоль различных
изотерм.

Отметим, что в используемом нами формализ-
ме не учитываются ни вакансии, ни самодиффу-
зия атомов, ибо как показано в [7], их влияние
при сжатии кристалла становится пренебрежи-
тельно малым. Здесь так же, как и в [1, 4–7] не учи-
тывается вклад в термодинамические параметры
электронной подсистемы, ибо потенциал (1) опи-
сывает парное взаимодействие нейтральных ато-
мов. Как было показано в [8, 9], погрешности,
возникающие при расчете термодинамических
свойств металла вследствие исключения из рас-
смотрения электронной подсистемы, пренебре-
жимо малы.

Рассчитанные на основе потенциала (1) с пара-
метрами (3) две изотермические зависимости дав-
ления от нормированного объема (v/vo = (c/ro)3) для
ниобия показаны на рис. 1. Здесь c = (6kpv/π)1/3 –
расстояние между центрами ближайших атомов,
v = V/N – удельный объем, V и N – объем и число
атомов в нанокристалле, а vo = V0/NA – удельный
объем при V = V0, где NA – число Авогадро.

На рис. 1 две нижние линии – изотермы T =
= 300 K, две верхние линии – изотермы T = 3000 K.
Сплошные линии – расчеты для макрокристалла
Nb, пунктирные – для нанокристалла из N =
=  = 83 атомов (Npo = 4 и f = 1). На рис. 1 и
далее, температура в 3000 K была выбрана, при
проведении расчетов, для того, чтобы заметнее
выделить “контраст” с температурой в 300 K.
Уменьшение роста давления при переходе от
макро- к нанокристаллу указывает на уменьше-

α3
pofN

Таблица 1. Данные для базовых параметров макрокристалла Nb при н. у.

Свойство Рассчитанное значение [1] Литературные данные [1]

Молярный объем, V0, см3/моль 10.8 10.828

Температура Дебая, Θ, K 331.5 260–300
Модуль сжатия, BT, ГПа 145.1 144.2–174

Коэффициент теплового расширения, αp, 10–6 K–1 20.6 20.8–23.9
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ние модуля упругости с уменьшением размера.
На графике имеются точки пересечения изотерм
уравнения состояния макро- и нанокристаллов с
координатами:

В этих точках давление не зависит от размера
(N) при данной температуре и форме нанокри-
сталла.

На рис. 2 приведено сравнение барических за-
висимостей коэффициента объемного теплового
расширения: αp(P) = (1/v)(∂v/∂T)P, для макро- и
нано-кристалла ниобия при N = 83 и f = 1.
Сплошные линии – расчеты для макрокристалла
вдоль изотерм 300 и 3000 K, штриховые линии –
расчеты для нанокристалла при N = 83 и f = 1
вдоль изотерм 300 и 3000 K.

( )= = =o0.84 ГПа, 1.001, 300 K;A A
P Tv v

( )= = =o9.25 ГПа, 1.001, 3000 K.B B
P Tv v

Видно, что при данном Р зависимости для на-
нокристалла лежат выше, чем для макрокристал-
ла, что обусловлено вкладом поверхности, где
атомы колеблются с большей амплитудой.

На рис. 3 показаны изоморфно (f = 1) изобари-
ческие (P = 0) размерные зависимости коэффици-
ента объемного теплового расширения αp(lg(N))
для трех изотерм 100, 300 и 3000 K. Квадраты,
окружности и треугольники – изотермы 100, 300 и
3000 K соответственно. Видно, что с уменьшением
размера увеличивается значение αp, а с увеличени-
ем температуры усиливается зависимость функции
αp от размера (т.е. от N).

На рис. 4. приведено сравнение барических за-
висимостей производной (∂αp/∂P)T для макро- и
нанокристалла ниобия при N = 83 и f = 1. Сплош-
ная и пунктирная линии – расчеты для макро-
кристалла вдоль изотерм 300 и 3000 K, треуголь-
ники и квадраты – расчеты для нанокристалла

Рис. 1. Уравнение состояния для макро- и нанокри-
сталлов ниобия.
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Рис. 2. Барические зависимости коэффициента объ-
емного теплового расширения αp(P) для макро- и на-
нокристаллов Nb.
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Рис. 3. Изоморфно изобарические размерные зависи-
мости коэффициента объемного теплового расшире-
ния для трех изотерм 100, 300 и 3000 K.
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при N = 83 и f = 1 вдоль изотерм 300 и 3000 K. Вид-
но, что зависимости (∂αp/∂P)T от P для нанокри-

сталла лежат ниже, чем для макрокристалла.

Сравнение изоморфно (f = 1) изотермиче-
ских барических зависимостей модуля сжатия
BT = –v(∂P/∂v)T, для макро- и нанокристалла ни-

обия при N = 83 и f = 1 показано на рис. 5. Линии 1
и 2 – расчеты для макрокристалла вдоль изотерм
300 и 3000 K, линии 3 и 4 – расчеты для нанокри-
сталла при N = 83 и f = 1 вдоль изотерм 300 и 3000 K.
Видно, что величина BT для нанокристалла всегда

меньше, чем для макрокристалла при той же тем-
пературе.

На рис. 6 представлены изоморфно (f = 1) изо-
барические (P = 0) размерные зависимости моду-
ля упругости ниобия вдоль трех изотерм. Квадра-
ты, окружности и треугольники – изотермы 100,
300 и 3000 K, соответственно. Видно, что с умень-
шением размера происходит уменьшение значе-
ния BT.

Барические зависимости производной модуля
упругости (∂BT/∂P)T для макро- и нанокристалла

ниобия при N = 83 и f = 1 приведены на рис. 7.
Сплошная и штриховая линии – расчеты для
макрокристалла вдоль изотерм 300 и 3000 K, ли-
нии с окружностями и квадратами – расчеты для
нанокристалла при N = 83 и f = 1 вдоль изотерм
300 и 3000 K. Видно, что на зависимости есть точ-
ки с координатами:

где (∂BT/∂P)T не зависит от N для данной темпера-
туры.

Имеются также точки с координатами:

где (∂BT/∂P)T не зависит от температуры при дан-
ном N.

На рис. 8. показана зависимость произведения
модуля упругости на коэффициент теплового
расширения: BTαp(Р) = (∂P/∂T)v, для макро- и на-

но-кристалла Nb. Линии 1 и 2 – расчеты для мак-
рокристалла вдоль изотерм 300 и 3000 K, линии 3
и 4 – расчеты для нанокристалла при N = 83 и f = 1
вдоль изотерм 300 и 3000 K. Видно, что на зависи-
мости есть точки, где произведение BTαp не зави-

сит от N для данной температуры:
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для T = 300 K:

для T = 3000 K:

Также есть точки, где произведение BTαp не за-

висит от температуры при данном N:

На рис. 9 представлены барические зависимо-
сти для σ – удельной (на единицу площади) по-
верхностной энергии грани (100) для макро- и на-
но-кристалла Nb. Линии 1 и 2 – расчеты для мак-
рокристалла вдоль изотерм 300 и 3000 K, линии 3
и 4 – расчеты для нанокристалла при N = 83 и f = 1
вдоль изотерм 300 и 3000 K. На изотерме T = 300 K
присутствуют две характерные P-точки, на суще-
ствование которых было указано в [10] на приме-
ре железа. В P-точках значение σ(P) не зависит от
N при заданном значении T. Для ниобия коорди-
наты P-точек следующие:

Для изотермы T = 3000 K P-точки отсутствуют.

На рис. 10 показаны изоморфно (f = 1) изоба-
рические (P = 0) размерные зависимости σ(lg(N))
ниобия вдоль трех изотерм. Квадраты, окружно-
сти и треугольники – изотермы 100, 300 и 3000 K
соответственно. Видно, что с уменьшением раз-
мера происходит уменьшение значения σ. Также
видно, что с увеличением температуры зависи-
мость σ от размера (т.е. от N) усиливается.

Барическую зависимость температуры плавле-
ния Tm(P) вычисляли по методу, основанному на

критерии Линдеманна, который представлен в
работе [1]. На рис. 11 представлены зависимости
Tm(P) для макро и нанокристаллов Nb с различ-

ным количеством атомов. Сплошная линия –
расчеты для макрокристалла, линия с окружно-
стями – нанокристалл c N = 1300 атомов (Npo = 10

и f = 1), штриховая линия – с N = 83 атома (Npo = 4

и f = 1). Видно, что с увеличением числа атомов в
нанокристалле происходит возрастание Tm(P).

Производные Tm(P) по давлению:  =

= ∂Tm(P)/∂P, для макро- и нанокристаллов Nb с

различным количеством атомов показаны на
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рис. 12. Сплошная линия – расчет для макрокри-
сталла, линия с окружностями – нанокристалл с
N = 1300 атомов (Npo = 10 и f = 1), штриховая ли-

ния – с N = 83 атома (Npo = 4 и f = 1). Видно, что

барические зависимости функции  пересе-

каются в точке: Px = 4.3 ГПа,  = 61 K/ГПа.

Очевидно, что при давлениях P < Px с ростом раз-

мера будет происходить уменьшение  а при

P > Px – увеличение  что показано на рис. 13.

ВЫВОДЫ

Впервые изучена размерная зависимость как
уравнения состояния, так и барических зависи-
мостей следующих свойств ниобия: изотермиче-
ский модуль упругости, коэффициент теплового
расширения, удельная поверхностная энергия и
температура плавления. Также изучены произ-
водные этих функций по давлению.

Показано, что при уменьшении размера значе-
ния αp увеличиваются, а BT, и Tm уменьшаются

вдоль изобары. Для σ наблюдается более сложный
ход зависимости, но при давлениях P > 50 ГПа тен-
денция к уменьшению значения σ с уменьшени-
ем размера сохраняется для изотермы 300 K. Для
изотермы 3000 K значения σ уменьшаются с изо-
морфным уменьшением размера вдоль изобары.

Впервые изучена размерная зависимость про-

изводной  вдоль двух изобар P = 0 и 10 ГПа.

Функции  для макро- и нанокристаллов пере-

секаются в точке Px = 4.3 ГПа,  = 61 K/ГПа.

Это указывает на то, что в этой точке величина

 от размера не зависит.

Автор выражает благодарность М.Н. Магомедо-
ву, Э.Н. Ахмедову, Е.М. Зобову и Н.Ш. Газановой
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РФФИ в рамках научного проекта № 18-29-
11013_мк.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ

1. Крамынин С.П., Ахмедов Э.Н. Изменение теплофи-

зических свойств и температуры плавления нио-

бия с ростом давления // ФММ. 2019. Т. 120. № 11.

С. 1123–1128. 

https://doi.org/10.1134/S0015323019110093

2. Дорогокупец П.И., Соколова Т.С., Данилов Б.С., Ли-
тасов К.Д. Почти абсолютные уравнения состоя-

ния алмаза, Ag, Al, Au, Cu, Mo, Nb, Pt, Ta, W для

квазигидростатических условий // Геодинамика и

тектонофизика. 2012. Т. 3. № 2. С. 129–166. 

https://doi.org/10.5800/GT-2012-3-2-0067

3. Fellinger M.R., Park H., Wilkins J.W. Force-matched

embedded-atom method potential for niobium //

m )' (T P

m )' ( xT P

m )' ( ,T P

m )' ( ,T P

m )' (T P

m )' (T P

m )' ( xT P

m )' (T P

Рис. 11. Барические зависимости Tm(P) для макро-
кристалла и нанокристаллов Nb.

2400

2800

3200

2000
0 105

Macro

N = 1300, f = 1

N = 83, f = 1

P, ГПа

T
m

, 
K

Рис. 12. Производные Tm(P) по давлению для макро-
и нанокристаллов Nb.

60

62

66

64

58

56
0 1042 6 8

Macro

N = 1300

N = 83

P, ГПа

d
T

m
/
d

P
, 

K
/
Г

П
а

Рис. 13. Размерные зависимости  для двух изо-

бар: P = 0 и 10 ГПа.

54

70

68

66

56

3 6 9

P = 0 ГПа

P = 10 ГПа

lg (N)

d
T

m
/
d

P
, 

K
/
Г

П
а

m )' (T N



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 2  2022

ИЗМЕНЕНИЕ БАРИЧЕСКИХ ЗАВИСИМОСТЕЙ ТЕПЛОФИЗИЧЕСКИХ СВОЙСТВ 125

Physical Review B. 2010. V. 81. № 14. P. 144119-1–

144119-15. 

https://doi.org/10.1103/PhysRevB.81.144119

4. Магомедов М.Н. Зависимость упругих свойств от

размера и формы нанокристаллов алмаза, кремния

и германия // Журн. технич. физики. 2014. Т. 84.

№ 11. С. 80–90. 

https://doi.org/10.1134/S106378421411019X

5. Магомедов М.Н. Изменение термодинамических

свойств при изохорическом и изобарическом

уменьшении размера нанокристалла кремния //

ФТТ. 2019. Т. 61. № 4. С. 757–764. 

https://doi.org/10.21883/FTТ.2019.04.47426.267

6. Магомедов М.Н. О статистической термодинамике

“безопорного” нанокристалла: Кремний // Кри-

сталлография. 2017. Т. 62. № 3. С. 487–504. 

https://doi.org/10.1134/S1063774517030142

7. Магомедов М.Н. О самодиффузии в железе при

сильном сжатии кристалла // ФММ. 2013. Т. 114.

№. 3. С. 227–227. 

https://doi.org/10.1134/S0031918X13030113

8. Магомедов М.Н. Изменение теплофизических

свойств ОЦК-железа при изотермическом сжатии //

Журн. технич. физики. 2015. Т. 85. № 11. С. 48–54. 

https://doi.org/10.1134/S1063784215110195

9. Huang X., Li F., Zhou Q., Meng Y., Litasov K.D., Wang X.,
Liu B., Cui T. Thermal equation of state of Molybde-

num determined from in situ synchrotron X-ray dif-

fraction with laser-heated diamond anvil cells // Scien-

tific reports. 2016. V. 6. P. 19923. 

https://doi.org/10.1038/srep19923

10. Магомедов М.Н. Уравнение состояния нанокристал-

ла с вакансиями // Поверхность. Рентген., синхротр.,

и нейтрон. исслед. 2018. № 2. С. 103–116. 

https://doi.org/10.7868/S0207352818020178



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2022, том 123, № 2, с. 126–150

126

ВЗАИМОСВЯЗЬ ЗАРЯДОВОЙ И ВИХРЕВОЙ ПОДСИСТЕМ
В АНИЗОТРОПНОМ ЭЛЕКТРОННО-ЛЕГИРОВАННОМ 

СВЕРХПРОВОДНИКЕ Nd2 – xCexCuO4

© 2022 г.   А. С. Клепиковаа, О. Е. Петуховаа, М. Р. Попова, *,
Н. Г. Шелушининаа, Т. Б. Чариковаа

а Институт физики металлов УрО РАН, ул. С. Ковалевской, 18, Екатеринбург, 620990 Россия
*e-mail: popov_mr@imp.uran.ru

Поступила в редакцию 28.06.2021 г.
После доработки 12.10.2021 г.

Принята к публикации 18.10.2021 г.

Представлены результаты исследования температурных и полевых зависимостей тензора сопротив-
ления электронно-легированного сверхпроводника Nd2 – xCexCuO4 (0.12 ≤ x ≤ 0.20) в проводящих
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успешно интерпретируются в рамках концепции квазидвумерности изучаемых систем с высокой
металлической проводимостью в проводящих плоскостях CuO2 (dρab/dT > 0) и неметаллической
температурной зависимостью проводимости в направлении оси c (dρc/dT < 0) из-за некогерентного
туннелирования и термической активации через барьеры между проводящими слоями CuO2. Осо-
бенности поведения магнитосопротивления ρxx(B) и сопротивления Холла ρxy(B) в смешанном (ре-
зистивном) состоянии связаны с динамикой поперечного движения вихрей Абрикосова и Джозеф-
сона в режиме потока в скрещенных электрическом и магнитном полях.
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ВВЕДЕНИЕ

Сверхпроводимость – одно из самых интерес-
ных и загадочных явлений в физике твердого те-
ла. Открытие в 1986 г. высокотемпературной
сверхпроводимости (ВТСП) [1] послужило силь-
ным толчком для развития научной деятельности
как в области исследований сверхпроводимости,
так и для развития физики твердого тела в целом.
Были предложены новые и усовершенствованы
существующие модели, на основании которых
пытались объяснить механизмы возникновения
высокотемпературной сверхпроводимости. В ре-
зультате интенсивных исследований удалось объ-
яснить многие эффекты и свойства ВТСП-соеди-
нений, однако общая теория сверхпроводимости
пока не разработана. Это, прежде всего, связано с
тем, что недостаточно выяснена физическая кар-
тина нормального и смешанного состояний
сверхпроводников. Также нет четкого понимания
процессов переноса заряда в проводящих плоско-
стях CuO2 и, тем более, поперек этих плоскостей,
в с-направлении соединений. Ясное понимание
физических свойств как нормального, так и сме-
шанного состояний является важнейшей состав-

ляющей выяснения природы высокотемператур-
ной сверхпроводимости.

В последние годы резко возрос интерес к изуче-
нию транспортных свойств купратов n-типа [2–8], в
том числе исследования пленок Nd2 – xCexCuO4 с
разной ориентацией [4, 5] и ультратонких кри-
сталлических пленок Nd2 – xCexCuO4 ± δ [6–8].

В семействе сверхпроводников соединение
Nd2 – xCexCuO4 ± δ обладает многими уникальны-
ми свойствами, которые делают его удобным
объектом для исследования [9, 10]. Это купрат-
ный сверхпроводник с электронным типом
проводимости. Электронное легирование генериру-
ется путем замены ионов Nd3+ в исходном соедине-
нии Nd2CuO4 на Ce4+ с образованием несверхпрово-
дящего антиферромагнетика Nd2 – xCexCuO4 + δ. До-
полнительный отжиг в бескислородной атмосфере
приводит к подавлению статического антиферро-
магнитного (АФ) порядка и появлению сверхпро-
водимости (СП). Соединение Nd2 – xCexCuO4 имеет
только одну плоскость CuO2 на элементарную
ячейку, не имеет медных цепочек, апексные атомы
кислорода между соседними проводящими плоско-
стями отсутствуют в соединениях Nd2 – xCexCuO4 с

УДК 537.311.1:538.945
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оптимальным отжигом. Соединение Nd2 – xCexCuO4
характеризуется способностью обратимо погло-
щать и выделять кислород, его свойства сильно
чувствительны к содержанию кислорода. Связь
между купратными плоскостями достаточно сла-
ба, вследствие чего отчетливо наблюдается боль-
шая анизотропия проводимости, прямо указыва-
ющая на квазидвумерный характер электронных
свойств [9].

В связи с этим Nd2 – xCexCuO4 обладает ярко
выраженными двумерными свойствами. Многие
из его физических свойств показывают обычное
металлическое поведение в противоположность
остальным купратам.

Исходное соединение Nd2CuO4 является ди-
электриком. Уже в первой работе Токура, Токаги
и Учида [11] было показано, что сверхпроводи-
мость в этом соединении появляется только у
твердых растворов на его основе как, например,
Nd2 – xCexCuO4 – δ (0 ≤ x ≤ 0.2) при дополнительном
отжиге в бескислородной атмосфере. С ростом со-
держания церия Сe4+ происходит увеличение числа
электронов и уменьшение удельного сопротивле-
ния. К настоящему времени установлено [12–14],
что после синтеза “as grown” монокристаллы
Nd2 – xCexCuO4 + δ содержат избыток кислород-
ных атомов (δ > 0), которые располагаются в
апексных положениях кристаллической решетки.
Отжиг в бескислородной атмосфере соединения
Nd2 – xCexCuO4 + δ при неоптимальных условиях не
полностью удаляет избыточный кислород (δ > 0),
однако переход в сверхпроводящее состояние на-
блюдается, хоть и не при максимальных температу-
рах для данного соединения. Оптимальный отжиг в
бескислородной атмосфере приводит к практиче-
ски полному удалению избыточного кислорода из
апексных положений (δ ~ 0), что приводит к пере-
ходу в сверхпроводящее состояние с максимальной
температурой для каждого состава по церию и к об-
разованию слоистой структуры с наиболее “изоли-
рованными” проводящими плоскостями CuO2. И
чем более “изолированными” оказываются прово-
дящие слои CuO2, тем отчетливее проявляются дву-
мерные свойства. Уменьшение содержания кисло-

рода, в основном, влияет на беспорядок в системе
(амплитуду хаотического примесного потенциала),
трансформацию температурных зависимостей
сопротивления и переходу диэлектрик–металл.

Стоит отметить тот факт, что при изменении
уровня легирования в данном соединении проис-
ходит трансформация поверхности Ферми: в на-
ших работах было экспериментально обнаружено,
что с ростом легирования церием изменяется со-
отношение концентраций электронов и дырок – в
недолегированной и оптимально-легированной
областях соединения основным типом носителей
заряда являются электроны, а в перелегирован-
ной – дырки (см. табл. 1).

Наряду с результатами исследования процес-
сов переноса носителей заряда [15], результаты
ARPES-спектроскопии [16, 17] и модельные расче-
ты зонной структуры соединения Nd2 – xCexCuO4
[18] однозначно указывают на существование двух
типов носителей заряда (электронов и дырок) в но-
минально электронно-легированном соединении в
области концентраций легирующей примеси Ce4+

от x = 0.13 до x = 0.17.
В нашей работе мы представляем результаты

исследований температурных и магнитополевых
зависимостей тензора элетросопротивления и
эффекта Холла соединения Nd2 – xCexCuO4 с оп-
тимальным отжигом и их интерпретация в рамках
существующих моделей.

1. СТРУКТУРА Nd2 – xCexCuO4 + δ:
ОБРАЗЦЫ И МЕТОДИКА

Соединение Nd2 – xCexCuO4 + δ – сверхпровод-
ник с электронным типом проводимости, кото-
рый имеет объемноцентрированную кристалли-
ческую решетку и соответствует тетрагональной
Т'-фазе. Ионы кислорода из вершинных положе-
ний сдвинуты в узлы на гранях тетрагональной
ячейки, таким образом, структуру соединения
схематически можно представить в виде набора
проводящих плоскостей CuO2, разделенных непро-
водящими буферными Nd(Ce)O-слоями (рис. 1).

Таблица 1. Экспериментальные параметры концентраций и подвижностей электронов и дырок соединения
Nd2 – xCexCuO4, (n = 6.9 × 1020 см–3 > p = 1.04 × 1020 см–3 для x = 0.14 и n = 6.3 × 1021 см–3 > p = 5.2 × 1021 см–3

для x = 0.15), в перелегированной – дырки (n = 1.7 × 1021 см–3 < p = 6.7 × 1021 см–3 для x = 0.17 и n = 1.6 ×
× 1019 см–3  p = 1.2 × 1021 см–3 для x = 0.18) [11]

x n, cм–3 p, cм–3 μn, cм2/B c μp, cм2/B c

0.14 6.9 × 1020 1.04 × 1020 10 20

0.15 6.3 × 1021 5.2 × 1021 13 10

0.17 1.7 × 1021 6.7 × 1021 60 30

0.18 1.6 × 1019 1.2 × 1021 100 90

!
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Методом импульсного лазерного осаждения
[19], [15] были синтезированы эпитаксиальные
пленки Nd2 – xCexCuO4 + δ/SrTiO3 с x = 0.12, 0.17. 0.20
I-го и II-го типов и с x = 0.135, 0.145 и 0.15 (недоле-
гированная и оптимально легированная области
фазовой диаграммы соединения Nd2 – xCexCuO4 + δ)
трех типов (I, II, III) (рис. 1).

В процессе импульсного лазерного осаждения
был использован эксимерный лазер KrF с длиной
волны 248 нм, с энергией 80 мДж/имп и плотно-
стью энергии на поверхности мишени 1.5 Дж/см2.
Длительность импульса составляла 15 нс, частота
следования импульсов от 5 до 20 Гц. Далее син-
тезированные пленки были подвергнуты термо-
обработке (отжигу) при различных условиях для
получения образцов с разным содержанием кис-
лорода. Для измерений были отобраны пленки
Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с оптимальным отжигом –
это подразумевает образцы с максимальным зна-
чением температуры сверхпроводящего перехода

(СП) для данного содержания церия (x). Условия
оптимального отжига были следующие:

– для состава x = 0.15 (  = 23.5 K, Tc = 22 K
(ρ ≅ 0)) – t = 60 мин, T = 780°C, p = 10–5 мм. рт. ст.;

– для состава x = 0.145 (  = 15.7 K, Tc = 10.7 K
(ρ ≅ 0)) – t = 60 мин, T = 600°C, p = 10–5 мм. рт. ст.;

– для состава x = 0.135 (  = 13.7 K, Tc = 9.6 K
(ρ ≅ 0)) – t = 60 мин, T = 600°C, p = 10–5 мм. рт. ст.

для состава x = 0.12 (Tc отсутствует) – t = 60 мин,
T = 780°C, p = 10–5 мм. рт. ст.;

– для состава x = 0.17 (  = 12.2 K, Tc = 9.8 K
(ρ ≅ 0)) – t = 60 мин, T = 780°C, p = 10–5 мм. рт. ст.;

– для состава x = 0.20 (  = 15.4 K, Tc = 5.3 K
(ρ ≅ 0)) – t = 60 мин, T = 780°C, p = 10–5 мм. рт. ст.

Толщина пленок, измеренная интерференци-
онным микроскопом МИИ-11, составляла: d =
= 140–520 нм.

Монокристаллические пленки, полученные
методом импульсного лазерного осаждения на
подложку монокристалла SrTiO3, были исследо-
ваны на рентгеновском дифрактометре ДРОН-4 в
центре коллективного пользования ИФМ УрО
РАН. Из-за близости структур рефлексы двух фаз
Nd2 – xCexCuO4 и SrTiO3 на рентгенограмме близ-
ки по угловому положению (рис. 2). Для уточне-
ния результатов образец помещали в юстировоч-
ную головку таким образом, что плоскость пленки
была перпендикулярна падающему пучку рентге-
новских лучей, юстировку проводили с использо-
ванием отражения от монокристаллической под-
ложки SrTiO3. Используя полученные нами раньше
значения параметров решетки, было определено,
что на рентгенограмме образца с оптимальным ле-
гированием Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 видны лишь
рефлексы плоскостей решетки Nd2 – xCexCuO4 ти-

onset
cT

onset
cT

onset
cT

onset
cT

onset
cT

Рис. 1. Схема образцов – эпитаксиальных пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3: (а) ориентация пленки (001) – c-ось решет-
ки Nd2 – xCexCuO4 перпендикулярна плоскости подложки SrTiO3 – тип I; (б) ориентация пленки ( ) – ось с решетки
Nd2 – xCexCuO4 направлена вдоль длинной стороны подложки SrTiO3 – тип II; (в) ориентация пленки ( ) – ось с
решетки Nd2 – xCexCuO4 направлена вдоль короткой стороны подложки SrTiO3 – тип III. Серебряные электрические
контакты –1–6. Стрелками указаны направления оси c, внешнего магнитного поля (B) и электрического тока (j).
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Рис. 2. Рентгенограмма образцов Nd2 – xCexCuO4 + δ
(верхние штрихи) и SrTiO3 (нижние штрихи).
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па (00l). Дальнейшая юстировка образца позво-
лила получить рефлексы (004) и (006) (рис. 3a).

Методом профильного анализа с помощью про-
граммы FulProf была проведена оценка параметра c
элементарной ячейки соединения Nd1.85Ce0.15CuO4 с
оптимальным легированием (x = 0.15) и оптималь-
ным отжигом (δ → 0): c = 12.102 Å.

Рентгенограммы образцов, ось с которых ле-
жит в плоскости пленки, представлены на
рис. 3б. Было установлено, что плоскость образ-
ца (00l) действительно лежит в плоскости под-
ложки, т.е. в плоскости, перпендикулярной па-
дающему пучку рентгеновских лучей, лежат ре-
флексы типа (h00). Параметр решетки составил
(a = b = 3.92 Å) для оптимально отожженной
пленки Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с x = 0.15.

2. АНИЗОТРОПИЯ ПЛОТНОСТИ 
КРИТИЧЕСКОГО ТОКА

Для широкого применения сверхпроводников
(СП) требуется получение более высоких значе-
ний критических параметров – плотности крити-
ческого тока и критической температуры перехо-
да в сверхпроводящее состояние. Критическая
плотность тока является одним из основных па-
раметров сверхпроводников, определяющих воз-
можности их практического использования. Вме-
сте с тем изучение процессов переноса тока пред-
ставляет интерес не только с технической, но и с
физической точки зрения, так как многие связан-
ные с этим явления имеют глубокую физическую
природу и позволяют получить дополнительную
информацию о некоторых параметрах сверхпро-
водящего состояния. Критический ток в СП II
рода, к которым относятся и высокотемператур-
ные сверхпроводники, является следствием взаи-
модействия вихрей Абрикосова и Джозефсона с
неоднородностями СП.

Для определения критического тока использу-
ют преимущественно два метода – магнитные из-
мерения и транспортные. В первом случае метод
измерения критического тока по кривой намаг-
ничивания основан на модели Бина [20]. Обычно
для этого вычисляют разность ∆М(Н) = М↑ – М↓,
возникающую при измерении в нарастающем и
спадающем магнитном поле, параллельном плос-
кости пленки образца толщиной d. Критический
ток равен

(1)

Второй способ определения критического то-
ка – транспортный. Через образец пропускают
транспортный ток и измеряют возникающее на-
пряжение. Плотность критического тока получа-
ется делением критического тока на наименьшее
поперечное сечение образца. Этот способ изме-
рения наиболее простой и доступный.

Для измерения критических токов в сверхпро-
водящих пленках была разработана и изготовлена
установка, основанная на импульсном методе
[21]. Длительность импульса тока, пропускаемого
через образец, составляла 150 мкс. Величину тока
определяют величиной напряжения на конденса-
торах, входящих в установку. В зависимости от
величины тока образец либо переходил из сверх-
проводящего состояния в нормальное, либо оста-
вался в сверхпроводящем состоянии. При пере-
ходе в нормальное состояние на зондовых кон-
тактах образца появлялось напряжение отклика.
Измерение критического тока на монокристал-
лических пленках Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 произ-
водили при температуре жидкого гелия 

На рис. 4 представлены вольтамперные харак-
теристики оптимально отожженных пленок
Nd2 ‒ xCexCuO4/SrTiO3 с  ( ) с раз-
личной ориентацией c-оси относительно под-
ложки.

Δ=c 2 .Mj
d

= 4.2 K.T

= 0.15x =c 23KT

Рис. 3. Фрагменты XRD данных пленок: (a) ось c перпендикулярна монокристаллической подложке SrTiO3; (б) ось c,
параллельной оси c, монокристаллической подложки SrTiO3.
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В эпитаксиальных пленках Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3
с ориентацией (001) величина критического тока
составила  плотность критического тока

 В пленке Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с
ориентацией (110) величина критического тока

 плотность критического тока данного

образца  Таким образом, анизотро-
пия плотности критического тока составила

При наличии в сверхпроводнике транспортно-
го тока на вихри действует сила Лоренца. Если бы
сверхпроводник был однороден и бездефектен, то
при любой, сколь угодно малой силе Лоренца,
вихри бы начали свое движение в направлении
этой силы. В сверхпроводнике второго рода суще-
ствуют разные виды микроскопических дефектов,
на которых могут закрепляться вихри. Отличитель-
ной чертой высокотемпературных сверхпроводни-
ков и, в особенности, Nd2 – xCexCuO4, является
слоистая структура этих соединений. Проводя-
щие плоскости  разделяются непроводящими
буферными -слоями, и вихри могут за-
держиваться в этих слоях. Следовательно, требует-
ся конечный ток для отрыва вихрей от дефектов.

В нашем эксперименте ток распространялся
одинаково – вдоль пленки. Сами же пленки были
ориентированы по-разному: CuO2-слои при ори-
ентации (001) расположены параллельно плоско-
сти подложки, а при ориентации (110) – перпен-
дикулярно. Вихри, образующиеся при протека-
нии тока на поверхности пленки, в первом случае
должны преодолеть буферные слои, которые яв-
ляются барьерами при их движении. Поэтому
плотность критического тока, необходимая для
срыва и распространения вихрей в объеме образ-
ца, существенно (на три порядка) больше плотно-

≈c 0.1 A,I

≈ 5 2
c 10 .A cмabj

−≈ 4
c 10 A,I

≈ 2
c 40 .A cмcj

≈ × 3
c c 1 .3 0ab cj j

2CuO
( )Nd Ce O

сти критического тока для пленок с ориентацией
(110). В этом случае вихри движутся по проводя-
щим CuO2-слоям, где центров пиннинга значи-
тельно меньше.

3. АНИЗОТРОПИЯ ТЕНЗОРА 
СОПРОТИВЛЕНИЯ

(ТЕМПЕРАТУРНЫЕ ЗАВИСИМОСТИ)

Температурные и полевые зависимости
удельного сопротивления ρxx и сопротивления
Холла ρxy для всех исследованных типов пленок
Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 были проведены на уста-
новке Quantum Design PPMS 9 и в соленоиде “Ox-
ford Instruments” (ЦКП “Испытательный центр
нанотехнологий и перспективных материалов”
ИФМ УрО РАН). Электрическое поле было при-
ложено параллельно плоскости подложки SrTiO3.
Внешнее магнитное поле B было направлено пер-
пендикулярно плоскости подложки SrTiO3. В за-
висимости от типа измеряемых образцов мы по-
лучили возможность измерить температурные и
полевые зависимости сопротивления в проводя-
щих плоскостях CuO2 и между плоскостями (вдоль
оси c) в скрещенных электрическом и магнитном
полях.

Проблема анизотропии удельного сопротивле-
ния в нормальном состоянии систем оксидов меди
давно привлекает внимание исследователей. Со-
противление в разных направлениях отличается не
только величиной, но и характером температурной
зависимости. Изучение металлического поведения
(dρab/dT > 0) в проводящих (ab) плоскостях и неме-
таллического поведения (dρc/dT < 0) в c-направле-
нии являются ключевым моментом в теоретиче-
ском и экспериментальном анализе системы но-
сителей зарядов купратных ВТСП [22, 23].

Неметаллическую проводимость вдоль оси c в
сочетании с металлической проводимостью в плос-
кости ab неоднократно наблюдали в недолегиро-
ванных и оптимально легированных дырочных
[24] и электронно-легированных [25] ВТСП, что
является экспериментальным свидетельством ква-
зидвумерности оксидных систем.

В объемных монокристаллах Nd2 – xCexCuO4 на-
блюдается очень сильная анизотропия электросо-
противления  [26, 27], однако неметал-
лическая температурная зависимость  наблю-
дается довольно редко. Это, по-видимому, связано
с особой чувствительностью транспортных свойств
системы Nd к содержанию нестехиометрического
кислорода и трудностями в достижении опти-
мального режима отжига массивных образцов. С
другой стороны, монокристаллические пленки
Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 (толщиной до 500 нм) хо-
рошо подходят для различных процедур отжига.

ρ ρ 4~ 10c ab

( )ρc T

Рис. 4. Вольтамперные характеристики монокристал-
лических пленок  с различ-
ной ориентацией -оси: а – (110), б – (001).
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3.1. Температурные зависимости 
удельного сопротивления 

в проводящих плоскостях CuO2 и вдоль оси c

Проведены измерения температурных зависимо-
стей эффекта Холла сверхпроводника Nd2 – xCexCuO4
(0.12 ≤ x ≤ 0.20) в направлении, перпендикуляр-
ном и параллельном плоскостям CuO2 при магнит-
ном поле В = 1 Тл, которое меньше верхнего крити-
ческого поля в данных соединениях [28] (рис. 5).

Наблюдается металлическая проводимость в
нормальном состоянии в ab плоскости с проявле-
нием эффектов слабой 2D-локализации при

 в образце с x = 0.135. Удельное сопро-

тивление  в направлении оси c, поперек прово-
дящих плоскостей CuO2, является большим по

сравнению с сопротивлением  в проводящих
плоскостях и имеет неметаллическую темпера-
турную зависимость  в исследованных
образцах.

Обнаружена сильная анизотропия проводя-
щих свойств с ярко выраженной проводимостью
полупроводникового типа вдоль оси c для x =
= 0.12–0.17: межслоевое сопротивление увеличи-
вается с понижением температуры, достигая значе-
ний  для недодопирован-
ных образцов,  для оптималь-
но легированных образцов и  для
x = 0.17. Что касается передопированного образца с
x = 0.20, то его удельное сопротивление практиче-
ски не изменяется в интервале  а за-
тем наблюдается монотонный рост  (метал-
лическое поведение) вплоть до 300 K.

В наших предыдущих работах мы установили
[29], что температурная зависимость удельного
сопротивления ρ(0, T) в отсутствие магнитного
поля в нормальном состоянии вызвана элек-
трон-электронным рассеянием и имеет хорошее
соответствие логарифмически модифицирован-
ному закону Т 2. Сопротивление вдоль оси с, попе-
рек проводящих слоев CuO2, является существен-
но большим по отношению к сопротивлению в
плоскостях CuO2 ρab и имеет неметаллическую
температурную зависимость для всех исследован-
ных пленок.

В нормальном состоянии наблюдается ме-
таллический тип проводимости в плоскости ab
с доминирующей квадратичной температурной
зависимостью  при  для всех
образцов вплоть до комнатной температуры.
Проявление эффектов слабой 2D-локализации с

 имеет место при T < 50 K для x = 0.145
и при T < 70 K для x = 0.135.

≤ 70 KT

ρc
xx

ρab
xx

ρ < 0cd dT

( ) ( )ρ ρ ≈ −  300 K 5 12.5c c

( ) ( )ρ ≈ −ρ 300 K 3 4c  c

( )ρ ρ ≈  300 K 1.7c c

<c 50 K,T T &

( )ρc T

( )ρ T ( )> −25 70 KT

( )ρ ~ lnT T

Сопротивление в плоскости CuO2 описывает-
ся стандартной формулой [30, 31]:

(2)

где n – концентрация и τ – время релаксации но-
сителей. Представим полную вероятность рассея-

ния (в единицу времени) в виде  где

 описывает вероятность упругого рассеяния
на примесях,  – время неупругого рассея-
ния, отвечающее за температурную зависимость
удельного сопротивления в плоскости. Тогда

(3)

где  – остаточное сопротивление и

 = 

ρ =
τ

  2 , ab
m

ne

= +
τ τ τ0 in

1 1 1 ,

τ01
( )τin  T

( ) ( ) ( )ρ = ρ + Δρ     0 ,ab ab abT T

( )ρ =
τ

  2
0

0  ab
m

ne

( )Δρ  ab T
( )τ2

in

.m
ne T

Рис. 5. Температурные зависимости удельного сопро-
тивления для пленок Nd2 – xCexCuO4 + δ (0.12 ≤ x ≤ 0.2)
при В = 1 Тл с ориентацией оси с 001 (a) и  (б),
нижние графики в относительных единицах.
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В статье Контани и др. [32] авторы дают объ-
яснение квадратичным температурным зависи-
мостям удельного состояния в плоскости CuO2 в
нормальном состоянии  для NdCeCuO в
недодопированной области с точки зрения фер-
ми-жидкости, близкой к антиферромагнитной.
Типичные теории спиновой флуктуации [33]
(и ссылки в ней) дают  и, таким образом,
могут воспроизводить экспериментальные ре-
зультаты.

С другой стороны, Сенг и др. [34] сделали вы-
вод, что квадратичная температурная зависи-
мость удельного сопротивления в нулевом поле

 в нормальном состоянии Nd1.85Ce0.15CuO4 – δ,
наблюдаемая ими, вызвана электрон-электронным
рассеянием в двумерном металле, т.е. 

Для электрон-электронного рассеяния в трех-
мерном 3D-металле должна иметь место квадра-
тичная зависимость сопротивления в нулевом по-
ле T2 [31]. Для двумерного 2D-металла закон T2

модифицирован логарифмической поправкой [35]
и зависимость Δ  принимает вид:

(4)

Сенг и др. [34], а также Тсуи и др. [36], на пер-
вом этапе подгоняли законом T2 свои данные для
сопротивления в нормальном состоянии пленок
Nd1.85Ce0.15CuO4 – δ. Но затем они заметили, что их
экспериментальные данные лучше описываются
уравнением (3) и (4) с остаточным сопротивлени-
ем (0), множителем K и эффективной темпера-
турой,  которые являются подгоночными па-
раметрами.

Сплошные линии на рис. 6 – подгонка наших
экспериментальных данных уравнениями (3) и
(4) в различных интервалах температур с парамет-
рами (0), K и  представленными в табл. 2.

Вывод состоит в том, что температурная зави-
симость удельного сопротивления в нулевом поле

 в нормальном состоянии генерируется
электрон-электронным рассеянием и что хоро-
шее соответствие логарифмически скорректиро-
ванному закону T2, согласно уравнению (4), вы-
ражает квазидвумерный характер проводимости в
наших образцах.

( )ρ  ab T

ρ 2~ CT

( )ρ  ab T

τ ≡ τin ee.

( )ρab T

( ) ( ) ( )Δρ = 2
  ee eeln .ab T K T T T T

ρab

ee,T

ρab ee,T

( )ρab T

Из рис. 6 видно, что сопротивление между
проводящими плоскостями CuO2 в нормальном
состоянии поперек блокирующих слоев  боль-
ше по сравнению с сопротивлением в плоскостях

 и наблюдается неметаллическая зависимость
(dρc/dT < 0) для всех исследованных пленок
вплоть до 300 K.

Могут быть выделены две области на зависи-
мости ρc(T) (рис. 6): высокотемпературная об-
ласть, T > 100 K, где температурные зависимости
могут быть эмпирически описаны как ρc(T) ~ 1/T,
и низкотемпературная область, где сопротивле-
ние между проводящими плоскостями CuO2 де-
монстрирует температурную зависимость актива-
ционного типа.

Штриховые линии на рис. 6 – расчет по функ-
ции  экспериментальных данных
от 100 K до 300 K для каждого образца. При T <
< 100 K зависимости  от  можно описать
прямыми линиями, соответствующими функции

(5)

с энергией активации,  представленной в
табл. 2.

Систематические данные для ρc(T) в ряде мо-
нокристаллов высокотемпературных сверхпро-
водников были представлены в работе Ито и др.
[24]. Они обнаружили, что зависимость ρc(T) не-
металлическая (dρc/dT < 0) в большинстве не-
сверхпроводящих соединений, предполагая не-
традиционный механизм проводимости между
плоскостями CuO2 в нормальном состоянии.

Неметаллические зависимости ρc(T), получен-
ные И то и др., не аппроксимируются законам ак-
тивации или прыжкового типа, но демонстриру-
ют степенную зависимость T, ρc ∞ T–α, с α в диа-
пазоне 0 < α < 2.

Зонные расчеты могли объяснить большую
анизотропию удельного сопротивления в высо-
котемпературных системах, но предсказывали,
что проводимость между плоскостями всегда ме-
таллическая, что резко контрастировало с экспе-
риментальными фактами. Поскольку простейшая
одномерная модель Кронига–Пенни с ее идеаль-
ной периодичностью (и, следовательно, когерент-

ρc

ρ ,ab

( )ρ = +T a b T

ρln c 1/T

( ) ε ρ = ρ − 
 

A*expc cT
kT

εA,

Таблица 2. Параметры расчета по уравнениям (3), (4), (5) и (11) экспериментальных данных

* Аппроксимация  с помощью уравнения (9).

Образец, x (0), мОм см K, мОм см Tee × 10–3, K  мэВ Δ, мэВ

0.135 0.47 37.85 3.17 1.7 28.6 (8.1*)
0.145 0.34 56.06 4.43 2.4 17.4 (7.2*)
0.15 0.03 328.16 36.8 2.2 12.6 (6.4*)

ρab εA,

( )σ  c T
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ностью) может привести только к металлической
природе межслойной проводимости, был пред-
ложен ряд микроскопических моделей отклоне-
ния от когерентности в переносе по оси c [22, 23,
25, 37, 40].

Влияние некогерентного межслоевого перено-
са на сопротивление слоистого металла было тео-
ретически рассмотрено в работах Маккензи и
Мозеса [38], в которых был представлен внешний
вид поверхности Ферми, связанный с когерент-

Рис. 6. Температурные зависимости удельного сопротивления в плоскости CuO2,  и между плоскостями, 
Nd2 ‒ xCexCuO4/SrTiO3 с оптимальным отжигом. Сплошные линии – подгонка по уравнениям (3) и (4) эксперимен-
тальных данных (T) в различных интервалах температур: T = (70–300) К для образца с x = 0.135 (a); T = (50–300) К
для образца с x = 0.145 (б); T = (25–300) К для образца с x = 0.15 (в); T = (110–300) К для образца с x = 0.12 (д), T = (70–
300) К для образца с x = 0.17 (е), T = (70–300) К для образца с x = 0.20 (ж). Пунктир – подгонка  функцией
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ным и некогерентным межслоевым переносом в
квазидвумерной системе.

Если перенос между слоями когерентен, то
можно определить трехмерную поверхность Фер-
ми, которая представляет собой искривленный
цилиндр. Для некогерентного межслойного пере-
носа поверхность Ферми определяется только
внутри слоев (“стопка блинов”), а межслойная
проводимость определяется скоростью межслое-
вого туннелирования (см. рис. 1 в [38]).

В работах [37–40] неметаллическое поведение
 в слоистых оксидах объясняли некогерент-

ным туннелированием носителей заряда в на-
правлении оси c. Некогерентный транспорт меж-
ду слоями CuO2 происходит, когда вероятность
рассеяния носителей заряда в плоскости ( ) на-
много больше, чем интеграл межслоевых прыж-
ков tc ( ) между плоскостями. Здесь τ время
релаксации носителей заряда в плоскости, τesc
время ухода из данной плоскости в соседнюю.

Если электрон переживает много столкнове-
ний, прежде чем перейти в другую плоскость,
последующие процессы туннелирования между
плоскостями не коррелируют. Тогда межслой-
ная проводимость  пропорциональна скоро-
сти туннелирования между двумя соседними
слоями и может быть представлена в следующей
форме (см., напр., [38, 39] и ссылки в них):

(6)

где  – плотность состояний на единицу
площади при энергии Ферми двумерных прово-
дящих плоскостей.

В упрощенной модели квадратных барьеров
высоты  матричный элемент туннелирования tc
может быть вычислен как

(7)
где r0 – радиус локализации носителей заряда, ко-
торый меньше расстояния между соседними плос-

костями CuO2, и 
Таким образом, удельное сопротивление вдоль

оси c для процесса туннелирования оказывается
равным

(8)
A = const. Второе равенство в правой части урав-
нения (8) можно получить, выразив 1/τ через ρab с
помощью уравнения (2) (см. [39] подробнее о свя-
зи ρc(T) и ρab(T)).

Гиура и др. [40] предложили модель для 
основанную на предположении, что кристалли-
ческая структура вдоль оси c создает пакет энер-

( )ρc T

τ�
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σtun
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1 2

0 2 .r m

( ) ( ) ( )ρ ≡ σ = ρtun tun1 ,c c abT T A T

( )ρ ,c T

гетических барьеров между почти двумерными
слоями, где носители в основном ограничены
(слои CuO2). Они предположили, что два взаимо-
дополняющих процесса определяют перенос по
оси c: некогерентное туннелирование и термиче-
ская активация через барьеры.

Для первого механизма Гиура и др. приняли
модель, введенную в [37–40] (см. уравнения (6)
или (8)), которая описывает перенос через барьер
как процесс некогерентного туннелирования.
Для второго члена они использовали общее выра-
жение для термической активации через барьер:

(9)

где  является префактором, который может сла-
бо зависеть от температуры.

Общая проводимость по оси c в этом случае за-
писывается как комбинация обоих вкладов:

(10)

Мы проанализировали высокотемпературную
часть зависимостей  в рамках работы Гиура
и др. [40] с помощью уравнения (10). Используя
уравнения (8) и (9), получаем

(11)

с   и 
где использована формула (7) для tc.

Экспериментальные зависимости σc(T) ≡ 1/ρc(T),
а также соответствие этих зависимостей уравне-
нию (11) с регулируемыми параметрами  и 
(см. табл. 2) представлены на рис. 7.

Возможность описания экспериментальной
зависимости  при T > 100 K законом актива-
ции (9) приведена на вставках к рис. 7. Видно, что
этот закон выполняется только в диапазоне T =
(100–150) K для всех трех образцов с  = 8.1 мэВ для
x = 0.135,  = 7.2 мэВ для x = 0.145 и  = 6.4 мэВ для
x = 0.15.

С другой стороны, описание проводимости
вдоль оси c,  с помощью уравнения (11)
возможно в широком диапазоне температур: для
T = (150–300) K с  = 28.6 мэВ при x = 0.135, для
T = (100–300) K с  = 17.4 мэВ при x = 0.145, и для
T = (75–250) K с  = 12.6 мэВ при x = 0.15 (см. ос-
новные части рис. 7a–7в).

Из табл. 2. видно, что значения  найденные
из процедуры подгонки, уменьшаются с увеличе-
нием x. Эта закономерность понятна, если учесть,
что в соответствие с моделью Гиуры и др. [40], вы-
сота барьера Δ в уравнении (9) отсчитывается от
уровня Ферми, EF, в каждой системе. Модель мо-
жет объяснить большинство качественных харак-

( ) ( )σ = β −Δth exp ,c T kT

β

( ) ( ) ( )σ = σ + σtun th .c c cT T T

( )ρ  c T

( ) ( ) ( )
( )

σ = α − Δ +
+ β −Δ

exp

  exp ,
c T T q

kT

( ) ( )α = α ρ0 ,abT T α =0 const = �
22 2 ,q d m

α β0 ,  Δ

( )σc T

Δ
Δ Δ

( )σ ,c T

Δ
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теристик наблюдаемого сопротивления, если
предположить, что увеличение x приводит к увели-
чению концентрации носителей заряда в (ab)-плос-
костях и, следовательно, энергии Ферми.

Непрерывное уменьшение  как функции от x
также естественным образом объясняет переход от
полупроводникового поведения удельного сопро-
тивления нормального состояния Nd2 – xCexCuO4
при низком легировании (x = 0.12–0.15) через почти
металлическое в слегка передопированной системе
(x = 0.17) до строго металлического в сильно перед-
опированной области (x = 0.20) (см. [25]).

При низких температурах ( ) возможен
другой механизм некогерентного переноса между
слоями. В модели естественной сверхрешетки
(когда слои CuO2 являются квантовыми ямами, а
блоки Nd(Ce)O служат барьерами эффективной
высоты ) [40], [41], можно рассматривать беспо-
рядок, который, несомненно, присущ этой систе-
ме (хаотический примесный потенциал) как при-
чина температурной зависимости tc [42].

Тогда в уравнении (6) имеем

(12)

где  разброс энергии электронов в ямах из-за
флуктуаций значений  такой же, как в одномер-
ной модели Андерсона. Первый множитель в (12)
(интеграл перекрытия) определяет зависимость ве-
роятности перехода между слоями от высоты ба-
рьера, а второй приводит к неметаллической тем-
пературной зависимости проводимости при низ-
ких температурах (аналог проводимости внутри
примеси полоса полупроводников [42]). По-
скольку  в уравнении (5) энергия акти-
вации 

С повышением температуры вклад в проводи-
мость (9), связанный с термической активацией
носителей через барьер, начинает играть все бо-
лее важную роль, и при   kT <  мы возвраща-
емся к механизму Гиуры и др. [40, 43–45]
(см. уравнение (11)).

Таким образом, несмотря на обилие экспери-
ментальных данных о неметаллическом поведе-
нии сопротивления между проводящими плоско-
стями ВТСП, до сих пор не существует адекват-
ной (по крайней мере, эмпирической) модели,
описывающей зависимости  в недодопиро-
ванных и оптимально легированных системах для
всего температурного диапазона от Tc до комнат-
ной температуры.

Альтернативный подход недавно был предло-
жен Таланцевым [46]. Выражение для удельного
сопротивления по оси c было записано как

(13)

Δ

ΔkT !

Δ

→ = δ0exp –d ex( ) ( ) (p )– ,c ct t T r kT

δ
Δ,

σtun 2~ ,c ct
ε = δA 2 .

δ ! Δ

( )ρc T

( ) ( ) ρ = ρ + ρ  
 

A
0 1exp .с

E T
T

kT

с энергией активации, EA, в виде ряда по степе-
ням t ( ):

(14)

≡  kT

( ) = + +2 
A .E t At Bt C

Рис. 7. Температурная зависимость проводимости
вдоль оси c для x = 0.135 (a), 0.145 (б) и 0.15 (в). Пунктир-
ные линии – подгонка уравнением (11) эксперимен-
тальных данных. Вставки: подгонка уравнением (9) экс-
периментальных данных в координатах lnσc(T

–1).

T, K

σ c
, (

м
О

м
 с

м
)–

1

ln
 σ

c [
(м

О
м

 с
м

)–
1 ]

0.5

1.5

3.0

2.0

3.5

2.5

1.0

100500 150 250200

(в)

300
0

–0.5
0

0.5
1.0
1.5

10
T –1, K–1 × 10–3

98

Δ = 6.4 мэВ

Δ = 12.6 мэВ
x = 0.150

7654
–1.0

σ c
, (

м
О

м
 с

м
)–

1  ×
 1

0–
3

ln
 σ

c [
(м

О
м

 с
м

)–
1 ]

10

20

25

15

5

(б)

0

–6.5

–5.5

–4.5

–3.5

10
T –1, K–1 × 10–3

98

Δ = 7.0 мэВ

Δ = 17.4 мэВ
x = 0.145

7654

σ c
, (

м
О

м
 с

м
)–

1  ×
 1

0–
3

ln
 σ

c [
(м

О
м

 с
м

)–
1 ]

2

6

10

12

8

4

(а)

–6.0

–5.5

–5.0

–4.5

10
T –1, K–1 × 10–3

98

Δ = 8.1 мэВ

Δ = 28.6 мэВ
x = 0.135

7654



136

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 2  2022

КЛЕПИКОВА и др.

В табл. 3 представлены параметры исследуе-
мых образцов: температура начала сверхпроводя-
щего перехода,  величина удельного сопро-
тивления ρc при комнатной температуре, отноше-
ние ρc(300 K)/ρc(Tc) (ρc(300 K)/ρc(4.2 K) для
несверхпроводящего образца с x = 0.12, которое
определяет степень увеличения удельного сопро-
тивления при уменьшении T, а также значение
коэффициента анизотропии  при T = Tc
(для x = 0.12 при самой низкой температуре изме-
рений Т = 4.2 K).

На рис. 8 и 9 показаны зависимости  для
пленок Nd2 – xCexCuO4 с x = 0.12, 0.135, 0.145 и 0.15

onset
c ,T

ρ ρc ab

( )ρ  с T

и соответствующие данные, согласующиеся с урав-
нениями (13), (14) с замечательной точностью, опи-
сывающие экспериментальные данные для всех вы-
бранных соединений в диапазоне от T = Tc до
300 K. Полученные значения регулируемых пара-
метров  и A, C (B = 0 для всех образцов) пред-
ставлены на рисунках.

Экспериментальные данные  с аппрок-
симацией по уравнениям (13), (14) для передопи-
рованных пленок NCCO представлены на рис. 10,
где также учтен вклад металлической проводимо-
сти  Значения подгоночных пара-
метров  и A, M (B = C= 0) представлены на
фоне рисунка.

ρ ρ0 1,

( )ρс T

Δρ ρ =M 1   .MkT
ρ ρ0 1, ,

Таблица 3. Параметры исследованных пленок Nd2–xCexCuO4/SrTiO3 ( ). Данные для  взяты из [47]

x , K ρc(300 K), мОм см ρc(300 K)/ρc ( ) ( )

0.120 – 0.18 0.08a 17.6b

0.135 9.17 92.12 0.20 759.9
0.145 13.34 138.60 0.23 1515.0
0.150 17.72 0.62 0.31 120.0
0.170 20.37 0.42 0.58 66.2

1 10 ( )ρab T

onset
cT onset

cT
ρ
ρ

c

ab

onset
cT

Рис. 8. Температурные зависимости удельного сопро-
тивления по оси c для недодопированных пленок
Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 ( ). Сплошные линии – ап-
проксимации по формулам (13), (14).
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Рис. 9. Температурные зависимости удельного сопро-
тивления по оси c для области оптимального легирова-
ния с x = 0.145 и x = 0.15 пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3
( ). Сплошные линии – аппроксимации по форму-
лам (13), (14).
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Запишем эмпирическое выражение, описыва-
ющее поведение сопротивления между проводя-
щими плоскостями проводника в более общем
виде:

(15)

Параметры  и δ приведены в табл. 4.
Низкая (δ < 1 мэВ) энергия активации для дву-

мерных систем Nd2 – xCexCuO4 с x < 0.145, по-ви-
димому, имеет место вследствие разброса энер-
гии электронов в ямах из-за флуктуаций значе-
ний Δ, как и в одномерной системе модели
Андерсона [48]. Это приводит к неметаллической
температурной зависимости проводимости при
низких температурах (аналогично проводимости
в примесной зоне полупроводников [49]).

Одним из важнейших параметров  является
характерный энергетический масштаб темпера-
турной зависимости высоты барьера (и, возможно,
ширины) в модели естественной сверхрешетки для
соединения Nd2 – xCexCuO4. Из табл.4 видно, что
для сверхпроводящих образцов (x = 0.135–0.20) 
монотонно убывает с увеличением x.

Одним из следствий этого подхода является
то, что при T → 0 (если сверхпроводимость не
возникает) удельное сопротивление по оси c бу-
дет стремиться к конечному значению: ρc(T →
→ 0) → ρ0 + ρ1 (исключая небольшую поправку
из низкой энергии активации δ при Т < ~20 К
для x < 0.145). Физически это может означать
решающую роль подбарьерного туннелирова-
ния в переносе по оси c, а зависимость  мо-
жет возникать из-за зависящей от температуры
перенормировки туннельного матричного эле-
мента  за счет связи с адиабатическими фонона-
ми [39, 50].

Таким образом, для описания эксперимен-
тальных результатов мы применили две модели.
Во-первых, модель Гиуры и др. [44], которая соче-
тает в себе межслойное туннелирование и термиче-
скую активацию над барьерами, при условии, что
высота барьера не зависит от температуры. Во-вто-
рых, недавно была предложена эмпирическая мо-
дель Таланцева [46], учитывающая температурную
зависимость энергии активации возбуждения но-

( )  δρ = ρ + ρ − + 
 

0 1exp .
Γс

T

kTT
kT

ΓT

ΓT

ΓT

( )ρс T

ct

сителей заряда через барьер. Второе предположе-
ние приводит к кардинальному повышению точ-
ности описания экспериментальных кривых для
всех исследованных пленок во всем диапазоне
температур от T = Tc до 300 K.

3.2. Коэффициент анизотропии сопротивления

Температурная зависимость коэффициента
анизотропии сопротивления в проводящих плос-
костях CuO2 и в направлении, перпендикулярном
этим плоскостям, исследована для составов 0.12 ≤
≤ x ≤ 0.20 и представлена на рис.11. Из рисунка
видно, что коэффициент анизотропии удельного
сопротивления велик даже при комнатной темпе-
ратуре: ρc/ρab ≈ 10–102 (где ρc =  ρab = ) для
исследованных пленок. Этот параметр суще-

ρ ,c
xx ρab

xx

Таблица 4. Вычисленные параметры шкалы энергии, полученные в результате подгонки экспериментальных
данных уравнениями (13)–(15)

x 0.120 0.135 0.145 0.150 0.170 0.200

 мэВ 84.7 166.7 111.1 100.0 68.0 27.0

δ, мэВ 0.43 0.80 1.04 0 0 0

 Γ ,T

Рис. 10. Температурные зависимости удельного со-
противления по оси c для передопированных пленок
Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 ( ). Сплошные линии – ап-
проксимации по формулам (13), (14), (15) с учетом
вклада металлической проводимости.
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ственно возрастает с понижением температуры,
достигая значений ρc/ρab ~ 103 для соединений с
x = 0.145 и 0.135 и ρc/ρab ≈ 102 для оптимально ле-
гированного соединения с x = 0.15 из-за резкого
роста удельного сопротивления ρc при низких
температурах. Коэффициент анизотропии в низ-
котемпературной области максимален для x =
= 0.145 (ρc/ρab ~ 2 × 103) и x = 0.135 (  ~ 103), но
намного меньше для x = 0.15 (  ~ 102) (рис. 11).

В результате анализа температурных зависи-
мостей анизотропии сопротивления было уста-
новлено, что в соединении NdCeCuO по мере ро-
ста содержания легирующей примеси наблюдает-
ся переход от трехмерного (3D) анизотропного
неметалла при x = 0.12 к 3D анизотропному ме-
таллу при x = 0.20. В области концентраций x =
= 0.135, 0.145, 0.15 – это состояние двумерного
металла: металлическая проводимость в плоско-
стях CuO2 и неметаллическая поперек проводя-
щих плоскостей.

ρ ρc ab

ρ ρc ab

3.3. Температурные зависимости 
сопротивления Холла 

в проводящих плоскостях CuO2 и вдоль оси c
На рис. 12 представлены температурные зависи-

мости сопротивления Холла в проводящих плоско-
стях  и между плоскостями CuO2  исследова-
на для составов 0.135 ≤ x ≤ 0.15 в магнитном поле
B = 1 Тл, которое меньше верхнего критического
поля в этом соединении [28].

Видно, что для этих двух случаев существуют
некоторые различия в смешанном и нормальном
состояниях:

1. Нормальное состояние.

Сопротивление Холла  соответствующее
движению носителей под действием электриче-
ского тока и магнитного поля в плоскости CuO2,
отрицательно в температурном интервале T =
= (1.8–300) K для всех исследованных пленок, а
его модуль увеличивается с ростом температуры

ρab
xy ρc

xy

ρ ,ab
xy

Рис. 11. Температурная зависимость коэффициента
анизотропии сопротивления в логарифмическом
масштабе по оси y (a) и нормированного коэффици-
ента анизотропии сопротивления (б) для оптимально
отожженных пленок Nd2 – xCexCuO4 + δ/SrTiO3.
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Рис. 12. Температурные зависимости сопротивления
Холла для пленок Nd2 – xCexCuO4 + δ (0.135 ≤ x ≤ 0.15)
при В = 1 Тл с ориентацией (001) I-го типа (a) и ори-
ентацией ( ) III-го типа (б).
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(рис. 12a). Более того, сопротивление Холла 
уменьшается с увеличением уровня легирова-
ния. В рамках однозонной модели (n = 1/eRH,

 где d – толщина пленки, I – элек-

трический ток, B – внешнее магнитное поле), при
T = 77 K, находим:

  

Уменьшение величины  с увеличением
уровня легирования сильнее, чем 1/x, указывает
на дополнительный вклад носителей заряда вто-
рого типа (дырок) за счет реконструкции поверх-
ности Ферми (см. работу [28] и ссылки в ней).
Экспериментально обнаружено, что сопротивле-
ние Холла между проводящими плоскостями 

на два порядка больше, чем  в проводящих
плоскостях во всем диапазоне температур (рис. 12).

В модели некогерентного переноса [37, 38]
можно показать, что коэффициент Холла для
движения электронов поперек проводящих плос-
костей,  не дает информации о концентрации
носителей, а отношение коэффициентов  и 
описывается выражением

(16)

где  – циклотронная частота. При

 для исследованных образцов 

Тогда, если  и  то из урав-

нения (16) получаем 
что находится в достаточно хорошем соответствии
с экспериментальными данными работ [51, 52].

Сопротивление Холла между плоскостями CuO2

 положительно для x = 0.145 и 0.15, и меняет знак

при T  250 K. Сопротивление Холла  для x =
= 0.135 положительно в температурном диапазоне
T = (Tc – 100) K, при T = 100 K меняет знак и име-
ет тенденцию ко второй смене знака при темпера-
турах выше комнатной.

2. Смешанное состояние.
Сопротивление Холла в плоскостях CuO2 ме-

няет знак и имеет некоторые особенности в сме-
шанном состоянии. Эти экспериментальные ре-
зультаты и обсуждение можно посмотреть в рабо-
те [53].

ρab
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Hall ,

ab
ab U dR

IB

( )= = × 21 3
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( )= = × 21 3
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Сопротивление Холла между плоскостями CuO2
демонстрирует нетривиальную температурную за-
висимость вследствие наличия собственного пин-
нинга. При низкой температуре в смешанном со-
стоянии сопротивление Холла между плоскостями
CuO2 показывает термически активированное по-
ведение – активацию вихрей через барьер.

Происхождение энергии активации может
иметь различную природу. Это может соответ-
ствовать активации системы вихрей [54, 55] или
может возникать только в результате активация
одного вихря в слоистых материалах, когда маг-
нитное поле направлено параллельно плоскостям
CuO2 [56]. В режиме активации вероятность пере-
хода вихря из одного минимума собственного
межслоевого потенциала пиннинга в другой про-
порциональна exp(–ΔEv/kT). Изменение величи-
ны внешнего магнитного поля приводит к изме-
нению температурного поведения, а также вели-
чины сопротивление Холла между плоскостями
CuO2. Так, во внешнем магнитном поле B = 0.2 Тл
(рис. 13a) для пленок Nd2 – xCexCuO4 + δ/SrTiO3 с
x = 0.15 в диапазоне температур T = (23.4–25.9) К
энергия активации вихрей между плоскостями
CuO2 равна ΔEv = 16.4 мэВ. Для пленок с x = 0.145
энергия активации равна ΔEv = 26.7 мэВ в интер-
вале температур T = (12.3–16.3) K, а для пленок
Nd2 – xCexCuO4 + δ/SrTiO3 с x = 0.135 – ΔEv = 2.4 мэВ
в интервале температур Т = (3.7–11.8) К (рис. 13б).

На основании экспериментальных данных, по-
лученных нами в разное время, мы смогли оценить
значения длин корреляции в плоскости CuO2 и
вдоль оси c (см. табл. 5), используя следующие
формулы:

(17)

где ξab – длина корреляции в плоскости CuO2, Φ0 –
квант магнитного потока, Bc2 – верхнее критиче-
ское магнитное поле и

(18)

где γ – коэффициент анизотропии, ξc – длина
корреляции вдоль оси c, ρab, ρc – удельное сопро-
тивление в плоскостях CuO2 и вдоль оси c соот-
ветственно.

( )
ξ =

π
2 0

c2

Φ ,
2ab B T

ξ ργ = ≅
ξ ρ

,ab c

c ab

Таблица 5. Параметры для пленок Nd2 – xCexCuO4 + δ/
SrTiO3 с различным содержанием церия в плоскостях
CuO2 и вдоль оси c

x Bc2, Tл ρc/ρab ξab, Å ξc, Å

0.135 2.2 800 122.6 4.3
0.145 2.7 1600 110.0 2.8
0.15 6.3 123 72.4 6.5
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В сильно анизотропном соединении
Nd2 ‒ xCexCuO4 + δ с x = 0.145 имеет место макси-
мум энергии активации для вихря между плоско-
стями CuO2 (рис. 13б). Такое поведение может
быть связано с активационным движением через
барьер (непроводящие области) одиночного вих-
ря. Для соединения с x = 0.145 обнаружено соот-
ветствие максимальной энергии активации мак-
симуму коэффициента анизотропии сопротив-
ления.

Изменение поведения температурных зависи-
мостей сопротивления Холла с увеличением маг-
нитного поля позволяет обнаружить уменьшение
температурного диапазона активационной зави-
симости вихревой решетки с уменьшением энер-
гии активации. Кроме того, обнаружено появле-
ние области плавления вихревой решетки в со-
единениях с содержанием церия x = 0.145 при
Tm = 10.4 K. На рис. 14a, 14б показаны темпера-
турные зависимости коэффициента Холла в раз-
личных магнитных полях. Как мы видим, магнит-

ное поле, направленное вдоль плоскостей CuO2 ме-
няет поведение коэффициента Холла. В сильном
магнитном поле B > Bc2 коэффициент Холла в нор-
мальном состоянии отрицательный или слегка по-
ложительный (значение RHall близко к нулю) и не
зависит от температуры. Энергия активации вихря
между плоскостями CuO2 уменьшается с увеличе-
нием магнитного поля (рис. 14в). Температурный
диапазон активационного движения вихрей так-
же сужается с увеличением магнитного поля.

Рис. 13. Температурные зависимости сопротивления
Холла между плоскостями CuO2 в диапазоне темпе-
ратур T = (1.8–40) (a) и активационное поведение ре-
шетки вихрей при низких температурах (б).
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Рис. 14. Температурная зависимость коэффициен-

та Холла  при различных магнитных

полях (a, б). Области активационного движения
вихрей между плоскостями CuO2 для пленок
Nd2 ‒ xCexCuO4 + δ/SrTiO3 с различным содержани-
ем церия при магнитных полях B = 0.2; 1 Tл (в).
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Некоторые теоретические аспекты сопротив-
ления Холла между плоскостями CuO2 обсуждал
Копнин [57]. В конфигурации B || ab и I || ab, вих-
ри под действием силы Лоренца должны дви-
гаться в направлении, перпендикулярном слоям.
Собственный пиннинг в этом случае препятствует
когерентному движению вихревой решетки.

Таким образом, в отсутствие внешнего магнит-
ного поля существует сильный 2D-некогерентный
транспорт. Именно это условие позволяет непо-
средственно наблюдать активацию теплового вих-
ря между плоскостями CuO2 в скрещенных магнит-
ном и электрическом полях при низких температу-
рах. В режиме активации вероятность перехода
вихря из одного минимума собственного межсло-
евого потенциала пиннинга в другой пропорцио-
нальна exp(–ΔEv/kT). Энергия активации не явля-
ется постоянной величиной: увеличение энергии
активации соответствует максимуму коэффици-
ента анизотропии удельного сопротивления в со-
единении, а величина энергии активации умень-
шается с увеличением внешнего магнитного по-
ля, направленного вдоль плоскостей CuO2.

4. ДВИЖЕНИЕ РЕШЕТКИ ВИХРЕЙ
В СЛОИСТОМ ЭЛЕКТРОННО-

ЛЕГИРОВАННОМ СВЕРХПРОВОДНИКЕ
Nd2 – xCexCuO4 (ПОЛЕВЫЕ ЗАВИСИМОСТИ)

В данной главе представлено исследование пе-
реноса носителей заряда и движения вихревой
системы в недолегированных (x = 0.135, 0.145) и
оптимально легированных (x = 0.15) соединениях
электронно-легированного высокотемператур-
ного сверхпроводника Nd2 – xCexCuO4. Область
легирования x = 0.135–0.15 соответствует области
перехода от антиферромагнитного к сверхпрово-
дящему порядку. В режиме течения вихрей в маг-
нитном поле B подробно исследована и проанали-

зирована динамика абрикосовских (B || c-оси) и
джозефсоновских (B || ab-плоскости) вихрей. Схе-
матичное изображение абрикосовских и джозеф-
соновских вихрей в слоистых структурах приведе-
но на рис. 15.

В смешанном состоянии ВТСП, как и в обыч-
ных сверхпроводниках II рода, их транспортные
свойства во внешнем магнитном поле определя-
ются движением абрикосовских вихрей [59]. Од-
нако, в отличие от изотропных сверхпроводни-
ков, ВТСП обладают сильной анизотропией сво-
их свойств. Эта анизотропия вызвана слоистой
кристаллической структурой, образованной про-
водящими слоями CuO2 (ab-плоскостями) с про-
межутками между ними в c-направлении. В зави-
симости от направления приложения внешнего
магнитного поля возможны разные ситуации:

а. Магнитное поле параллельно оси c. В этом
случае вихри в сверхпроводящем слое располага-
ются в углах правильной треугольной решетки,
как в обычных сверхпроводниках. Однако длина
когерентности вдоль оси c меньше, чем расстоя-
ние между плоскостями, и модель для описания
вихрей должна быть изменена, чтобы учесть лока-
лизацию носителей внутри плоскостей. Локализа-
ция в плоскостях приводит к описанию вихря в ви-
де стопки “блинов” (“pancakes”) [60]. Отдельные
“блины” вихря слабо связаны между собой в каж-
дом слое. Под действием транспортного тока “бли-
ны” вихря будут перемещаться по ab-плоскостям,
вызывая диссипацию. Соответствующее удельное
сопротивление, вызванное течением вихрей (flux
flow), пропорционально отношению B/Bc2, где Bc2 –
второе критическое поле [54]. Благодаря нали-
чию силы пиннинга, противоположной силе Ло-
ренца, течение вихрей и вызванная этим дисси-
пация возникает не сразу при появлении вихрей в
сверхпроводники II рода. Пиннинг вихрей воз-
никает из-за наличия дефектов в сверхпроводни-

Рис. 15. Схематичное изображение абрикосовских (а) и джозефсоновских (б) вихрей в слоистых структурах основано
на рис. 7 из работы [57].

(a) (б)
B
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ках, которые действуют как энергетически выгод-
ные места, на которых может фиксироваться си-
ловая линия [61]. Однако, даже если средняя
величина силы пиннинга остается выше величи-
ны силы Лоренца, и течения вихрей не возникает,
тем не менее происходит рассеяние, вызванное
движением вихрей в результате тепловых флукту-
аций. Один или несколько вихрей могут переска-
кивать от одной точки пиннинга к другой, пре-
одолевая энергетический барьер за счет термиче-
ской активации, таким образом, возникает крип
потока.

б. Магнитное поле параллельно проводящим
плоскостям ab. В этом случае вихри выглядят так
же, как в джозефсоновских переходах в структу-
рах сверхпроводник/диэлектрик/сверхпровод-
ник, поскольку слоистая структура ВТСП обра-
зует внутренние джозефсоновские переходы
[62, 63]. Джозефсоновские вихри, каждый из ко-
торых несет квант магнитного потока и центр ко-
торого находится между сверхпроводящими сло-
ями, не имеют нормальной сердцевины и поэтому
не сильно подавляют параметр порядка в соседних
сверхпроводящих плоскостях [64]. Движение джо-
зефсоновских вихрей в ВТСП существенно отли-
чается от движения “блиновых” вихрей. Джозеф-
соновские вихри могут легко перемещаться вдоль
сверхпроводящих слоев, но не перпендикулярно
им. Это так называемый собственный пиннинг
джозефсоновских вихрей [63]. Для длинных джо-
зефсоновских контактов в параллельном магнит-
ном поле существует определенное магнитное
поле – поле перехода, при котором вихри начи-
нают перекрываться, образуя треугольную решет-
ку джозефсоновских вихрей [64]. Движение джо-
зефсоновской решетки под действием транспорт-
ного тока приводит к появлению сопротивления
потока вихрей. В этой ситуации существенным
является собственный межслоевой пиннинг [65].
Часто такие объекты рассматриваются теоретиче-
ски как слоистые сверхпроводящие структуры со
слабым джозефсоновским взаимодействием [66].
Более того, движение вихрей через джозефсонов-
ские барьеры обсуждали задолго до появления
ВТСП [67].

в. Для полей под промежуточными углами вихрь
можно описать как комбинацию “блиновых”
вихрей в c-направлении (ограниченных слоями
CuO2), соединенных джозефсоновскими вихря-
ми в ab-плоскости [68].

Экспериментальные исследования группы Кес
и др. на обычных сверхпроводниках, таких как
аморфный Nb3Ge [69] и двойной слой NbN/Nb3Ge
[70], а также на дырочно-легированных ВТСП
Bi2Sr2CaCu2O8 и YBa2Cu3O7 [71] показали, что су-
ществуют некоторые особенности диссипации,
вызванной течением вихрей: осцилляции и флук-
туации [70, 72]. В работе [73] авторы связали отри-

цательную аномалию эффекта Холла в YBa2Cu3O7
с поразительной разницей в знаках холловского
отклика вихрей, лежащих параллельно слоям и
перпендикулярно им.

Для электронно-легированных ВТСП ситуация
осложняется тем фактом, что антиферромагнитная
фаза сохраняется до гораздо более высоких уровней
легирования, чем в дырочно-легированных систе-
мах, и, таким образом, недолегированная область
сверхпроводящей фазы скрывается антиферромаг-
нитным упорядочением и/или сосуществованием
волн спиновой плотности в случае появления
сверхпроводящего упорядочения [2].

Течение вихрей в слоистых сверхпроводниках –
сложное явление. Принципиальное отличие одно-
родных изотропных и анизотропных сверхпровод-
ников – сильное взаимодействие между вихрями и
самой кристаллической структурой, известное как
“собственный пиннинг”. Это вводит новые затруд-
нения при рассмотрении динамики вихря.

Важный эффект, характерный для слоистых си-
стем, а именно, взаимодействие параметра порядка
с лежащей в основе кристаллической структурой,
можно рассмотреть на примере вихрей, располо-
женных параллельно сверхпроводящим плоско-
стям. Взаимодействие с неоднородной слоистой
средой приводит к собственному пиннингу: энер-
гия вихря становится зависимой от положения
вихря по отношению к плоскостям и создает силу
пиннинга, которая пытается удерживать вихри
между сверхпроводящими слоями.

На рис. 16 показаны зависимости удельного со-
противления в плоскости  и сопротивления 
вне проводящих плоскостей от магнитного поля
при температуре T = 4.2 К.

Вдоль и поперек проводящих слоев наблюда-
ется сильная анизотропия удельного сопротивле-
ния в нормальном состоянии (при B > Bc2): отно-

шение  ~ 102 при B = 8 Тл для x = 0.15

и  ~ 103 при B = 6 Тл для x = 0.145 и
0.135 (рис. 15).

Как видно, при незначительном увеличении
уровня легирования от x = 0.135 до x = 0.15 в маг-
нитных полях выше верхнего критического по-
ля, сопротивление в нормальном состоянии
вдоль ab-плоскостей уменьшается более чем на
порядок, и более чем на два порядка в случае
удельного сопротивления в нормальном состоя-
нии вне ab-плоскостей. Более того, сопротивле-
ние вне ab-плоскостей не исчезает даже при сла-
бых магнитных полях.

В смешанном состоянии поведение удельного
сопротивления от магнитного поля поперек про-
водящих слоев отличается от поведения удельно-
го сопротивления вдоль проводящих слоев. На
зависимости  (рис. 16а) отчетливо видна

ρab
xx ρc

xx

ρ ( ) ρ ( )c ab
xx xxB B

ρ ( ) ρ ( )c ab
xx xxB B

ρ ( )ab
xx B
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граница перехода из сверхпроводящего (ρ = 0) в
резистивное состояние (ρ ≠ 0) при поле депин-
нинга вихрей Bdp. Поле депиннига – это поле, при
котором “блиновые” вихри, имеющие нормаль-
ные сердцевины, начинают двигаться вдоль про-
водящих слоев перпендикулярно транспортному
току, вызывая диссипацию. В магнитных полях

 было обнаружено хорошее согласие

с обычным поведением  ~ B/Bc2 [74].
С другой стороны, для магнитосопротивления
 между проводящими плоскостями, при пере-

ходе в резистивное состояние преодоление “соб-
ственного пиннинга” для джозефсоновских вих-
рей, ориентированных параллельно сверхпрово-
дящим плоскостям, происходит в соответствии
со степенной зависимостью  ~ B2 (рис. 16б).

Теоретические представления о динамике джо-
зефсоновских вихрей в слоистом сверхпроводнике
развиты Кошелевым [64]. Полевая зависимость
удельного сопротивления течения вихрей 
для случая преобладающего канала диссипации в
плоскости получается в виде:

(19)

где ρc – максимальная величина удельного сопро-
тивления для течения вихрей вдоль оси c, Bσ =

 где σab – проводимость квазичастиц

в плоскости, σc – составляющая проводимости
вдоль оси c, γ – анизотропия лондонской глубины
проникновения, s – расстояние между слоями,
Φ0 – квант магнитного потока.

Таким образом, для сильной диссипации в
плоскости указанная зависимость  должна
иметь ярко выраженную кривизну вверх при

 и приближаться к ρc в магнитном поле
 как схематически показано на рис. 1 в

ссылке [64]. В итоге поведение  в смешан-
ном состоянии для исследованных пленок сверх-
проводника согласуется с уравнением (19) (см.
рис. 16б).

Исследование эффекта Холла в нормальном и
смешанном состояниях дает важную информа-
цию о динамике вихрей для высокотемператур-
ных сверхпроводников. Магнитное поле B про-
никает в сверхпроводник II типа квантовыми
вихрями [54, 59, 60]. Движение вихря вдоль силы
Лоренца (перпендикулярно транспортному току j)
создает диссипативное поле (E || j) и приводит к
сопротивлению течения вихрей. С другой сторо-
ны, движение вихря вдоль направления транс-
портного тока приводит к возникновению хол-
ловского электрического поля (EH ⊥ j, B). Таким

< <dp c2B B B

ρ ( )ab
xx B
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xx

ρ ( )c
xx B
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B

B B

σ Φ
σ πγ

0
2 2 ,

2
ab

c s

( )ρ  ff B

σ<B B
σ→ ,B B

ρ ( )c
xx B

образом, измерение эффекта Холла в смешанном
состоянии является полезным методом изучения
динамики вихрей в исследуемых системах.

Проведено сравнительное исследование маг-
нитополевых зависимостей сопротивления Холла

 в проводящих плоскостях CuO2 (измерен-
ного на пленках I-типа) и холловского сопротив-
ления между плоскостями CuO2  (измерен-
ного на пленках III-типа). Результаты для пленок
с x = 0.135, 0.145, 0.15 при T = 4.2 К представлены
на рис. 17.

Для стандартной конфигурации проведения
измерений для пленок I-типа j || ab, B || c (см.
рис. 1а) и поле Холла (EH ⊥ (j, B) лежит в плоско-
сти ab, т.е. в смешанном состоянии мы имеем де-
ло с абрикосовскими вихрями, движущимися в
ab-плоскостях. Как и в случае с  мы видим ярко

ρ ( )ab
xx B

ρ ( )c
xx B

ρ ,ab
xx

Рис. 16. Зависимости от магнитного поля удельного

сопротивления в плоскости  (a) и между про-

водящими плоскостями  (б) для пленок
Nd2 ‒ xCexCuO4/SrTiO3 с x = 0.135, 0.145, 0.15 и опти-
мальным отжигом при T = 4.2 К. Расположение слоев
и форма образца совпадают на рис. 1а, 1б.
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выраженную область магнитных полей меньше по-
ля депиннинга вихрей Bdp (  = 0 при B < Bdp), за-
тем узкую область смешанного состояния (эта об-
ласть подробно описана в [51, 75]. Для пленки с оп-
тимальным легированием наблюдается изменение
знака холловского сопротивления в смешанном
состоянии, отражающее преобразование поверх-
ности Ферми [51].

В нормальном состоянии холловское сопро-
тивление в плоскости имеет стандартную зави-
симость от магнитного поля  = RHB, знак
эффекта Холла отрицательный для всех трех
уровней легирования (рис. 17а). По величине ко-
эффициента Холла можно оценить концентра-
цию носителей (электронов) в нормальной фазе:
n = 3.05 × 1021 1/см3 (x = 0.135); n = 6.25 × 1021 1/см3

(x = 0.145); n = 2.16 × 1022 1/см3 (x = 0.15).

Иная ситуация в пленках III-типа (см. рис. 1в):
при j || ab, B || ab и j ⊥ B поле Холла EH ⊥ (j, B) при-

ρab
xy

ρ ( )ab
xy B

водит к движению носителей заряда поперек
CuO2 плоскостей, вдоль оси c. В смешанном со-
стоянии это соответствует течению джозефсо-
новских вихрей с собственным пиннингом. Для
x = 0.135 и x = 0.15 в слабых магнитных полях нет
области, где ρ = 0, как в случае  есть максимум

на | |, в смешанном состоянии знак эффекта
Холла отрицательный при x = 0.15 и положительный
при x = 0.135 (см. рис. 17б). При x = 0.145  = 0
вплоть до B ≈ 3 Тл, далее наблюдаются некоторые
особенности типа максимум–минимум с измене-
нием знака  (рис. 18а и 20а).

В нормальном состоянии сопротивление Хол-
ла между слоями CuO2 практически не зависит от
магнитного поля.

В работах [76–78] утверждается, что в смешан-
ном состоянии сверхпроводника II рода из-за
разницы химического потенциала в сверхпрово-
дящем и нормальном состоянии вихрей могут
иметь заряд. Разница δn между плотностью элек-
тронов в центре сердцевины вихря и плотности
электронов вне вихря вызывает дополнительный
(топологический) вклад течения вихрей в холлов-
скую проводимость 

Таким образом, в окрестности перехода из
сверхпроводящего в резистивное состояние хол-
ловская проводимость должна стремиться к боль-
шому положительному или отрицательному значе-
нию при уменьшении поля. Подобные зависимо-
сти  неоднократно наблюдали в смешанном
состоянии как в оксидных сверхпроводниках p-ти-
па, так и в сверхпроводниках на основе Fe (см. [75],
[79] и ссылки в них).

В работах [57, 80, 81] динамика вихрей рас-
сматривается в рамках временной модели Гин-
збурга–Ландау (TDGL). Рассмотрена модифика-
ция модели TDGL, позволяющая учесть влияние
течения вихрей на эффект Холла. Согласно
[57, 80, 81], аномальный вклад в эффект Холла в
режиме течения вихрей за счет движения вихрей
параллельно транспортному току можно предста-
вить в виде:

(20)

где δn – “виртуальное” изменение плотности
электронов, вызванное изменением электронно-
го спектра после перехода в сверхпроводящее со-
стояние, λ, ν, μ и Δ – глубина проникновения,
плотность состояний в нормальной фазе, химиче-
ский потенциал и величина параметра порядка
(сверхпроводящая щель), соответственно. В сверх-
проводнике нет реального изменения электронной
плотности из-за нейтральности заряда: все измене-
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Рис. 17. Зависимости холловского сопротивления от
магнитного поля для пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с
x = 0.135, 0.145, 0.15 при T = 4.2 К: (а) сопротивление
Холла в плоскости, (б) сопротивление Холла между
слоями CuO2.
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ния компенсируются соответствующими измене-
ниями химического потенциала.

Величину δn можно выразить также через экс-
периментально доступные величины [77]:

(21)

где  – критическое магнитное поле, а  – кри-
тическая температура. Таким образом, знак эф-
фекта Холла в смешанном состоянии зависит от
деталей зонной структуры (см. также [82].

Наблюдаемые зависимости  в
смешанном состоянии (см. рис. 16б) могут быть
связаны с аномальным вихревым вкладом в эф-
фект Холла  причем 
для x = 0.15 и x = 0.135 в уравнении (20),  и  –
электронные и дырочные части δn. Для x = 0.145
можно предположить, что вклады электронов и ды-
рок компенсируют друг друга,  при B < 3 Tл, и
тогда их сосуществование приводит к немоно-
тонной зависимости  со сменой знака эф-
фекта Холла (см. рис. 18а и 20а). Знак  в сме-
шанном состоянии может быть различным для
сложной поверхности Ферми, имеющей электро-
ноподобные и дырочноподобные части [82].

Теперь проведем сравнительный анализ зави-
симостей продольного и холловского сопротив-

∂δ = −
π ∂μ

2
c cln ,
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H Tn

cH c  T

( ) ( )ρ σ  ~c
xy xyB B

δ = δ + δ   ,h en n n δ = δ < 0en n
δ en δ hn

δ ≈ 0n

( )ρc
xy B

σxy

ления от магнитного поля, которые соответству-
ют движению носителей заряда через слои CuO2:

 измеренные на пленках II типа, и 
измеренные на пленках III типа, для образцов с
x = 0.135 и x = 0.145. На рис. 18 хорошо видно, что
немонотонные зависимости  присущи имен-
но областям смешанного состояния, т.е. как пред-
полагалось выше, отражают динамику джозефсо-
новских вихрей. В магнитном поле ниже 2.5 Тл
(ниже поля депиннинга) вихри закреплены, носи-
тели спарены, следовательно, сопротивление Хол-
ла отсутствует. В нормальном состоянии носители
заряда распарены, но при температуре Т = 1.8 К
они не могут преодолеть энергетический барьер
между проводящими плоскостями, а туннелиро-
вание электронов и дырок компенсируется. В
смешанном состоянии, где существует опреде-
ленное количество носителей заряда (электронов
и дырок), также происходит компенсация про-
цессов подбарьерного туннелирования. Таким
образом, знакопеременная магнитополевая осо-
бенность сопротивления Холла между плоскостя-
ми связана с движением вихрей, ориентирован-
ных параллельно проводящим плоскостям.

В ситуации, когда магнитное поле и вихри рас-
положены параллельно слоям, а транспортный
ток течет в плоскости слоев, сила Лоренца будет
направлена перпендикулярно слоям (ось z должна
быть вдоль кристаллографического c-направления,

ρ ,( )c
xx B ρ ),(c

x B
v

ρ ( )c
x B
v

Рис. 18. Зависимости удельного сопротивления и холловского сопротивления между плоскостями CuO2 от магнитно-
го поля для пленок Nd2 – xCexCuO4 + δ/SrTiO3 с x = 0.145 при T = 1.8 K при разных температурах (a) и x = 0.135 при
разных температурах (б).
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оси x и y лежат в слое CuO2). Уравнение движения
вихревой линии согласно [83, 84] имеет вид:

(22)

где    – единичные векторы системы коор-
динат,  и  – компоненты скорости вих-
ря, μx и μy – подвижность вихря в направлениях x
и y, левая часть уравнения сила Лоренца (  –
транспортный ток). В магнитном поле, параллель-
ном плоскостям CuO2, джозефсоновские вихри вы-
страиваются параллельно слоям и начинают дви-
гаться в направлении, перпендикулярном слоям,
преодолевая свой собственный пиннинг (боковое
течение потока).

Особенности поведения  наблюдаемые
для пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с x = 0.135 и x =
= 0.145 в режиме потока, подробно представлены
на рис. 18: для x = 0.135 (рис. 18б) зависимость

 имеет положительный максимум (показаны
данные для разных температур), а в случае x = 0.145
зависимость  имеет двукратное изменение
знака (показаны данные в более крупном мас-
штабе). Конкретный вид кривых  может
быть связан с зависимостями δn от B и T в урав-
нении (20).

Нормированная плотность заряда в центре
вихря,  как функция магнитного поля при
различных значениях T/Tc была рассчитана в [85].
Полевая зависимость плотности заряда в центре
сердцевины вихря хорошо описывается зависи-
мостью  с пиком вблизи  возни-
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кающим из-за конкуренции между увеличиваю-
щимся магнитным полем и уменьшающимся по-
тенциалом парного взаимодействия. При этом
максимальное значение  существенно зави-
сит от температуры (см. рис. 3 в [85] для T/Tc = 0.2
и T/Tc = 0.5), что соответствует наблюдаемому на-
ми эффекту (см. рис. 17б).

Анализируя полевую зависимость холловского
сопротивления между слоями CuO2 при различ-
ных температурах для x = 0.145; 0.135, мы наблю-
дали экспоненциальный рост холловского сопро-
тивления между слоями CuO2 при T = 1.8 K и в
диапазоне магнитных полей B = (2.5–4.4) Tл для
первого соединения и степенную зависимость
холловского сопротивления между слоями CuO2
при малых температурах и малых магнитных по-
лях  ~ Bβ для второго соединения (рис. 19). При
температуре T = 1.86 K в магнитных полях B =
= (0.14–0.62) Тл показатель равен β = 0.8, в диапа-
зоне значений магнитного поля B = (0.62–1.84) Tл
показатель β изменяется до β = 1.4; при темпера-
туре T = 4.2 K в диапазоне B = (0.13–1.1) Tл пока-
затель β всегда составляет β = 0.8, при температу-
ре T = 5 K в диапазоне B = (0.1–0.7) Tл уменьша-
ется до β = 0.6, а при T = 7 K и выше мы не видим
степенных зависимостей холловского сопротив-
ления между слоями CuO2.

Увеличение магнитного поля вызывает рост
числа вихрей с ориентацией магнитного момента
вдоль магнитного поля и, как следствие, умень-
шение взаимодействия вихрей с антивихрями
[86, 87]. Мы видим изменение показателя степен-
ной зависимости холловского сопротивления
между слоями CuO2 с β = 0.8 до β = 1.4 в магнит-

δn n

ρc
xy

Рис. 19. Экспоненциальный рост холловского сопротивления между слоями CuO2 в диапазоне магнитных полей B =

= (2.5–4.4) Тл для пленок Nd2 – xCexCuO4 + δ/SrTiO3 с x = 0.145 при T = 1.8 К (а); степенная зависимость  для пленок
Nd2 – xCexCuO4 + δ/SrTiO3 с x = 0.135 при различных температурах – в двойном логарифмическом масштабе (б).
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ном поле B = 0.62 Тл и температуре T = 1.86 К.
Были определены подгоночные параметры для
описания магнитополевых зависимостей хол-
ловского сопротивления в рамках степенного
поведения (рис. 19б). Изменение показателя
степени для магнитополевых зависимостей со-
противления Холла между слоями CuO2 может
указывать на переход Березинского–Костерлица–
Таулеса (БКТ), проявляющийся в двумерных си-
стемах [86, 87]. Важной составляющей исследова-
ния магнитных и температурных зависимостей
удельного сопротивления и сопротивления Холла
является вопрос о возможности выявления пере-
хода БКТ в двумерных пленках Nd2 – xCexCuO4 в
зависимости от ориентации внешнего магнитно-
го поля относительно проводящих слоев CuO2.
Определенные усилия в этом направлении были
предприняты на пленках NbN при исследовании
вольт-амперных характеристик [88].

Обнаружена более сложная зависимость со-
противления Холла от магнитного поля между
слоями CuO2 для пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с
x = 0.145 (рис. 18а и 20а) – изменение знака хол-
ловского сопротивления  в смешанном состоя-
нии при B = (2.5–6.5) Tл. Увеличение магнитного
поля, начиная с B = 2.5 Тл, приводит к экспонен-
циальной зависимости  за счет увеличения ко-
личества вихрей, которые появляются параллель-
но слоям CuO2 и начинают перемещаться между
этими плоскостями. Изменение знака сопротив-
ления Холла  свидетельствует о существовании
вихрей с сердцевинами с носителями второго ти-
па. Для соединения Nd2 – xCexCuO4 с x = 0.145 это
соответствует наличию на поверхности Ферми
двух типов носителей [89].

ρc
xy

ρc
xy

ρc
xy

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследованы закономерности поведения
температурных и полевых зависимостей тензора
сопротивления в проводящих плоскостях ab и
вдоль направления c монокристаллических пле-
нок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с различными кон-
центрациями легирующих примесей и с опти-
мальным отжигом в бескислородной атмосфере.
Полученные результаты успешно интерпретиро-
ваны в рамках концепции квазидвумерности изу-
чаемых систем с высокой металлической прово-
димостью вдоль (ab)-плоскостей (dρab/dT > 0) и
полупроводниковым поведением проводимости в
направлении оси c (dρc/dT < 0) из-за некогерент-
ного туннелирования и термической активации
через барьеры между проводящими слоями CuO2.

В стехиометрически отожженных пленках с
оптимальным содержанием церия при T = 4.2 K
анизотропия плотности критического тока соста-
вила  Сильная анизотропия плот-
ности критического тока может быть рассмотрена
в рамках модели естественной сверхрешетки с че-
редующимися проводящими CuO2-плоскостями
и непроводящими буферными Nd(Ce)O-слоями.
Высокая плотность критического тока вдоль про-
водящих CuO2-плоскостей связана с пиннингом
вихрей на буферных слоях. В перелегированных
образцах с x = 0.17 вид зависимостей сопротивле-
ния определяется включением переноса заряда
между плоскостями CuO2, т.е. переходом от дву-
мерной к трехмерной проводимости по мере увели-
чения легирующей примеси. Таким образом, пере-
легированный Nd2 – xCexCuO4 становится анизо-
тропным трехмерным металлом.

≈ × 33 1 .0ab c
c cj j

Рис. 20. Зависимость сопротивления Холла между слоями CuO2 от магнитного поля для пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с
x = 0.145 (а); 0.135 (б) при T = 1.86 K: экспериментальные данные и подгонка.
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КЛЕПИКОВА и др.

Исследование поведения зависимостей удель-
ного сопротивления и сопротивления Холла от
магнитного поля между проводящими плоско-
стями CuO2 электронно-легированного сверх-
проводника Nd2 – xCexCuO4 показало, что особен-
ности поведения ρxx(B) и ρxy(B) в смешанном (ре-
зистивном) состоянии связаны с особенностями
пиннинга джозефсоновских вихрей и их движе-
нием между проводящими плоскостями.

Работа выполнена в рамках государственно-
го задания по темам “Функция” № АААА-А19-
119012990095-0 и “Электрон” № AAAA-A18-
118020190098-5 при финансовой поддержке РФФИ
и Свердловской области в рамках научного про-
екта № 20-42-660004. Кроме того, авторы выра-
жают благодарность А.А. Иванову за творческое
изготовление образцов, С.М. Подгорных за изме-
рение сопротивления Холла на установке PPMS 9,
выполненные в ЦКП ИФМ УрО РАН, и Е.Ф. Та-
ланцеву за плодотворное сотрудничество.
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ВВЕДЕНИЕ

Подробный обзор теоретических моделей, ис-
пользуемых для описания магнитных свойств ком-
позитных материалов различных классов с помо-
щью введения эффективной магнитной проницае-
мости, приведен в монографии [1]. Частотная
дисперсия магнитной проницаемости в компози-
тах на высоких частотах была рассмотрена в [2, 3].
Методы прохождения и отражения электромагнит-
ных волн в широком частотном диапазоне были
использованы для исследования магнитной про-
ницаемости гранулярных систем [4]. Композиты,
содержащие ферромагнитные металлические ча-
стицы, часто применяют в качестве радиопогло-
щающих материалов. В качестве материала частиц
выбирают металлы и сплавы с высокой проницае-
мостью. Высокая эффективность электромагнит-
ного экранирования получена для композитов, со-
стоящих из частиц в форме чешуек в полимерной
матрице [5]. Хорошие результаты экранирования
в интервале частот 2–18 ГГц показал композит с
частицами из сплава Fe16Ni82Mo2 [6].

Как правило, в литературе рассматривается
случай, когда формулы для эффективной высоко-
частотной магнитной проницаемости композита
выводятся и применяются при отсутствии внеш-
него магнитного поля. Однако в ферромагнитной
среде, помещенной в магнитное поле, на микро-

волновых частотах могут наблюдаться резонанс-
ные явления, такие как ферромагнитный резо-
нанс (ФМР) и антирезонанс [7]. Как отмечается в
[3], формулы для эффективной магнитной про-
ницаемости, учитывающие только проницаемо-
сти и объемные доли компонентов, оказываются
не в состоянии правильно описать изменения
проницаемости, происходящие в области резо-
нансов. Необходимо учитывать ориентацию век-
торов магнитного поля волны и внешнего поля,
форму и пространственную ориентацию частиц
композита. Сплавы типа “файнмет” считаются
подходящими для создания композитов благода-
ря высокой магнитной проницаемости [8]. На-
блюдались сильные изменения микроволновых
коэффициентов прохождения и отражения для
композита, содержащего чешуйки из сплава типа
файнмет [9]. Этот композит без внешнего маг-
нитного поля имеет свойства диэлектрика с поте-
рями. Оценки показателя рефракции показали,
что в области ФМР действительная и мнимая ча-
сти этого коэффициента одного порядка, что ха-
рактерно для проводящих сред. Для выполнения
более точных расчетов требуется расчет микро-
волновой магнитной проницаемости композита,
учитывающий форму и пространственную ори-
ентацию частиц.

Проблемы расчета динамической магнитной
проницаемости композитов рассмотрены в рабо-
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тах [10–12]. В работе [12] сделана попытка ввести
эффективный размагничивающий фактор для со-
вокупности частиц. Концепция эффективного
размагничивающего фактора позволила правиль-
но описать спектры ФМР для композита с части-
цами сферической формы [13]. Однако для ком-
позитов, содержащих частицы другой, отличной
от сферической формы, требуется иная методика
расчета. В этой работе предложена методика рас-
чета эффективной магнитной проницаемости по-
перечно намагниченных композитных материа-
лов, содержащих ферромагнитные частицы в
форме эллипсоида с произвольно ориентирован-
ными осями. Она дает возможность описания
магнитных резонансов в композитах. Некоторые
предварительные результаты, полученные по
предлагаемой методике, представлены в [14]. В
этой работе выполнен расчет зависимостей мик-
роволновой магнитной проницаемости от напря-
женности магнитного поля для трех типов ча-
стиц: в форме, близкой к сферической, в форме
чешуйки и в форме цилиндра при случайной про-
странственной ориентации частиц.

ОПРЕДЕЛЕНИЕ 
МАГНИТНОЙ ПРОНИЦАЕМОСТИ

КОМПОЗИТНОЙ СРЕДЫ
Линеаризованное уравнение Ландау–Лифши-

ца для одной частицы из ферромагнитного мате-
риала в виде эллипсоида вращения, может быть
записано, как [15]

(1)

где ω = 2πf – круговая частота, α – параметр дис-
сипации,  – тензор размагничивания частицы,

 m и M – векторы, соответ-
ственно, переменной и постоянной (равновес-
ной) намагниченности,  – намагниченность
насыщения ферромагнетика, γ-гиромагнитная
постоянная. В (1) не учитывается магнитная ани-
зотропия. Заметим, что |M| = Ms. Будем полагать,
что вектор поля намагничивания направлен па-
раллельно оси z, т.е. H = (00Hz). Если поле намаг-
ничивания достаточно велико –  то
для проекций вектора M на оси координат будут
выполняться соотношения  и 
В таком случае, можно полагать, что M = (00Mz),
т.е. практически M||H. Тогда тензор магнитной
восприимчивости для ферромагнитной частицы
будет иметь вид:
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а его компоненты –

где

Соответствующий тензор динамической маг-
нитной проницаемости  имеет вид [7]:

Его компоненты определяются следующими
формулами:

(2)

В формулах (2) использованы обозначения: ωM =
= γHz,  приведенный тензор размагни-

чивающих факторов  
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Далее перейдем к описанию композитной сре-
ды, образованной одинаковыми ферромагнит-
ными частицами, которые помещены в матрицу
из немагнитного материала. Магнитные свойства
любого элементарного объема такой среды счита-
ем одинаковыми. Размеры этого объема много
меньше длины распространяющейся в среде элек-
тромагнитной волны, но много больше размеров
любой магнитной частицы.

Для расчета тензора магнитной проницаемости
композитной среды необходимо, во-первых, задать
модель смешения, определяющую вклад различ-
ных компонент такой среды в эффективную маг-
нитную проницаемость, и, во-вторых, учесть вза-
имное влияние магнитных частиц друг на друга.

Пусть  и H – это, соответственно, напря-
женности постоянного магнитного поля внутри
отдельной ферромагнитной частицы и во внеш-
ней по отношению к ней среде. Связь между эти-
ми полями задается соотношением [7, 15]

(3)
Магнитное поле в элементарном объеме одно-

родной композитной среды фактически является
результатом усреднения полей внутри и вне мно-
жества магнитных частиц, располагающихся в
этом объеме. Количество магнитного вещества в
композите определяется его объемной долей 
Если  то среднее поле мало отличается от
поля в немагнитной среде. Однако, по мере уве-
личения  отличие этих полей становится все
больше.

Как показано в [13, 16], изменения полей могут
учитываться посредством замены тензора размаг-

ничивания для единственной частицы  в тех
формулах, где он используется, эффективным

тензором размагничивания  который зависит от
 следующим образом. При  должно быть

 где  – тензор размагничивания для един-
ственной частицы заданной формы, он, в частно-
сти, используется при вычислении компонент
тензора  в соответствие с формулами (2). В то
время, как при  эффективный тензор раз-
магничивания становится нулевым, что соответ-
ствует неограниченной магнитной среде.

Согласно [13, 16], удовлетворяющий указан-
ным условиям эффективный тензор размагничи-
вания может быть определен, как

(4)

где  – эффективный тензор магнитной прони-
цаемости композитной среды.

Формула для определения тензора  для сре-
ды, содержащей равномерно распределенные в
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немагнитной матрице одинаковые ферромагнит-
ные частицы, может быть определена на основе
линейного закона смешения или формулы Зиль-
берштейна [1, 10]

(5)

Подставляя формулу (5) в выражение (4), по-
лучаем, что

(6)

Заметим, что, как уже было отмечено ранее, в
формулах (4)–(6) при использовании тензора 
подразумевается, что в формулах (2) компоненты

тензора  необходимо заменить соответствующи-

ми компонентами тензора  в соответствии с (4).
Таким образом, формулы (5) и (6) показывают,

что поскольку тензоры  и  зависят друг от дру-

га, то задача нахождения  и  является, вообще
говоря, самосогласованной. Однако, в первом
приближении, при малых концентрациях  та-

кой зависимостью между  и  можно прене-
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случайным образом. В этом случае для получения
усредненного эффективного тензора магнитной
проницаемости композитной среды  необхо-

димо провести статистическое усреднение эле-

ментов тензора  с учетом различной простран-
ственной ориентации магнитных частиц:

(9)

(10)

где

В (9) и (10) введен вектор  определя-
ющий вращение магнитной частицы относитель-
но осей координат  на углы  соответ-
ственно. Поясним выбор направления осей си-
стемы координат в данном случае. Рассмотрим
исходную ориентацию магнитной частицы в виде
эллипсоида вращения, главные оси которого на-
правлены вдоль осей , причем ось z, как это
и предполагалось ранее, располагается по на-
правлению вектора поля намагничивания. Все
другие случайные ориентации частиц задаются
относительно исходной посредством вектора 
Он обуславливает, во-первых, изменение тензора
размагничивания частицы  во-вторых, изме-
нение величины Mz, а, следовательно, и  при
таком изменении. При выполнении статистиче-
ского усреднения по формулам (9) и (10) предпо-
лагается, что каждый из углов  – элементов
вектора Θ, является независимой случайной ве-
личиной, равномерно распределенной в интерва-
ле [–π; π].

Если предположить, что волновой вектор
электромагнитной волны, распространяющейся
в композитной среде, направлен вдоль оси y, а по-
ле намагничивания – вдоль оси z, то элементы
тензора магнитной проницаемости вида (7) или
(9) будут входить в волновое число в виде опреде-
ленной комбинации – скалярной величины, на-
зываемой эффективной магнитной проницаемо-
стью 

Можно показать, что эффективная магнитная
проницаемость, соответствующая тензору (7),
выражается формулой:
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ченной однородной ферромагнитной среды, когда
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Значение усредненной эффективной магнит-

ной проницаемости для ансамбля случайно ори-
ентированных частиц определяется по аналогии с
формулой (11) с использованием тензора (9), как

(12)

�m
µ

�m
µ

( )
( ) ( )
( ) ( )

 μ μ
 

= − θ ⋅ + θ ⋅ = μ μ 
 
 

�

� �

0

1 0 ,
0 0 1

m m
xx xy

m m m
yx yy

Θ Θ

μ I μ Θ Θ
v v

( ) ( ) ( ) ( )( ) ( ) ( )[ ]
( )

θ ω ω + ωα − − − θ ω
μ = +

� �

33 22 1
1 ,ˆ

M H Mm
xx

i N N

D

Θ Θ Θ Θ
Θ

Θ
v v

( ) ( ) ( ) ( ) ( )[ ]
( )

θ ω ω − − θ ω
μ =

�

12 1
,ˆ

M Mm
xy

i N

D

Θ Θ Θ
Θ

Θ
v v

( ) ( ) ( ) ( ) ( )[ ]
( )

θ ω ω + − θ ω
μ = −

�

12 1
,ˆ

M Mm
yx

i N

D

Θ Θ Θ
Θ

Θ
v v

( ) ( ) ( ) ( )( ) ( ) ( )[ ]
( )

θ ω ω + ωα − − − θ ω
μ = +

� �

33 11 1
1 ,ˆ

M H Mm
yy

i N N

D

Θ Θ Θ Θ
Θ

Θ
v v

( ) ( ) ( )( ) ( ) ( )[ ]
( ) ( )( ) ( ) ( )[ ] ( ) ( ) ( )( )
= ω + ωα − − − θ ω ×

× ω + ωα − − − θ ω − − θ ω − ω

� �

� � �

33 11
2 2

33 22 12

ˆ 1

1 1 ,

H M

H M M

D i N N

i N N N

Θ Θ Θ Θ

Θ Θ Θ Θ Θ

v

v v

( )
( ) ( ) ( )
( ) ( ) ( )
( ) ( ) ( )

 
 =
 
 
 

� � �
�
� � � �

� � �

11 12 13

21 22 23

31 32 33

,
N N N
N N N
N N N

Θ Θ Θ
N Θ Θ Θ Θ

Θ Θ Θ

( ) ( )ω = πγ4 .M zMΘ Θ

= αβγ( ),Θ

, ,x y z α β γ, ,

, ,x y z

.Θ

,

�
�ΝΘ

,ωMΘ

α β γ, ,

μeff .

μ μ
μ = μ −

μeff .
m m

m xy yx
xx m

yy

=N 0

�
� ,

( )

( ) ( ) ( )
( )

μ = μ =
μ ⋅ μ

= μ −
μ

eff eff

.
m m

m xy yx
xx m

yy

Θ

Θ Θ
Θ

Θ



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 2  2022

ДИНАМИЧЕСКАЯ МАГНИТНАЯ ПРОНИЦАЕМОСТЬ КОМПОЗИТНЫХ СРЕД 155

Формулы (10), (12) будут использованы для
выполнения расчетов резонансных изменений
эффективной магнитной проницаемости намаг-
ниченной композитной среды. В этой статье
предполагается, что частицы имеют форму эл-
липсоида вращения, что обеспечивает однород-
ность постоянного магнитного поля внутри них.
Изменение соотношений между полуосями эл-
липсоидов позволяет моделировать различные
виды композитов. Например, если длина всех по-
луосей одного порядка, то моделируются частицы
в форме эллипсоида, близкого к сфере. Если длина
двух полуосей значительно больше третьей, то мо-
делируются частицы типа чешуек. Наконец, если
длина одной полуоси много больше двух других, то
моделируются частицы, похожие на иголки.

ПРИМЕРЫ РАСЧЕТА 
МАГНИТНОЙ ПРОНИЦАЕМОСТИ

КОМПОЗИТНОЙ СРЕДЫ
Для расчетов примем следующие параметры:

намагниченность насыщения материала частиц
Ms = 560 Гс, соответствующая сплаву “файнмет”
[8]; постоянная затухания в магнитной системе
α = 0.05; частота микроволн f = 30 ГГц. Предпо-
лагается также, что ориентация магнитных ча-
стиц случайна. Интервал напряженности магнит-
ного поля при расчетах выбран в диапазоне до
30 кЭ. Это сделано с целью получения общего
представления о характере рассчитанных поле-
вых зависимостей эффективных магнитных про-
ницаемостей композитной среды несмотря на то,
что, как это было отмечено ранее, используемая
модель применима, строго говоря, при выполне-
нии условия  Аналогичными сообра-
жениями обусловлен выбор используемых при
расчетах значений параметра  которые в неко-
торых случаях несколько выходят за рамки сде-
ланного ранее предположения о том, что 

Рассмотрим сначала случай, когда частицы име-
ют следующие размеры полуосей: a = b = 25 мкм,
c = 10 мкм. Это композит с частицами типа “сплюс-
нутый сфероид”. Расчет ведется по ансамблю из
10000 частиц. Результаты расчета полевой зави-
симости эффективной магнитной проницаемо-
сти показаны на рис. 1.

На рис. 1а показаны зависимости, рассчитан-
ные для нескольких значений объемной доли ча-
стиц в композите  С ростом концентрации ча-
стиц величина резонансных изменений, разумеет-
ся, возрастает, но тип зависимостей сохраняется.
Отметим, что резонансные изменения в неодно-
родной в магнитном отношении среде занимают
широкую область полей от ~5 до ~12 кЭ, несмотря
на малую величину постоянной α = 0.05. Для
сравнения на рис.1б приведены аналогичные за-
висимости для материала частиц. На рис. 1в пока-

≥ π s4 .zH M

θ ,
v

θ 1.
v
!

θ .
v

заны полевые зависимости производной мнимой
части эффективной магнитной проницаемости
композита по магнитному полю. Подобным об-

Рис. 1. Зависимости от магнитного поля действитель-
ной и мнимой частей эффективной магнитной про-
ницаемости: композита с частицами сфероидальной
формы с полуосями a = b = 25 мкм, c = 10 мкм (а) и
материала частиц (б). Зависимости производной по
магнитному полю мнимой части эффективной магнит-
ной проницаемости композита (в). Частота 30 ГГц.
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разом будет выглядеть линия резонанса, зареги-
стрированная в спектрометре с модуляцией маг-
нитного поля.

Рассмотрим теперь полевую зависимость эф-
фективной магнитной проницаемости композита с
частицами в форме чешуек. Частицы имеют следу-
ющие размеры полуосей: a = b = 25 мкм, c = 1 мкм.
Расчет ведется по ансамблю из 10000 частиц. Ре-
зультаты расчета полевой зависимости эффек-
тивной магнитной проницаемости для несколь-
ких значений объемной доли частиц в композите

 показаны на рис. 2. С ростом концентрации ча-
стиц величина резонансных изменений, как и в
предыдущем случае, возрастает. По-прежнему,
тип зависимостей при увеличении концентрации
сохраняется: резонансные изменения занимают
широкую область полей от ~6 до ~14 кЭ, при ма-
лой величине постоянной α = 0.05.

θ
v

На рис. 2б показаны полевые зависимости про-
изводной мнимой части эффективной магнитной
проницаемости композита по магнитному полю. В
этом случае композита с частицами типа чешуек
мы видим особенности отрицательных значений
производной проницаемости: производные от
низко- и высоко-полевой частей резонанса четко
разделены по магнитному полю.

Вместо одного минимума для одной линии по-
лучилось два. Эту особенность следует учитывать
при анализе экспериментальных данных ФМР в
сильно неоднородных композитных материалах.

Теперь рассмотрим полевую зависимость эф-
фективной магнитной проницаемости компози-
та с частицами в форме иголок. Частицы имеют
следующие размеры полуосей: a = 25 мкм, b = c =
= 1 мкм. Расчет ведется по ансамблю из 10000 ча-
стиц. Результаты расчета полевой зависимости
эффективной магнитной проницаемости показа-
ны на рис. 3.

Рис. 2. Зависимости от магнитного поля действитель-
ной и мнимой частей эффективной магнитной про-
ницаемости композита с частицами типа чешуек с
полуосями a = b = 25 мкм, c = 1 мкм (а). Зависимости
производной по магнитному полю мнимой части эф-
фективной магнитной проницаемости композита (б).
Частота 30 ГГц.
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Рис. 3. Зависимости от магнитного поля действитель-
ной и мнимой частей эффективной магнитной про-
ницаемости композита с частицами типа иголок с по-
луосями a = 25 мкм, b = c = 1 мкм (а). Зависимости
производной по магнитному полю мнимой части эф-
фективной магнитной проницаемости композита (б).
Частота 30 ГГц.
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На рис. 3а показаны зависимости, рассчитан-
ные для нескольких значений объемной доли ча-
стиц в композите  С ростом концентрации ча-
стиц величина резонансных изменений возрастает.
По-прежнему, тип зависимостей при увеличении
концентрации сохраняется, и резонансные изме-
нения занимают широкую область полей. На рис.
3б показаны полевые зависимости производной
мнимой части эффективной магнитной проница-
емости композита по магнитному полю. В этом
случае композита с частицами типа иголок отме-
тим следующую особенность: в полевой зависи-
мости мнимой части проницаемости высокопо-
левое крыло значительно уже, чем низкополевое.
В результате на зависимости производной прони-
цаемости максимумов получилось два, а мини-
мум один. Абсолютная величина минимума в за-
висимости производной значительно больше,
чем величина максимумов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, в данной работе разработана
методика расчета динамической магнитной про-
ницаемости намагниченного макроскопически
однородного композита с ферромагнитными ча-
стицами, имеющими форму эллипсоида. Метод
пригоден при изменении осей эллипсоида в ши-
роких пределах, что дает возможность моделиро-
вать композиты с частицами сферической и близ-
кой к сферической форме, с частицами в форме
чешуек и в форме иголок. Метод позволяет вы-
полнить расчет эффективной магнитной прони-
цаемости намагниченного композита с частица-
ми как ориентированными одинаково, так и для
случайно ориентированного ансамбля частиц.

Выполнен расчет зависимости эффективной
магнитной проницаемости композита от магнит-
ного поля при нескольких значениях концентра-
ции ферромагнитных частиц для трех типов ча-
стиц: сплюснутого сфероида, чешуек, иголок. По-
казано, что резонансная особенность занимает
широкую область полей, несмотря на малую вели-
чину постоянной затухания в магнитной системе.
Показано, что форма резонансной зависимости в
случае частиц в форме иголок значительно отли-
чается от двух других случаев. Сопоставление
экспериментальных данных и результатов расче-
тов коэффициентов прохождения и отражения
микроволн для композита с частицами в форме
чешуек, для которых использован рассмотрен-
ный в данной статье метод расчета магнитной
проницаемости, показало разумное согласие [14].

Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ
№ 20-02-00135.
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Исследованы магнитные свойства и микроструктура магнитов (Nd,Dy)–Fe–B, в которых содержа-
ние Dy изменяется от 0 до 10.3 вес. %, а концентрация кислорода в магнитах не превышает 0.26 вес. %.
Высококоэрцитивные магниты с содержанием Dy 8 вес. % имеют максимальное энергетическое
произведение (BH)max ≥ 35 МГсЭ и коэрцитивную силу по намагниченности МНс ≥ 30 кЭ; они могут
эксплуатироваться при рабочей температуре, достигающей 180°С. Фазовый состав и структуру маг-
нитов (Nd,Dy)–Fe–B исследовали методами рентгеновской дифракции и сканирующей электрон-
ной микроскопии. Кроме основной фазы (Nd,Dy)2Fe14B и оксида (Nd,Dy)2O3 в области тройных
стыков зерен были обнаружены две фазы (Nd,Dy,Fe,М)Ox, с ГЦК-структурой (группа симметрии
225, Fm m), но с различным содержанием O, Fe и легирующих элементов M (M – Co, Cu, Ga). По-
казано, что суммарное содержание оксидов (Nd,Dy,Fe,М)Ox тем больше, чем выше интегральная
концентрация кислорода в магнитах, которая, в свою очередь, возрастает с увеличением содержа-
ния Dy.

Ключевые слова: (Nd,Dy)–Fe–B, постоянный магнит, микроструктура, фазовый состав
DOI: 10.31857/S0015323022020103

ВВЕДЕНИЕ

Высокоэнергоемкие спеченные магниты Nd–
Fe–B с максимальным энергетическим произве-
дения (BH)max ≥ 50 MГс Э имеют относительно
низкую коэрцитивную силу по намагниченности
MHc ~ 12 кЭ, что составляет всего 15% от значения
поля анизотропии (75 кЭ) фазы Nd2Fe14B. Интен-
сивно нарастающее производство генераторов на
постоянных магнитах для крупномасштабных
ветряных турбин и гибридных автомобилей, в ко-
торых рабочая температура магнитов приближа-
ется к 200°С, требует потребления высококоэр-
цитивных магнитов с MHc ≈ 30 кЭ при комнатной
температуре [1–4]. Такое повышение коэрцитив-
ной силы спеченных магнитов Nd–Fe–B дости-
гается за счет замещения примерно одной трети
атомов Nd атомами тяжелых редкоземельных

элементов (ТРЗМ – Dy, Tb), чтобы использовать
более высокое поле магнитокристаллической ани-
зотропии фазы (Nd,ТРЗМ)2Fe14B [5]. Поскольку
магнитные моменты атомов ТРЗМ и Fe упорядо-
чиваются антиферромагнитно, то это приводит к
неизбежному снижению как остаточной индукции
Br, так и (BH)max примерно до 30 MГсЭ. В совре-
менных условиях дефицита и повышения цен на
Nd и, особенно, на Dy и Tb возникла острая не-
обходимость в экономии этих критических эле-
ментов, основывающейся на совершенствова-
нии технологии производства спеченных магни-
тов системы (Nd,ТРЗМ)–Fe–B. Разработано
несколько подходов для замещения атомов Nd
атомами ТРЗМ в высококоэрцитивных магнитах
(Nd,ТРЗМ)–Fe–B: (1) введение ТРЗМ в исходные
сплавы непосредственно при индукционной вы-
плавке [6–12], а также использование смесей прес-

3
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сованных порошков сплавов (Nd, ТРЗМ)–Fe–B с
различной концентрацией ТРЗМ и последующее
их спекание [13, 14]; (2) применение смеси прес-
сованных порошков сплавов Nd–Fe–B и ТРЗМ–
Х (Х – H, O, F) [15–17] или ТРЗМ–М, где в каче-
стве M используют Cu, Al, Со, Ga и др. [18–21]; (3)
введение ТРЗМ на границы зерен спеченных маг-
нитов посредством процесса диффузии по грани-
цам зерен при температурах 700–900°С [22–32].
Последний метод рассматривается как наиболее
перспективный, поскольку он при использова-
нии небольшого количества ТРЗМ позволяет
эффективно повышать коэрцитивную силу маг-
нитов Nd–Fe–B при минимальном снижении
(BH)max. К сожалению, эффективность примене-
ния этого метода ограничена толщиной магнитов
3–5 мм [23]. Снижение концентрации кислорода
[4, 6, 8, 11, 13, 14, 16, 33] и оптимизация микро-
структуры [2, 4, 6–11, 13–33] являются ключевы-
ми подходами в направлении повышения уровня
магнитных гистерезисных свойств спеченных
магнитов (Nd,ТРЗМ)–Fe–B при любом методе
введения ТРЗМ.

В настоящее время отечественные разработчи-
ки и изготовители промышленных магнитных
систем применяют постоянные магниты, пре-
имущественно закупленные в Китае, что препят-
ствует созданию условий для устойчивого и эко-
номически эффективного развития полного цик-
ла производства постоянных магнитов системы
неодим–железо–бор на территории Российской
Федерации. Вместе с тем, например, разрабатывае-
мая инновационная программа АО “НоваВинд” по
производству генераторов ветроэнергетических
установок “Lagerwey” требует потребления не ме-

нее 500 тонн в год магнитов системы Nd–Fe–B,
изготавливаемых отечественными предприятиями,
со свойствами мирового уровня (остаточная индук-
ция Br ≥ 13.2 кГс; MHc ≥ 17 кЭ; (BH)max ≥ 42 MГс Э).

В статье изложены результаты исследования
магнитных свойств и микроструктуры высоко-
коэрцитивных магнитов (Nd,Dy)–Fe–B, изго-
тавливаемых по низкокислородной технологии
на Уральском электромеханическом заводе
(АО “УЭМЗ”) небольшими партиями. Гистере-
зисные свойства этих магнитов в полной мере
удовлетворяют требованиям для разработки ветро-
генераторов. Представленные результаты могут
быть полезны специалистам, которым предстоит
становление широкомасштабного отечественного
производства высококачественных магнитов на
основе системы Nd–Fe–B.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Методы изготовления высококоэрцитивных
спеченных магнитов системы (Nd,Dy)–Fe–B и
последующей их аттестации подобны методам,
применяемым при разработке высокоэнергоем-
ких магнитов [33]. Составы сплавов типа strip
casting, использованные для изготовления высо-
кокоэрцитивных спеченных магнитов, приведе-
ны в табл. 1. В этих сплавах содержание Dy, заме-
щающего Nd, постепенно увеличивали от 0 до
10.3 вес. %, при этом также повышали суммарное
количество редкоземельных металлов от 29.4 до
31 вес. %. Из каждого сплава были изготовлены
магниты по низкокислородной технологии. Пла-
стинки сплавов для охрупчивания предваритель-
но обрабатывали в водороде. Полученные крупно-

Таблица 1. Химический состав сплавов, использованных для приготовления магнитов (колонки – вес. %;
строки – ат. %)

* Содержание кислорода в сплавах № 2–6 не определяли.

Содержание элементов, вес. %

№ Nd Dy Fe Co Cu Ga B O

Сплавы для высококоэрцитивных магнитов
1 29.4 – 67.584 1.0 0.1 0.1 0.9 0.016

Nd13.28Fe79.99Co1.11Cu0.10Ga0.09B5.43O0.07

2 29.2 1.0 67.66 1.0 0.10 0.10 0.90 *
Nd13.28Dy0.40Fe79.56Co1.00Cu0.10Ga0.10B5.46

3 26.0 4.2 67.6 1.0 0.10 0.1 1.0 *
Nd11.79Dy1.69Fe79.17Co1.11Cu0.10Ga0.09B6.05

4 25.1 5.9 66.8 1.0 0.10 0.1 0.9 *
Nd11.51Dy2.40Fe79.27Co1.12Cu0.10Ga0.09B5.51

5 22.7 8.4 66.7 1.0 0.10 0.1 0.9 *
Nd10.42Dy3.42Fe79.34Co1.12Cu0.10Ga0.09B5.51

6 20.7 10.3 66.8 1.0 0.10 0.1 0.9 *
Nd9.52Dy4.20Fe79.43Co1.13Cu0.10Ga0.10B5.52
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ВАСИЛЕНКО и др.

зернистые порошки измельчали в струйной мель-
нице, используя азот в качестве рабочего газа.
Средний размер частиц порошков Dср, определяе-
мый по методу Фишера, составлял 2.7–3.2 мкм.
Межоперационную транспортировку порошка, на-
чиная со струйного измельчения и заканчивая спе-
канием, производили в стальном герметичном кон-
тейнере с инертной атмосферой при содержании
кислорода не более 0.001 вес. % (10 ppm). Текстуро-
вание и прессование порошков осуществляли в
прессе, совмещенном с электромагнитом и разме-
щенном в перчаточном боксе с атмосферой чи-
стого азота. Напряженность постоянного намаг-
ничивающего поля составляла 16 кЭ. Усилие
прессования было приложено перпендикулярно
направлению текстурующего магнитного поля. В
результате получали заготовки размером 22 × 27 ×
× 60 мм3 с направлением оси текстуры вдоль раз-
мера 22 мм. Пресс-заготовки спекали в вакууме
при температурах 1040–1055°С в течение 2 ч с по-
следующей закалкой в аргоне до комнатной тем-
пературы. Плотность спеченных заготовок со-
ставляла 7.57–7.62 г/см3. Для повышения Нс спе-
ченные магниты подвергали двухступенчатой
термообработке при температурах Т1 = 880°С,
1 ч и Т2 = 480–550°С, 1–2 ч.

Измерение магнитных гистерезисных свойств
термообработанных образцов выполняли на уста-
новке “Permagraph L”. Кривые размагничивания
при повышенных температурах измеряли после
стабилизации температуры с точностью 2°С. Со-
держание кислорода в спеченных магнитах опре-
деляли восстановительным методом, используя
газоанализатор Leco ONH-836. Наблюдение мик-
роструктуры и определение концентрации эле-
ментов на шлифах магнитов было выполнено с

применением сканирующего электронного микро-
скопа TESCAN MIRA3. Перед микроанализом на
шлифы наносили тонкий слой углерода с помощью
напылительной установки Quorum Q150R. Данные
рентгеновской дифракции получены на рентге-
новском дифрактометре Empyrean (PANanalytical) в
Cu Kα-излучении.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

1. Влияние концентрации Dy 
на свойства магнитов

На рис. 1 приведены кривые размагничивания
спеченных магнитов с различным содержанием
Dy после их дополнительного отжига при темпе-
ратурах Т1 = 880°С, 1ч и Т2 = 480–550°С. В про-
цессе оптимизации дополнительного отжига бы-
ло установлено, что максимумы MHc достигаются
при значениях температуры Т2, которые повыша-
ются от 510 до 550°С с увеличением концентра-
ции Dy в магнитах до 10.3 вес. %. На рис. 2 пока-
зана зависимость магнитных гистерезисных
свойств магнитов (Nd,Dy)–Fe–B от содержания
Dy. Значения Br и (BH)max практически линейно
снижаются при замещении Nd на Dy. Коэрцитив-
ная сила, напротив, линейно возрастает от 12 до

Рис. 1. Кривые размагничивания магнитов с содержа-
нием Dy от 0 до 10 вес. %.
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30 кЭ при увеличении содержания Dy до 8 вес. %,
однако при последующем повышении концен-
трации Dy до 10.3 вес. % прирост MHc существен-

но замедляется, несмотря на то что поле анизо-
тропии НА соединений (Nd1 – xDyx)2Fe14B при

этой концентрации проявляет тенденцию линей-
ного увеличения [5]. Кроме того, рис. 1 демон-
стрирует ухудшение прямоугольности кривых
размагничивания магнитов с содержанием Dy
5.9–10.3 вес. %. По мере повышения концентра-
ции Dy увеличивается неоднородность распреде-
ления областей по коэрцитивной силе в объеме
образцов, и на кривой размагничивания магнита
с 10.3 вес. % Dy отчетливо выявляется перегиб,
указывающий на присутствие областей с двумя
различными значениями МНс. Чтобы установить

причины ухудшения прямоугольности кривых
размагничивания, был проведен анализ фазового
состава и микроструктуры магнитов (Nd,Dy)–
Fe–B.

2. Микроструктура и фазовый состав 
магнитов (Nd,Dy)–Fe–B

На рис. 3 в качестве примера приведены элек-
тронно-микроскопические изображения шлифов
магнита из сплава 5 (8.4 вес. % Dy) после травле-
ния и без травления. Средний размер зерен Dср

фазы (Nd,Dy)2Fe14B, рассчитанный при обработ-

ке изображений микроструктур травленных шли-
фов магнитов с повышенным содержанием Dy
(рис. 3а), составляет от 3.8 до 4.2 мкм и несколько
увеличивается по сравнению с Dср высокоэнерго-

емких магнитов [33]. Вид микроструктуры не-
травленного шлифа (рис. 3б) качественно вос-
производит морфологию фаз высокоэнергоемких

магнитов [2, 33–35]. Также выявляются 4 области
фаз различного контраста. Зерна (А) основной
фазы (Nd,Dy)2Fe14B имеют однородный темно-

серый контраст; ярко-светлые включения (B) ок-
сидов (Nd,Dy)Oх локализуются преимуществен-

но в центре тройных стыков зерен; сопряженные
с фазой (В) светло-серые области фазы (С) кли-
новидной формы своими острыми краями соеди-
няются с межзеренными границами (МЖГ). На
отдельных микроснимках также удавалось на-
блюдать округлые включения окислов (D) –
(Nd,Dy)2O3 (отсутствуют на рис. 3б). Следует, од-

нако, отметить два отличия микроструктур высо-
коэнергоемких и высококоэрцитивных магнитов.
У высококоэрцитивных магнитов (рис. 3б), во-
первых, выше объемная доля фазы (С) и, во-вто-
рых, практически не выявляются тонкие ламели
фазы в межзеренных границах.

В табл. 2 приведены результаты микроанали-
за фаз магнитов, изготовленных из сплавов
1 (без Dy), 3 (4.2 вес. % Dy), 5 (8.4 вес. % Dy) и
6 (10.3 вес. % Dy). Расчет формулы состава фаз
выполнен по той же методике, которая была ис-
пользована в [33], т.е. за вычетом концентрации
кислорода, которая определяется в составе зерна
фазы (Nd,Dy)2Fe14B из-за окисления поверхно-

сти шлифа. С увеличением концентрации Dy в
магнитах, с одной стороны, происходит последо-
вательное повышение его содержания в зернах
основной фазы (А), что является основной при-
чиной увеличения коэрцитивной силы, как пока-
зано на рис. 1 и 2; с другой стороны, увеличение
концентрации Dy сопровождается повышением
содержания кислорода в магнитах. Это связано с
тем, что Dy имеет более сильное сродство к кис-
лороду по сравнению с Nd [13]. Последнее обсто-

Рис. 3. Микроструктура спеченных магнитов с содержанием Dy 8.4 вес. %: (а) травленый шлиф; (б) нетравленый
шлиф.

10 мкм 5 мкм(a) (б)

A

B
C



162

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 2  2022

ВАСИЛЕНКО и др.

ятельство наиболее сильно отражается на изме-
нении состава фазы (С). Как показано в табл. 2,
именно в этой фазе последовательно увеличива-
ется содержание кислорода, на что указывает
повышение коэффициента x = O/(Nd,Dy,Fe,M)
в формуле состава. Кроме того, в этой же фазе
наблюдается повышение концентрации Cu и
Ga. В некоторых областях фазы (С) магнита с
10.3 вес. % Dy содержание как Cu, так и Ga пре-
вышает 2 вес. %, т.е. оказывается более чем в
20 раз больше по сравнению с концентрацией
этих элементов в исходном сплаве. Фаза (С) так-
же становится неоднородной по соотношению
r = Fe/(Nd + Dy), поэтому в таблице для магнита
с 10.3 вес. % Dy представлено два варианта соста-
ва этой фазы (С1) и (С2).

Поскольку клиновидные участки фазы (С) не-
посредственно соединены с МЖГ и являются до-
норами и акцепторами атомов Fe и M – (Cu, Ga,
Co) при формировании состава границ в процес-
се отжига спеченных магнитов Nd–Fe–B–M при
520–600°С, то избыток или недостаток этих эле-
ментов в области острых углов тройных стыков
зерен приводит к их дефициту в МЖГ или, напро-
тив, к избытку. Наиболее вероятная причина воз-
никновения колебания состава фазы (С) заклю-
чается в том, что из-за увеличения концентрации
кислорода в некоторых участках магнитов повы-

шается температура плавления фазы (С) и вяз-
кость межзеренной жидкости, вследствие чего
ухудшается процесс смачивания поверхности зе-
рен (Nd,Dy)2Fe14B и возникает избыток Fe и не-

достаток Cu и Ga в МЖГ. Значительное уменьше-
ние величины r от 1.95 до 1.02 в фазе (С) магнита
с 10.3 вес. % Dy приводит к ухудшению магнит-
ной изоляции тех зерен, МЖГ которых находятся
в контакте с фазой (С2). На таких МЖГ облегча-
ется зарождение обратной магнитной фазы, и пе-
ремагничивание зерен (Nd,Dy)2Fe14B, окружен-

ных этими МЖГ, происходит при пониженных
значениях магнитного поля. В итоге неоднород-
ное перемагничивание становится причиной су-
щественного ухудшения прямоугольности кри-
вой размагничивания этого магнита.

Согласно литературным данным, светло-се-
рой фазе (С), локализующейся в острых углах
тройных стыков зерен, наиболее часто соотносят
структуру металлического Nd с двойной плотно-
упакованной гексагональной решеткой (ДвГПУ–
Nd) [13, 34, 36]. Тем не менее наши результаты
рентгеноструктурного исследования образцов
высокоэнергоемких магнитов [33] не выявили ре-
флексов фазы ДвГПУ-Nd, и только линии допол-
нительных фаз ГЦК-NdOx и ГПУ–Nd2O3 были

зарегистрированы. На рис.4 показаны фрагменты
порошковых дифрактограмм магнитов, приго-

Таблица 2. Результаты микроанализа магнитов (Nd,Dy)–Fe–B

Содержание элементов, вес. % Формула состава

Фаза Nd Dy Fe Co Cu Ga O

Магнит без Dy, содержание О – 0.13 вес. %

Фаза (A) 27.66 – 70.01 1.27 0.13 0.00 0.77 Nd2.11(Fe0.98M0.02)14B1

Фаза (B) 80.68 – 9.57 0.19 0.37 0.00 9.06 (Nd0.74Fe0.25M0.01)O0.69

Фаза (C) 54.05 – 39.21 3.60 1.77 0.00 1.37 (Nd0.32Fe0.61M0.06)O0.03

Магнит Dy–4.2%, содержание О – 0.25 вес. %

Фаза (A) 24.08 4.18 69.49 1.15 0.13 0 0.97 (Nd0.87Dy0.13)2.13(Fe0.98M0.02)14B1

Фаза (B) 74.87 9.33 7.35 0 0 0.07 8.38 (Nd0.73Dy0.08Fe0.19)O0.62

Фаза (C) 69.96 4.22 22.13 0.2 0.57 0.45 2.47 (Nd0.52Dy0.03Fe0.43M0.02)O0.11

Магнит Dy–8.4%, содержание О – 0.26 вес. %

Фаза (A) 20.22 7.45 70.01 1.43 0 0 0.89 (Nd0.75Dy0.25)2.04(Fe0.98M0.02)14B1

Фаза (B) 66.5 20.92 3.96 0 0.02 0.35 8.24 (Nd0.69Dy0.19Fe0.11M0.01)O0.64

Фаза (C) 48.23 6.85 40.14 0.92 0.39 0.4 3.07 (Nd0.30Dy0.04Fe0.64M0.03)O0.12

Фаза (D) 43.24 14.47 21.07 0.23 0 0 20.99 (Nd0.39Dy0.12Fe0.49M0.01)O1.31

Магнит Dy–10.3%, содержание О – 0.28 вес. %

Фаза (A) 18.84 8.86 69.77 1.37 0.04 0.18 0.95 (Nd0.71Dy0.29)2.03(Fe0.98M0.02)14B1

Фаза (B) 60.47 22.49 8.83 0.08 0.01 0.08 8.04 (Nd0.58Dy0.19Fe0.22)O0.58

Фаза (C1) 46.31 5.36 39.14 1.35 2.65 2.11 3.07 (Nd0.28Dy0.03Fe0.60M0.09)O0.12

Фаза (C2) 60.34 5.16 25.61 1.07 1.94 2.77 3.11 (Nd0.42Dy0.03Fe0.46M0.09)O0.14

Фаза (D) 60.62 21.65 5.84 0.08 0.09 0.04 11.68 (Nd0.64Dy0.2Fe0.16)O0.91
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товленных из сплавов, в которых содержание Dy
увеличивается от 0 до 10.3 вес. %. В узких интер-
валах углов 2θ, соответствующих 30°–31° и 35°–
36°, локализуются дифракционные линии (111) и
(002), которые в [33] были отнесены к фазе ГЦК
NdOx. Однако, как видно из рис. 4б–4г, эти ли-

нии имеют либо два максимума, либо ассиммет-
ричный профиль. Это обстоятельство свидетель-
ствует о том, что рассматриваемые линии являются
суперпозицией отражений от двух фаз разного хи-
мического состава, но одинаковой пространствен-

ной группы симметрии (  группа 225), кото-
рые, согласно результатам микроанализа (табл. 2),
следует сопоставить фазе (В) – оксиду неодима
(Nd,Dy)Ox с ГЦК-структурой типа NaCl и фазе (С) –

раствору металлического неодима Nd (225) с
ГЦК-структурой типа CaF2 [37] соответственно.

Фазовый состав магнитов с учетом присутствия
фазы ГЦК-Nd приведен в табл. 3. Содержание
оксида (Nd,Dy)Ox тем больше, чем выше инте-

гральная концентрация кислорода в магнитах,
которая, в свою очередь, возрастает с увеличени-
ем содержания Dy. С увеличением концентрации
Dy уменьшается параметр а решеток фаз ГЦК–
(Nd,Dy)Ox и ГЦК–Nd вследствие замещения ато-

мов Nd на Dy, а также на Fe и M, что согласуется
с данными микроанализа. Таким образом, более
детальный анализ дифрактограмм магнитов с по-
вышенным содержанием Dy позволил нам наря-

3 ,Fm m

ду с оксидом (Nd,Dy)Ox также выявить присут-

ствие фазы ГЦК-Nd с такой же кристаллической
структурой, но состав которой, судя по измене-
нию параметров кристаллической решетки, соот-
ветствует фазе (С).

Отсутствие в наших образцах фазы ДвГПУ–
Nd может быть связано с растворением в метал-
лическом неодиме большого количества железа.
Еще на стадии жидкофазного спекания магнитов
в жидкости, обогащенной РЗМ, растворено боль-
ше количество железа, элементов М, а также и
кислорода [38–40]. При охлаждении магнитов от
температуры спекания в межзеренном простран-
стве в первую очередь кристаллизуется тугоплав-
кий оксид (Nd,Dy)/Oх с ГЦК-структурой, забира-

ющий из жидкости основную массу РЗМ и О.
Остатки жидкости, обогащенные Fe и M, оттес-
няются в острые углы стыка зерен (Nd,Dy)2Fe14B.

Кристаллизация оставшейся жидкости, соответ-
ствующей составу фазы (С), может происходить
по схеме превращений, которая отличается от по-
следовательности фазовых переходов, присущих
чистому неодиму: (Ж → ОЦК → ДвГПУ) при ат-
мосферном давлении [41, 42], а завершаться на
стадии ГЦК-структуры с кристаллической ре-
шеткой типа CaF2 [37]. Это может происходить

потому, что фаза (С), располагающаяся в острых
углах стыка зерен, испытывает немалое давление
со стороны зерен (Nd,Dy)2Fe14B, которые претер-

Рис. 4. Рентгеновские порошковые дифрактограммы магнитов с разным содержанием диспрозия в диапазоне углов 30°–36°.
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певают анизотропную дилатацию при переходе че-

рез точку Кюри. Как известно [43], под воздействи-

ем внешнего давления в металлическом неодиме

происходит структурный переход ДвГПУ → ГЦК.

Таким образом, возникает вероятность появле-

ния фазы (С) c ГЦК-структурой и составом, от-

личным от оксида (Nd,Dy)Ox. Такую обогащен-

ную неодимом ГЦК-фазу, сосуществующую с ок-

сидом NdOx и другой кубической фазой неодима

(Ia-3), обнаружили ранее Sasaki с соавторами [35].

О существовании комбинации фаз ГЦК-Nd,

ДвГПУ-Nd и ГЦК оксида NdOx также сообщили

Tsuji с соавторами по результатам исследования

фазового состава спеченных магнитов Nd–Fe–

Cu–B методом высокотемпературного синхро-
тронного излучения [44].

3. Свойства магнитов (Nd,Dy)–Fe–B
при повышенных температурах

Для аттестации температурной стабильности
магнитных гистерезисных свойств магнитов
(Nd,Dy)–Fe–B измеряли кривые размагничива-
ния в интервале температур от 23 до 200°С. При-
меры набора кривых размагничивания для маг-
нитов с содержанием Dy 0 и 4.2 вес. % приведены
на рис. 5. Из такого набора кривых размагничива-
ния для магнитов с содержанием Dy 0, 4.2, 5.9, 8.4
и 10.3 вес. % были определены температурные за-

Таблица 3. Результаты рентгеновского фазового анализа магнитов (Nd,Dy)–Fe–B с учетом присутствия фазы
Nd (225)

№ сплава Dy вес. % O вес. %
Фаза

(пространственная группа)
a, Å c, Å Весовая доля, %

1 0 0.13 Nd2Fe14B (136) 8.802 12.196 99.5

NdOx (225) 5.098 – 0.5

2 1.0 0.20 (Nd,Dy)2Fe14B (136) 8.807 12.199 97.6

(Nd,Dy)Ox (225) 5.105 – 1.3

Nd (225) 5.123 – 1.1

3 4.2 0.25 (Nd,Dy)2Fe14B (136) 8.794 12.172 97.4

(Nd,Dy)Ox (225) 5.086 – 1.5

Nd (225) 5.101 – 1.1

5 8.4 0.26 (Nd,Dy)2Fe14B (136) 8.786 12.150 97.4

(Nd,Dy)Ox (225) 5.066 – 1.7

Nd (225) 5.077 – 0.9

6 10.3 0.28 (Nd,Dy)2Fe14B (136) 8.782 12.133 97.0

(Nd,Dy)Ox (225) 5.050 – 2.1

Nd (225) 5.063 – 0.9

Рис. 5. Кривые размагничивания 4πM(H) и B(H) магнитов с 0 и 4.2 вес. % Dy при различных температурах.
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висимости Br(T) и MHc(T), представленные на

рис. 6а и 6б, соответственно. Температурные ко-
эффициенты остаточной индукции α и коэрци-
тивной силы по намагниченности β для различ-
ных интервалов температур от 23°С до T рассчи-
таны по следующим формулам:

(1)

(2)

Зависимости коэффициентов α и β от макси-
мальной температуры интервала Т приведены на
рис. 6в и 6г соответственно. Коэффициенты α и β
уменьшаются по модулю с увеличением концен-
трации диспрозия в магнитах, однако проявляют
противоположную тенденцию при увеличении
температуры, что определяется различным видом
температурной зависимости намагниченности
насыщения и поля анизотропии соединений
(Nd,Dy)2Fe14B [5]. Магниты с содержанием Dy 8.4

и 10.3 вес. % имеют прямолинейные участки кри-
вых размагничивания по индукции В(Н) во вто-
ром квадранте при температурах 180 и 200°С соот-

( ) ( )−α = ×
−

r r 23
100%,

23

B T B
T

( ) ( )−β = ×
−

c c 23
100%.

23

H T H
T

ветственно и поэтому могут успешно эксплуати-
роваться при этих температурах.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

На Уральском электромеханическом заводе
внедрена устойчивая низкокислородная техноло-
гия производства высококачественных спечен-
ных магнитов на основе сплавов Nd–Fe–B. На
рис. 7 для сравнения приведены соотношения ко-
эрцитивной силы и максимального энергетиче-
ского произведения магнитов (Nd,Dy)–Fe–B,
изготавливаемых на АО “УЭМЗ”, магнитов серии
TDK 50, поставляемых на мировой рынок одной
их ведущих фирм Японии, в сопоставлении с ха-
рактеристиками, предъявляемыми ГОСТ Р 52956–
2008 [45]. Свойства магнитов АО “УЭМЗ” соот-
ветствуют верхнему пределу требований ГОСТ и
незначительно уступают промышленным япон-
ским образцам.

На основании структурных исследований уста-
новлено, что микроструктура магнитов (Nd,Dy)–
Fe–B помимо зерен основной фазы (Nd,Dy)2Fe14B

и включений оксидов (Nd,Dy)Ox и (Nd,Dy)2O3

содержит фазу (С), обогащенную Nd и имеющую

Рис. 6. Температурные зависимости: (а) остаточной индукции Br(T); (б) коэрцитивной силы MHc(T); (в) температур-
ного коэффициента остаточной индукции α(T); (г) температурного коэффициента коэрцитивной силы β(T).
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ГЦК-структуру. Эта фаза локализуется в острых
углах тройных стыков зерен и непосредственно
контактирует с фазой по границам зерен, регули-
руя ее состав. С повышением концентрации Dy
увеличивается содержание кислорода в магнитах,
причем как увеличивается объемная доля оксида
(Nd,Dy)Ox (фаза В), так и возрастает локализация

кислорода в фазе (С). В связи с этим повышаются
требования по контролю остаточного кислорода
на всех технологических стадиях изготовления
высококоэрцитивных магнитов (Nd,Dy)–Fe–B.

Высококоэрцитивные магниты (Nd,Dy)–Fe–
B АО УЭМЗ с содержанием Dy около 8 вес. %
имеют значения (BH)max ≥ 35 МГсЭ и МНс ≥ 30 кЭ.

Такие магниты могут эксплуатироваться при ра-
бочей температуре, достигающей 180°С. Суммар-
ное содержание РЗМ (Nd + Dy) и кислорода в маг-
нитах не превышает 31 и 0.26 вес. % соответствен-
но. Размер зерен основной фазы (Nd,Dy)2Fe14B

составляет около 3.5 мкм, а количество дополни-
тельных фаз, обогащенных РЗМ, в соответствии с
данными рентгеноструктурного анализа, не пре-
вышает 3%.

Магнитные и рентгеноструктурные измерения
выполнены с использованием оборудования ЦКП
“Испытательный центр нанотехнологий и пер-
спективных материалов” ИФМ УРО РАН.

Исследование магнитных свойств выполнено
в рамках государственного задания МИНОБР-
НАУКИ РФ тема “Магнит” № АААА-А18-
118020290129-5. О.А. Головня благодарит проект
РНФ 21-72-10104 за поддержку исследований мик-
роструктуры и фазового состава образцов.
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Исследованы композиты на основе Ti5Si3Сх c 10 об. % Ti2AlC, полученные механическим сплавле-
нием порошков Ti, Si, Al в жидком углеводороде и последующей термической обработкой. Установ-
лено, что фаза карбосилицида формируется на базе силицида уже на стадии механического сплав-
ления, а Ti2AlC – при последующей термообработке. Показано, что при температуре 1300°С происходит
спекание образца с формированием пористого (~13%) композита с плотностью 3.75 ± 0.01 г/см3 и твер-
достью 10 ± 1 ГПа. Коэффициент сухого трения композита при фрикционных испытаниях с контр-
телом из сплава WC/6Co составляет около 0.55.

Ключевые слова: карбосилицид титана, МАХ фаза, композит, механическое сплавление, жидкий уг-
леводород
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ВВЕДЕНИЕ
Силициды и карбосилициды титана вызывают

интерес исследователей благодаря их уникаль-
ным физическим и химическим свойствам – низ-
кой плотности, высокой температуре плавления,
высокой стойкости к окислению и коррозионной
стойкости, хорошей термостойкости [1–4]. Твер-
дые монофазные образцы Ti5Si3 и Ti5Si3Cx (твер-
дый раствор углерода в Ti5Si3) характеризуются
высокой хрупкостью и невысокой прочностью при
комнатной температуре. Для повышения прочно-
сти вводят различные добавки металлов (Nb, Cr,
Cu, Al) или получают композиты, например, c ин-
терметаллидами Ti-Al и фазой Ti2AlC [5–9].

Добавка алюминия в богатую кремнием систе-
му Ti–Si–C дает возможность получить компози-
ты на основе Ti5Si3Cx как с интерметаллидами
TiAl и Ti3Al, так и с МАХ фазой на основе Ti3SiC2
[5–7, 10–13]. Синтезу и исследованию свойств
композитов на основе Ti5Si3Cx/Ti3SiC2 посвяще-
ны работы [1, 11–15]. Введение алюминия спо-
собствует более эффективному и быстрому фор-
мированию МАХ фазы в системе Ti–Si–C за счет
замещения кремния на алюминий [12, 15–19].
Формирование Ti3SiC2 и Ti3AlC2 термодинамиче-
ски выгоднее, чем формирование Ti2AlC [19, 20].
Вместе с этим формирование последнего проис-
ходит при более низких температурах.

В литературе мало данных по получению и
исследованию свойств композитов системы
Ti5Si3Cx/Ti2AlC, что может объясняться особенно-
стями их синтеза. В [21] композит Ti5Si3Cx/Ti2AlC
получен при спекании смеси порошков (3Ti–Al)/
15% SiС. Образование Ti5Si3Cx происходит при
температурах выше 1100°С, а окончательный
двухфазный композит формируется при темпера-
туре 1400°С (1 ч). Появление Ti2AlC обусловлено
взаимодействием интерметаллида Ti3Al с углеро-
дом, высвободившимся на предыдущих стадиях
синтеза. Поскольку МАХ-фазы имеют очень уз-
кие области гомогенности по содержанию угле-
рода, то, вероятно, для получения двухкомпо-
нентной системы Ti5Si3Cx/Ti2AlC необходимо до-
статочно точно попасть в область концентраций
по углероду, так, чтобы последнего было недоста-
точно для формирования карбида титана и
Ti3(Si,Al)C2, и достаточно для образования Ti2AlC.

Наиболее простым вариантом получения ком-
позитов на основе Ti5Si3 является механическое
сплавление (МС) – фаза силицида может быть
получена МС порошков титана и кремния [22].
Ti5Si3Cx можно синтезировать при МС порошков
титана и кремния в присутствии графита, активи-
рованного угля, сажи, Ti5Si3Hx и Ti5Si3Nx – в при-
сутствии водород- или азотсодержащих соедине-
ний или газов [23–25].
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Проведенные в [26] исследования показыва-
ют, что Ti5Si3Cx может быть достаточно легко по-
лучен при МС порошков титана и кремния в сре-
де жидкого углеводорода. В этом случае в первую
очередь формируются водородсодержащие фазы
(гидриды, карбогидриды), концентрация углеро-
да в порошке увеличивается постепенно, в отли-
чие от МС в среде инертного газа с использовани-
ем твердого источника углерода. В [27] показано,
что МС порошков титана и алюминия в присут-
ствии жидкого углеводорода с последующим от-
жигом при 900°С также позволяет получить
МАХ-фазу, то есть углерода, поступающего из сре-
ды измельчения, достаточно для синтеза Ti2AlC.

При МС Ti5Si3Cx и МАХ-фаз, как правило,
формируется некоторая доля карбида титана
[26]. Известно, что добавка алюминия помимо
легирования фазы Ti3SiC2 позволяет снизить до-
лю карбида титана, являющегося нежелательной
примесью. На основании литературных данных и
полученных ранее результатов можно с достаточ-
ной уверенностью предполагать, что в условиях,
реализованных в работе [26], в тройной системе
Ti–Si–Al при МС в углеводороде будет формиро-
ваться фаза Ti5Si3, а аккумулированный системой
углерод при термической обработке будет пре-
имущественно расходоваться на формирование
карбидов системы Ti–Al (Ti2AlC, Ti3AlC).

Целью работы является исследование фазово-
го состава, микроструктуры и свойств компози-
тов Ti5Si3Cx/Ti2AlC, полученных методом механи-
ческого сплавления порошков титана, кремния и
алюминия в жидкой углеводородной среде и после-
дующего спекания при термической обработке.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Механическое сплавление порошков проводили
в шаровой планетарной мельнице “Fritsch P-7” при
скорости вращения ~700 об./мин в течение 3.5 ч.
Измельчающие контейнеры объемом 45 см3 и
20 шаров диаметром 8 мм изготовлены из зака-
ленной стали (С–1 мас. %, Сr–1.5 мас. %). Ис-
пользовали порошки титана (99.02 мас. %), алю-
миния (99.0 мас. %) и кремния (98.8 мас. %), взя-
тые в атомной пропорции Ti : Si : Al = 60 : 30 : 10.
Контейнеры заполняли петролейным эфиром
(ч. д. а.).

Термический и термогравиметрический ана-
лиз проводили на анализаторе STA 8000 в атмо-
сфере проточного аргона при скорости нагрева-
ния 20°С/мин. Отжиги порошков проводили в ат-
мосфере аргона, выбор режимов определялся
следующим: при 900°С (1 ч) формируется Ti5Si3Cx
[26], при 1000°С (4 ч) наиболее полно образуется
Ti2AlC [28], при 1300°С порошки спекаются [29],

небольшое время последнего отжига (5 мин) вы-
брано, чтобы исключить возможный распад Ti2AlC.

Анализ фазового состава композита проводи-
ли с использованием рентгеновского дифракто-
метра MiniFlex (Rigaku) в CoKα-излучении в ин-
тервале углов от 5° до 140°. Микроструктурное
состояние и химический состав композита ана-
лизировали методом сканирующей электронной
микроскопии (СЭМ) на микроскопе Thermo
Fisher Scientific (FEI) Quattro S с приставкой для
энергодисперсионного анализа. Содержание уг-
лерода в порошках оценивали на анализаторе
Метавак-CS. Анализ химического состава по-
верхности проводили с помощью рентгеновской
фотоэлектронной спектроскопии (РФЭС) на
спектрометре ЭС-2401 в AlKα-излучении. Спек-
тры калибровали по пику Au 4f7/2 с энергией связи
84.0 эВ. Точность определения положения пи-
ков – 0.2 эВ.

Плотность определяли гидростатическим взве-
шиванием с помощью весов CE 224-C (Сартогосм)
с приставкой YDK03 (Sartorius). Твердость по Вик-
керсу оценивали на ПМТ-3 при нагрузке 0.98 Н по
10 измерениям, каждое в течение 10 с. Фрикцион-
ные характеристики фиксировали на вибрацион-
ном модуле машины трения Optimol SRV III Test
System. Схема испытаний: возвратно-поступа-
тельное движение шарика диаметром 9.6 мм
(сплав WC/6 мас. % Co) по плоской поверхности
композита в режиме сухого трения. Рабочая на-
грузка – 10 Н, амплитуда колебаний шарика – 3 мм,
частота – 10 Гц (0.02 м/с), время испытаний –
10 мин. Температура окружающей среды – ком-
натная.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1 показана дифрактограмма МС-по-

рошка, на которой присутствуют широкие пики,
характерные для фазы твердого раствора углерода
и водорода в титане Ti(C,H) и фазы гидрида TiH2.
Сохраняются линии Al и Si, что обусловлено от-
носительно небольшим временем МС. По виду
дифрактограммы можно говорить о формирова-
нии разупорядоченной фазы Ti5Si3. Это вполне
объяснимо с точки зрения термодинамики. В си-
стеме Ti–Si–Al–C наименьшую энтальпию обра-
зования имеет фаза Ti5Si3Cx (твердого раствора
внедрения углерода в силициде Ti5Si3) – от –510
до –579 кДж/моль в зависимости от содержания
углерода [5, 30, 31]. Наиболее близка к ней эн-
тальпия формирования Ti3SiC2. Для фаз Ti3AlC2,
Ti2AlC, Ti3AlC, TiC энтальпии формирования на-
ходятся в интервале от –427 до –209 кДж/моль
[5, 20, 32, 33]. Кроме того, формирование Ti5Si3Cx
не требует присутствия большой доли углерода на
начальных этапах сплавления, поскольку это
твердый раствор углерода в Ti5Si3. Для формиро-
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вания 100% Ti5Si3Cx (0 ≤ х ≤ 1) требуется от 0 до
4 мас. % С, Ti3SiС2 и Ti3AlC2 – около 12 мас. % С,
Ti2AlC – до 9 мас. % С. По результатам анализа в
составе полученного порошка содержится 1.9 ±
± 0.1 мас. % углерода.

Результаты дифференциального термического
и термогравиметрического анализа (ДТА и ТГА
соответственно) показаны на рис. 2. Небольшие
эндотермические эффекты на кривой ДТА в ин-
тервале 400–850°С обусловлены выходом водоро-
да и распадом водородсодержащих фаз. Твердый
раствор водорода и углерода в титане (метаста-
бильный карбогидрид титана) Ti(C,H) и гидрид
титана TiH2 теряют большую часть водорода в ин-
тервале температур от 400 до 900°С [34]. Также
при температурах выше 635°С может протекать
экзотермический процесс формирования интер-
металлидов Ti–Al и МАХ-фазы. Других выражен-
ных фазовых превращений в исследованном интер-
вале температур не наблюдается, что обусловлено
появлением термически стабильных зародышей ос-
новной фазы Ti5Si3Cx еще в процессе МС. При тем-
пературе около 550°С начинается окисление по-
рошка в ячейке ДТА – наблюдается увеличение
массы с ростом температуры.

Данные рентгеновской дифракции (рис. 3) сви-
детельствуют о том, что в процессе отжига порош-
ка в аргоне при 900–1300°С образуются Ti5Si3Cx и
8–10 об. % МАХ-фазы Ti2AlC. После отжига при
900 и 1000°С образцы остаются в виде порошка, а
отжиг при 1300°С приводит к спеканию порошка
и формированию объемного композита.

Доля алюминия, заложенная изначально, долж-
на обеспечить формирование до 35 об. % Ti2AlC, но
образуется только 10 об. % (табл. 1). Очевидно,
что это можно объяснить только замещением ча-
сти кремния на алюминий в фазе карбосилицида
и формированием фазы Ti5(Si,Al)3Cх, поскольку
параметры решетки Ti2AlC соответствуют дан-
ным, приведенным в литературе [33]. Замещение
кремния на алюминий в фазе Ti5Si3 изучено в ра-
ботах [5, 6]. Предельное растворение алюминия в
фазе Ti5(Si,Al)3 достигается для состава Ti5Si1.8Al1.2
[5]. При легировании алюминием параметры ре-

шетки Ti5Si3 одновременно увеличиваются до
предельных значений a = 7.515 и с = 5.205 Å [5]. С
учетом исходного элементного состава и вклада
10 об. % МАХ-фазы, расчет дает следующий при-
близительный состав полученного карбосилици-
да – Ti5Si2.8Al0.6Сx. Если бы речь шла о силициде
титана Ti5(Si,Al)3, то для такой пропорции крем-
ния и алюминия в решетке параметры а и с долж-
ны были быть близки 7.47 и 5.17 Å [5] соответ-
ственно.

Полученные в данной работе параметры после
отжига при 1300°С равны 7.450 и 5.161 Å, то есть
несколько меньше предполагаемых, что обуслов-
лено присутствием в решетке фазы углерода и,
возможно, азота [23, 31].

Азот, как и кислород, легко адсорбируется дис-
персными титановыми порошками из окружаю-
щей атмосферы и не полностью удаляется при ва-

Рис. 1. Дифрактограмма МС-порошка.
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Таблица 1. Фазовый состав композита после отжигов

* Количества фазы недостаточно для корректного определе-
ния параметров решетки.

Фаза Доля фазы,
±3 об. %/мас. %

Параметры решеток,
±0.001 Å

a с

900°С, 1 ч
Ti5Si3Cx 87/88 7.433 5.162
Ti2AlC 10/9 3.052 13.559
Al2Ti* 3/3 – –

1000°С, 4 ч
Ti5Si3Cx 92/92 7.455 5.164
Ti2AlC 8/8 3.060 13.655

1300°С, 5 мин
Ti5Si3Cx 90/90 7.450 5.161
Ti2AlC 10/10 3.047 13.661
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куумировании перед отжигом. Энтальпия форми-
рования нитридов титана ниже, чем карбидов,
т.е. образование карбонитридов и нитридов тер-
модинамически более выгодно.

Присутствие азота на поверхности частиц под-
тверждается методом РФЭС. На рис. 4 приведены
C1s, N1s, O1s, Ti2p, Si2p и Al2p спектры спеченно-
го композита.

Таким образом, МС-порошков титана, крем-
ния и углерода в жидком углеводороде и последу-
ющие отжиги при 900 и 1000°С позволили получить
порошковый композит, а отжиг при 1300°С – объ-
емный композит Ti5Si3Cx/Ti2AlC. По данным рент-
геноструктурного анализа ~18% атомов кремния в
решетке карбосилицида замещено алюминием.

Керметы системы Ti5Si3Cx/Ti2AlC малоиссле-
дованны и анализ свойств полученного объемно-
го композита представляет интерес. Были изме-
рены плотность, твердость и фрикционные ха-
рактеристики. Твердость композита – 10 ± 1 ГПа.
Формирования трещин в области отпечатков ин-
дентора не наблюдается. Фаза Ti5Si3 по данным
[35] имеет твердость до 12 ГПа. Плотность ком-
позита равна 3.75 ± 0.01 г/см3. Если взять значе-
ния плотностей для Ti5Si3 (4.32 г/см3) и Ti2AlC
(3.99 г/см3), то теоретическая величина плотности
такого композита должна составлять 4.29 г/см3, т.е.
пористость близка к 13%.

На рис. 5а показаны результаты фрикцион-
ных испытаний. Начальный коэффициент тре-
ния (kтр) – 0.15, после 5-минутной приработки
поверхностей стабилизируется на уровне около

0.55. По данным [36] коэффициент трения Ti2AlC
в паре с контртелом из Al2O3 равен 0.62. Близкое
значение коэффициента трения (до 0.6) получено
для композита TiAl/Ti2AlC в паре со стальным
контртелом [37] при схемах и режимах испыта-
ний, аналогичных нашим.

На оптических изображениях видно, что в
процессе приработки происходит изнашивание
поверхностей композита и твердосплавного ша-
рика (рис. 5б, 5в). Высота изношенного сегмента
шарика – 2–4 мкм, расчет проведен по формуле
h = R – (R2 – r2)1/2, где h – высота сегмента шари-
ка, R – радиус шарика, r – радиус пятна износа.

СЭМ-изображения структуры композита по-
казаны на рис. 6 и 7. На поверхности присутству-
ют поры (наиболее темные области). Размер от-
дельных пор достигает 40 мкм. На рис. 6а, 6б при-
ведены изображения скола композита, которые
показывают, что основной размер микроструктур-
ных элементов – около 1–2 мкм, присутствуют
включения размером несколько десятков наномет-
ров. Химический состав матрицы композита соот-
ветствует карбосилициду титана Ti5Si2.5Al0.4Сx (точ-
ка 2 на рис. 7а, табл. 2). Полученные атомные про-
порции соответствуют замещению ~14% кремния в
решетке карбосилицида на алюминий, что близ-
ко к данным рентгеноструктурного анализа. Не-
которые области имеют слоистую структуру и
обогащены алюминием (зона 1 на рис. 6б и табл. 2)
и, скорее всего, соответствуют МАХ фазе. При-
сутствие небольшого количества железа (точки 2–5

Рис. 3. Дифрактограммы композита после отжигов.
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на рис. 7, табл. 2) обусловлено загрязнением по-
рошка в процессе МС.

На рис. 7а–7в приведены изображения струк-
туры композита с дорожкой износа. На изношен-
ной поверхности (рис. 7а, 7б) помимо титана,
кремния и алюминия присутствуют вольфрам и
кислород (зона 3 и точка 4, табл. 2). Поры в кон-
тактной зоне заполнены продуктами изнашива-
ния, состоящими из частиц размером от 50 до

300 нм (рис. 7в, 7г). Продукты изнашивания по
составу соответствуют материалам композита и
контртела (рис. 7б, точка 4, табл. 2). Высокое со-
держание кислорода означает, что титан, кремний,
алюминий, вольфрам и железо присутствуют в ви-
де оксидов.

Участки поверхности между порами (точка 5)
содержат значительно меньшее количество кис-
лорода, для них характерно отсутствие вольфрама

Рис. 4. РФЭ-спектры спеченного композита.
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Рис. 6. СЭМ-изображения скола композита.
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Рис. 7. СЭМ-изображения структуры композита после фрикционных испытаний: а – поверхность с дорожкой износа:
б–г – дорожка износа при разных увеличениях.

5 мкм 2 мкм

300 мкм(а)

33

Дорожка износаДорожка износаДорожка износа

44

55

22

(б)

(в) (г)

50 мкм



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 2  2022

МЕХАНОСИНТЕЗИРОВАННЫЙ КОМПОЗИТ Ti5Si3Сх/Ti2AlC 175

и повышенное содержание алюминия и железа.
На этих участках в процессе трения формируется
оксидный слой, а обогащение алюминием и угле-
родом указывает на присутствие фазы Ti2AlC и ее
участие в формировании оксидного слоя.

Очевидно, что при заданных условиях испыта-
ний начальное взаимодействие поверхностей но-
сит характер абразивного изнашивания частица-
ми пористого композита и контртела из карбида
вольфрама. При возвратно-поступательном дви-
жении контртела по поверхности композита про-
исходит трибоокисление, окисленные продукты
изнашивания распределяются по порам компо-
зита и заполняют их практически полностью,
снижая шероховатость. Формирование слоя из
смеси оксидов Ti, Si, Al, Fe обеспечивает коэф-
фициент трения ~0.55, что согласуется с данными
[36–38]. Поверхность между порами содержит
МАХ фазу, которая склонна к расслаиванию и
формированию скользящего слоя, подобно гра-
фиту [39], и также обеспечивает поверхности ан-
тифрикционные свойства [36, 37].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом, включающим механическое сплав-

ление порошков Ti, Si и Al в жидком углеводороде
и последующую термическую обработку, получен
композит Ti5Si3Сх/Ti2AlC.

Стабильные зародыши фазы Ti5Si3Сх появля-
ются еще в процессе механосплавления, а Ti2AlC
формируется при последующей термообработке.
Около 14% кремния в карбосилициде замещено
на алюминий.

Композит, содержащий ~10 об. % Ti2AlC, имеет
плотность 3.75 ± 0.01 г/см3, твердость 10 ± 1 ГПа и
пористость ~13%. При фрикционных испытаниях
в условиях сухого трения с шариком из сплава
WC/6Co в стабильном режиме скольжения коэф-
фициент трения составил около 0.55.

Предложенный метод синтеза композитов
Ti5Si3Сх/Ti2AlC может быть использован для по-

лучения объемных образцов и покрытий с повы-
шенными прочностными характеристиками, что
требует дополнительных исследований.

Работа поддержана Министерством науки и
высшего образования РФ (№ темы 121030100003-7).
При выполнении исследований использовалось
оборудование ЦКП “Центр физических и физи-
ко-химических методов анализа, исследования
свойств и характеристик поверхности, нанострук-
тур, материалов и изделий” УдмФИЦ УрО РАН.
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Проанализированы результаты определения химического состава контактирующих частиц γ- и
γ'-фаз методами атомно-зондовой томографии в образцах из гранулируемого жаропрочного ни-
келевого сплава (ЖНС) ВВ751П (Ni–15Co–12Cr–0.7V–0.3C–0.9W–2.7Mo–3.4Ti–2.0Nb–8.3Al–
0.02Hf–0.008B). Рассмотрены экспериментальные и литературные данные о преимущественном
расположении легирующих элементов в различных ЖНС: в частицах γ-фазы, либо в частицах γ'-фа-
зы. Предложен критерий для характеризации каждого элемента на основе соотношения K = Еv/r2

(Еv – число валентных электронов, а r – радиус атома элемента). Показано, что чем выше K, тем ве-
роятнее обогащение этим элементом частиц γ-фазы, и тем больше степень такого обогащения. Чем
ниже K, тем вероятнее обогащение этим элементом частиц γ'-фазы. Обсуждается влияние содержа-
ния в ЖНС γ- и γ'-образующих элементов и других факторов на стабильность γ- и γ'-фаз, на механи-
ческие характеристики дисковых ЖНС при комнатной температуре и на их длительную прочность
при рабочих температурах.

Ключевые слова: жаропрочные никелевые сплавы, сплав ВВ751П, атомно-зондовая томография,
стабильность γ- и γ'-фаз, частицы γ- и γ'-фаз, механические характеристики, длительная прочность
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ВВЕДЕНИЕ
Диски авиационных газотурбинных двигате-

лей (ГТД) являются деталями критического при-
менения. Разрушение диска во время эксплуата-
ции может привести к быстрому отказу двигателя,
разгерметизации и авиационной катастрофе. По
этой причине материал каждого диска подвергает-
ся испытаниям с определением комплекса характе-
ристик методами разрушающего и неразрушающе-
го контроля. Гранулируемый жаропрочный нике-
левый сплав (ЖНС) ВВ751П служит материалом
для дисков, установленных в новом отечественном
ГТД ПД-14. Требования к материалу дисков ком-
прессора и турбины семейства новых двигателей
достаточно высокие: при комнатной температуре
предел прочности σВ ≥ 1550 МПа, условный предел
текучести σ0.2 ≥ 1150 МПа; сопротивление малоцик-
ловой усталости (МЦУ) при Т = 650°С и напряже-
нии σ = 1098 МПа более 20000 циклов; долговеч-

ность при испытаниях на длительную прочность
при Т = 650°С и напряжении σ = 1078 МПа глад-
ких образцов и образцов с надрезом ≥100 ч [1–3].

Для улучшения комплекса свойств дисковых
материалов необходимо выявить особенности их
микроструктуры, в наибольшей мере определяю-
щие указанные свойства. Экспериментальной ос-
новой для понимания закономерностей легиро-
вания ЖНС являются сведения о распределении
атомов легирующих элементов между элемента-
ми структуры в пространственных масштабах,
близких к межатомным расстояниям. В работе [4]
методами атомно-зондовой томографии (АЗТ) в
исследованных объемах заготовок дисков из сплава
ВВ751П построены 3D-карты распределения ато-
мов химических элементов в сечении контактиру-
ющих частиц γ- и γ'-фаз.

Целью настоящей работы является детальный
анализ данных АЗТ применительно к проверке

УДК 539.219.3

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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известных закономерностей, описывающих вли-
яние химического состава ЖНС на стабильность
частиц γ- и γ'-фаз и на комплекс механических ха-
рактеристик. Обсуждается, насколько справедли-
вы эти концепции, предложено новое объясне-
ние экспериментальных закономерностей, даны
рекомендации по оптимизации химического со-
става дисковых ЖНС.

В настоящей статье основное внимание уделе-
но влиянию на стабильность фазового состава и
на свойства сплавов суммарного содержания γ- и
γ'-образующих легирующих элементов. Рассмат-
ривается специфика легирующих элементов с по-
зиций их валентности и размера атомов.

ХИМИЧЕСКИЙ СОСТАВ 
КОНТАКТИРУЮЩИХ ЧАСТИЦ γ- И γ'-ФАЗ

В работе [4] для сплава ВВ751П построены 1D
концентрационные профили различных элемен-
тов для пяти случаев контакта γ- и γ'-фаз в на-

правлении, перпендикулярном поверхности кон-
такта фаз. Полученные результаты схематически
представлены на рис. 1. В табл. 1 представлен хи-
мический состав сплава ВВ751П.

Для различных типов контактов по 1D-профи-
лям были определены значения максимальной и
минимальной концентрации каждого (i-го) эле-
мента в контактирующих частицах γ- и γ'-фаз
(Ciγ'макс, Ciγ'мин, Ciγмакс, Ciγмин, рис. 1б), а также отно-
шения (Ciγ'макс/Ciγ'мин), (Ciγмакс/Ciγмин), которые ха-
рактеризуют степень обогащения указанных частиц
каждым элементом. Обнаруженные контакты, рас-
положенные в разных заготовках, отличаются раз-
мерами частиц и их взаимным расположением (ря-
дом или одна внутри другой).

Пронумеруем различные контакты фаз в спла-
ве ВВ751П, исследованные в [4] (заготовки 1, 2, 3
имеют одинаковый химический состав и отлича-
ются режимами термической обработки). Кон-
такт 1 – частица γ-фазы толщиной 8–10 нм рас-

Рис. 1. Схематическое изображение контакта γ и γ'-фаз (а). Изображение характерных профилей концентраций раз-
личных элементов в контактирующих частицах γ и γ'-фаз вдоль линии А–А (б).

АА АА

Расстояние, нм

(б)
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γ-частица

CiγмаксCiγмаксCiγмакс Ciγ′максCiγ′максCiγ′макс

CiγминCiγминCiγминCiγ′минCiγ′минCiγ′мин

γ′-частица
γ′-образующие
элементы
(Al, Ti, Nb,
Ni, Si, B)

γ-образующие
элементы

(Cr, Co, Mo,
W, Fe, V, C)

ат. %

0 5 10 15 20

Расстояние, нм

(а)

γ-частица γ′-частица

0 5 10 15 20

Таблица 1. Химический состав сплава ВВ751П

Co Cr V C W Ni Mo Ti Nb Al Hf B

Mас. % 15.30 11.0 0.6 0.055 3.0 55.49 4.5 2.8 3.3 3.9 0.05 0.002
Aт. % 14.95 12.19 0.67 0.26 0.94 54.48 2.7 3.38 2.04 8.32 0.016 0.008
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положена внутри частицы γ'-фазы размером >30 нм
(рис. 3 [4], заготовка 1). Контакт 2 – частицы рас-
положены рядом и имеют размеры >30 нм (рис. 6
[4], заготовка 2). Контакт 3 – частица γ'-фазы тол-
щиной 8 нм расположена внутри частицы γ-фазы
размером >30 нм (рис. 8 [4], заготовка 2). Контакт 4 –
частица γ'-фазы толщиной 5.5 нм расположена
внутри частицы γ-фазы размером >10 нм (рис. 12
[4], заготовка 3). Контакт 5 – частицы расположены
рядом и имеют размеры >30 нм (рис. 13 [4], заго-
товка 3). Результаты анализа 1D-профилей для
рассмотренных контактов представлены в табл. 2.
В левом столбце показаны легирующие элемен-
ты. Правее последовательно расположены пять
столбцов, соответствующих контактам №№ 1–5.
Для каждого легирующего элемента представле-
ны отношения Ciγ'макс/Ciγ'мин или Ciγмакс/Ciγмин в
контактирующих частицах, а также численные
значения этих отношений. В верхней части
табл. 2 в порядке убывания степени обогащения
расположены сведения о распределении элемен-
тов, содержание которых в частицах γ'-фазы в 26–
1.5 раза выше, чем в частицах γ-фазы (Al, Ti, Nb,
Ni, Si). Ниже расположены сведения о распреде-
лении элементов, концентрация которых в части-
цах γ'-фазы в 20–1.2 раза больше, чем в частицах
γ-фазы (Cr, Co, Mo). Еще ниже представлены
данные о распределении W, Fe и V. Содержание
этих элементов в частицах γ-фазы, как правило,
несколько выше, чем в контактирующих с ними
частицах γ'-фазы, но величина указанных отно-
шений либо невелика (≤1.6), либо (как для Fe)
значения этих отношений имеют большой раз-
брос. В нижних двух строчках показаны результа-

ты определения содержания в соседних частицах
γ- и γ'-фаз атомов B и С. Их концентрация очень
мала (находится на пределе чувствительности ис-
пользуемой методики АЗТ) и в частицах обеих
фаз почти одинакова. Следует учитывать, что ос-
новная часть атомов B и С, имеющихся в сплаве,
локализована в частицах карбидов, боридов и
карбоборидов, отсутствующих в анализируемых
объемах.

Для разных контактов численные значения от-
ношений Ciγ'макс/Ciγ'мин и Ciγмакс/Ciγмин i-го элемента
сильно различаются. Разброс, по-видимому, свя-
зан с тем, насколько равновесными являются
концентрации i-элементов в каждой из частиц.

Указанные концентрации в материале терми-
чески обработанных заготовок дисков устанавли-
ваются в ходе многостадийного технологического
процесса их изготовления. Основные изменения
химического состава частиц происходят во время
вязкопластического течения материала при горя-
чем изостатическом прессовании (ГИП) и после-
дующей термической обработке (обработке на
твердый раствор и многоступенчатом старении).
Как правило, при температуре обработки на γ-твер-
дый раствор частиц γ'-фазы практически нет.

Равновесная объемная доля частиц γ'-фазы в
высоколегированных ЖНС составляет 50–70%. В
результате закалочного охлаждения неизбежно
выделяются частицы γ'-фазы с объемной долей
f = 20–45% и размерами от нескольких наномет-
ров до нескольких микрон. Чем выше скорость
закалочного охлаждения Vохл, тем меньше f. Более
крупные частицы γ'-фазы выделяются в высоко-

Таблица 2. Отношения максимальных концентраций i-х элементов (ат. %) к их минимальным концентрациям в
контактирующих частицах γ- и γ'-фазы и численные значения этих отношений в сплаве ВВ751П

№№ контактов 1 2 3 4 5

Элементы Величины Ciγ′макс/Ciγ′мин

Al 12.5/0.5 = 25 13/0.5 = 26 12.5/1  =  12.5 4.5/1 = 4.5 11/1 = 11
Ti 6/0.5 = 12 5.5/1 = 5.5 4.6/0.5  =  9.2 1.5/0.3 = 5 4.8/0.8 = 6
Nb 2.6/0.4 = 6.5 2.1/0.3 = 7 2.6/1.2 = 2.2 2.6/1.2 = 2.2 0.4/0.25=1.6
Ni 76/24 = 3.2 62,4/37.6 = 1.7 63.6/36.4 = 1.7 63.6/36.4 = 1.7 59.8/40.2=1.5
Si 0.125/0.0075 = 1.7 – – – –

Элементы Величины Ciγмакс/Ciγмин

Cr 36/3 = 12 30/2 = 15 30/1.5 = 20 30/1.5 = 20 27/2 = 13.5
Co 27.5/8 = 3.4 25.5/8.5 = 3 24/8 = 3 24/8 = 3 23/16 = 1.4
Mo 3.8/1.1 = 3.4 3.7/1.0 = 3.7 3.8/1.1 = 3.4 3/2.5 = 1.2 3.5/1.5 = 1.75
W 0.9/0.9 = 1 1.0/0.7 = 1.4 1/1 = 1 1.3/1.3 = 1 1.25/0.8 = 1.6
Fe 0.15/0.13 = 1.15 0.05/0.02 = 2.5 0.3/0.3 = 1 1.1/1.1 = 1 2.0/0.2 = 10
V 0.65/0.65 = 1 0.35/0.25 = 1.4 ~1/~1 = 1 – ~ 1/~1 = 1
В 0.025/0.025 = 1 0.04/0.02 = 2 – 0.025/0.025 = 1 0.02/0.02 = 1
С ~0.001/0.001 = 1 – – 0.035/0.035 = 1 0.08/0.04 = 2
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температурном интервале закалочного охлажде-
ния (≥950°С), самые мелкие частицы – при тем-
пературах ≤650°С. Повышение Vохл, сдвигает кри-
вую распределения частиц γ'-фазы по размерам в
закаленном материале в сторону более мелких ча-
стиц. В процессе старения частицы γ'-фазы, обра-
зовавшиеся при закалочном охлаждении, укрупня-
ются. Появляются новые, более мелкие частицы
γ'-фазы с размером, характерным для старения при
заданной температуре.

Чаще всего после финишной термической об-
работки близкие к равновесным значения Ciγ и Ciγ' в
контактирующих частицах γ- и γ'-фазы достигают-
ся в крупных частицах. Но возможен и противопо-
ложный случай, когда размер частицы, образовав-
шейся в результате закалочного охлаждения, при
нагреве до температуры первой высокотемператур-
ной ступени старения оказывается меньше крити-
ческого размера, устойчивого при этой температу-
ре. Такая частица продолжает растворяться. В этом
случае контактирующие частицы γ- и γ'-фаз мень-
шего размера могут иметь более равновесную
концентрацию легирующих элементов, чем окру-
жающие их частицы, выделяющиеся на данной
ступени старения. Анализ экспериментальных
данных работы [4] выявил и те, и другие случаи.

Классифицируем атомы i-элементов из табл. 2
с позиций их расположения в периодической си-
стеме элементов и типа химической связи:

• переходные металлы Ni, Cr, Co, Ti, V, Fe
(4 период, 3d-элементы); Mo, Nb (5 период,
4d-элементы); W, Hf (6 период, 5d-элементы);

• металл Al, необходимый для образования
γ'-фазы (3 период);

• неметаллы В и С (2 период);
• диэлектрик Si (3 период).
Рассмотрим зависимость обогащения атомами

различных легирующих элементов частиц γ'-, ли-
бо γ-фазы от характеристик атомов этих элемен-
тов. В первом столбце табл. 3 в порядке возраста-
ния атомного номера Z перечислены легирующие
элементы. Во втором столбце отражены экспери-
ментальные данные о том, в каких частицах (γ'-
или γ-фазы) сосредоточена большая часть атомов
рассматриваемого элемента. В третьем столбце
представлены экспериментальные величины от-
ношений Сiγ'макс/Сiγ'мин или Сiγмакс/Сiγмин, отражаю-
щие степень обогащения i-элементом данной ча-
стицы. Наряду с результатами [4], во втором и
третьем столбцах показаны полученные методом
АЗТ данные для атомов Ru, Hf, Ta и Re, взятые из

Таблица 3. Обогащение частиц γ- и γ'-фазы различных ЖНС атомами i-х легирующих элементов и характеристи-
ки этих атомов

Элемент

Фаза, 
обогащенная 

атомами 
i-го элемента

Отношение Сiγ′макс/Сiγ′мин
или Сiγмакс/Сiγмин в данной частице

Число валентных 
электронов, (Еvi)

Атомный
радиус

по Гольдшмидту, 
rатi, нм [9]

Ki, нм–2

В γ′ Сiγ′макс/Сiγ′мин = 1, 2, 1, 1 2s23p1, (3) 0.097 319

С γ Сiγмакс/Сiγмин = 1, 1, 2 2s22p2, (4) 0.077 675

Al γ′ Сiγ′макс/Сiγ′мин = 25, 26, 12.5, 4.5, 11 3s2, 3p1, (3) 0.143 147

Si γ′ Сiγ′макс/Сiγ′мин = 1.7 3s2, 3p2, (4) 0.117 222

Ti γ′ Сiγ′макс/Сiγ′мин = 12, 5.5, 9.2, 5, 6 3d2, 4s2, (4) 0.147 185

V γ Сiγмакс/Сiγмин = 1, 1, 1.4, 1 3d3, 4s2, (5) 0.136 270

Cr γ Сiγмакс/Сiγмин = 12, 15, 20, 20, 13.5 3d5, 4s1, (6) 0.128 366

Fe γ Сiγмакс/Сiγмин = 1, 2.5, 1, 1, 10 3d6, 4s2, (8) 0.128 488

Co γ Сiγмакс/Сiγмин = 3.4, 3, 3, 3, 1.4 3d7, 4s2, (9) 0.125 576

Ni γ′ Сiγ′макс/Сiγ′мин = 3.2, 1.7, 1.7, 1.7, 1.5 3d8, 4s2, (10) 0.125 640

Nb γ′ Сiγ′макс/Сiγ′мин = 6.5, 7, 2.2, 2.2, 1.6 4d4, 5s1, (5) 0.147 231

Mo γ Сiγмакс/Сiγмин = 3.4, 3.7, 3.4, 1.2, 1.7 4d5, 5s2, (7) 0.140 357

Ru γ Сiγмакс/Сiγмин = 6.5 [5] 4d7, 5s1, (8) 0.134 446

Hf γ′ Сiγ′макс/Сiγ′мин = 21 [6] 5d2, 6s2, (4) 0.159 158

Ta γ′ Сiγ′макс/Сiγ′мин = 8 [7] 5d3, 6s2, (5) 0.147 231

W γ Сiγмакс/Сiγмин = 1, 1.4, 1, 1, 1.6 5d4, 6s2, (6) 0.141 302

Re γ Сiγмакс/Сiγмин = 3.6 [8] 5d5, 6s2, (7) 0.138 368
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литературы. Эти элементы (кроме Hf) отсутству-
ют в сплаве ВВ751П, но входят в состав многих
лопаточных и некоторых дисковых ЖНС. В боль-
шинстве работ, в которых разными методами экс-
периментально исследовали распределение леги-
рующих элементов между частицами γ- и γ'-фаз,
получены результаты, сходные с приведенными в
табл. 3. Будем называть атомы Al, Si, Ti, Nb, Hf,
Ta, С, В, концентрация которых в частицах γ'-фа-
зы больше, чем в частицах γ-фазы, атомами γ'-об-
разующих элементов. Атомы Fe, Cr, Co, Mo, Ru,
Re по тому же признаку назовем атомами γ-обра-
зующих элементов. Отметим, что у атомов W, V, C
и B степень обогащения меньше, чем у других
элементов, или равна 1. В четвертом и пятом
столбцах табл. 3 отражены справочные данные о
числе валентных электронов Еvi и атомном радиу-
се rатi каждого i-элемента.

Сопоставим данные по обогащению с характе-
ристиками атомов. В ячейке γ'-фазы (Ni3Al) с ре-
шеткой L12 содержится 3 атома Ni (ΣЕvi = 30) и
1 атом Al (Еvi = 3). Число валентных электронов
на 1 атом фазы ΣЕvi/n = 33/4 = 8.25.

Эта величина меньше, чем ΣЕvi/n для чистого
никеля c решеткой ГЦК (40/4 = 10). Предполо-
жим, что в ЖНС элементы с Еvi, меньшим некото-
рого критического значения, преимущественно
обогащают γ'-фазу, а элементы с Еvi, большим
этого значения – γ-фазу.

Из табл. 3 следует, что у типичных γ-образую-
щих элементов значения Еvi ≥ 7 (ЕvCr = 7, ЕvFe = 8,
ЕvCo = 9, ЕvMo = 7, ЕvRu = 8, ЕvRe = 7). Для γ'-образу-
ющих элементов значения Еvi ≤ 5 (ЕvSi = 4; ЕvTi = 4;
ЕvNb = 5; ЕvHf = 4; ЕvTa = 5). У атомов V и W со срав-
нительно слабой тенденцией к обогащению вели-
чины Еvi имеют промежуточные значения (ЕvV = 5,
ЕvW = 6). В отдельную группу выделим атомы не-
металлов В (ЕvB = 3), С (ЕvС = 4) и атомы диэлек-
трика Si (ЕvSi = 4). Эти атомы находятся внутри ре-
шетки с преобладающей металлической связью, то
есть в пространстве “обобщенных” валентных
электронов наружных s- и незаполненных d-орби-
талей. Можно считать, что атомы металлических
элементов с числом валентных электронов Еvi ≤ 5 в
большей мере обогащают частицы γ'-фазы, а атомы
элементов с числом валентных электронов Еvi > 6 –
частицы γ-фазы. Подчеркнем, что эта закономер-
ность не распространяется на обогащение частиц
γ- и γ'-фаз атомами Ni (ЕvNi = 10), основы ЖНС. В
находящихся в двухфазном состоянии двойных
сплавах Ni–Al число атомов Ni в γ-фазе (ГЦК) в
1.33 раза больше, чем в γ'-фазе (СNiγ/СNiγ' = 1/(3/4) =
= 1.33). В случае высоколегированных ЖНС в [4],
как и во многих других работах (напр., [5–8, 10–13]),
экспериментально показано, что концентрация
атомов Ni в γ'-фазе не ниже, а выше (в 1.5–
3.2 раза), чем в ГЦК γ-твердом растворе. Период

решетки чистой γ'-фазы (Ni3Al) при комнатной тем-
пературе (аγ' = 0.3558 нм) на 0.96% больше, чем пери-
од решетки чистого Ni (аNi = 0.3524 нм). Исходя из
этого, можно считать, что чем выше значение rатi
легирующего компонента, тем сильнее его добав-
ка увеличивает период решетки γ-твердого рас-
твора (aγ), тем ближе он к периоду решетки γ'-фа-
зы (aγ') и тем больше тенденция к обогащению ча-
стиц γ'-фазы атомами этого элемента. Для оценки
совместного влияния Еvi и rатi на обогащение ато-
мами i-элемента частиц γ- или γ'-фаз рассмотрим
эвристический критерий Ki, равный отношению
плотности валентных электронов Еvi к квадрату
радиуса атома rатi: Ki = Еvi/(rатi)2, нм–2. Значения Ki
представлены в шестом столбце табл. 3. Очевидно,
что при больших Еvi и малых rатi, т.е. при высоких
значениях Ki, i-элемент должен находиться в части-
цах γ-фазы, а при низких Ki – в частицах γ'-фазы.

На графике (рис. 2) видно, что черные запол-
ненные кружки для атомов γ'-образующих химиче-
ских элементов расположены левее Ki = 250 нм–2, а
черные прозрачные кружки для атомов γ-образу-
ющих химических элементов расположены пра-
вее значения Ki = 350 нм–2. Между этими значе-
ниями находятся кружки для атомов V, W и В, у
которых степень обогащения либо равна 1, либо
почти не отличается от 1.

Максимальная степень обогащения в частицах
γ-фазы наблюдается для атомов Cr. Этот эффект
можно объяснить тенденцией атомов Cr (воз-
можно, и атомов Ru) к установлению с атомами
Ni ближнего порядка, что дополнительно усили-
вает степень обогащения этими атомами первой
координационной сферы по сравнению со степе-
нью обогащения той же сферы атомами других
γ-образующих элементов.

Рассмотрим некоторые следствия указанной
тенденции. В ячейке ГЦК-кристаллической ре-
шетки чистого Ni его атомы могут занимать все
четыре узла: три узла в центрах граней куба с ко-
ординатами 1/2 1/2 0, 1/2 0 1/2, 0 1/2 1/2 (положе-
ния α) и один узел с координатами 0 0 0 в вершине
куба (положение β). Разделение на положения α и
β условно, поскольку начало координат можно
выбрать в любом узле ячейки бесконечной ре-
шетки ГЦК. В ячейке γ'-фазы Ni3Al двойного
сплава Ni–Al с кристаллической структурой L12
атомы Ni находятся только в положениях α (в
трех из четырех узлов кристаллической ячейки).
Обобщая результаты всех измерений в [4], можно
утверждать, что в сплаве ВВ751П различные ча-
стицы γ-фазы содержат суммарно 25–40 ат. % Ni.
Контактирующие с ними частицы γ'-фазы содер-
жат, соответственно, 14.5–29.5 ат. % Ni. Послед-
ние две цифры – это разность между содержани-
ем Ni в сплаве ВВ751П (54.5 ат. %) и содержанием
Ni в рассматриваемой частице γ-фазы. Если атом
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Ni, как и в случае чистого Ni, поместить в поло-
жение β ГЦК решетки γ-твердого раствора, то по-
ложения α оказываются занятыми γ-образующими
элементами (Cr, Co, Mo, Fe, W). Это объясняется
рассмотренным выше парным взаимодействием
атомов Ni с указанными атомами: из-за ближнего
порядка почти все имеющиеся в сплаве атомы Cr
находятся в первой координационной сфере, а
атомы γ'-образующих элементов (Al, Ti, Nb, Hf)
из-за дальнего порядка расположены во второй
координационной сфере. Для остальных атомов
Ni в ГЦК-решетке высоколегированного сплава
ВВ751П места не остается. Они оттесняются в ре-
шетку γ'-фазы со структурой L12. β-узлов этой ре-
шетки в три раза меньше, чем α-узлов. Они не мо-
гут вместить все атомы Ni. В то же время атомов
γ'-образующих элементов в данном сплаве срав-
нительно мало, их суммарное содержание состав-
ляет менее 15 ат. % [4]. В решетке L12 эти атомы
занимают положения β (14% из возможных 25%),
оставляя вакантными для атомов Ni 9% узлов в
положениях β и 75% узлов в положениях α. По-
этому атомы Ni в высоколегированных ЖНС пре-
имущественно находятся в частицах γ'-фазы, где
они большей частью расположены в α-узлах.

Таким образом, проведенный анализ экспери-
ментальных данных [4] и результатов других экс-
периментальных работ, полученных методом
АЗТ, позволил объяснить известный факт ано-
мального преимущественного обогащения ато-
мами Ni частиц γ'-фазы, а не γ-твердого раствора.
Причиной указанной аномалии является ближ-

ний порядок атомов Ni и атомов Cr (возможно, и
атомов Ru), что дополнительно усиливает сте-
пень обогащения первой координационной сфе-
ры атомами Cr и Ru.

Предложенный критерий для характеризации
каждого элемента на основе соотношения Ki =
= Еvi/(rатi)2, нм–2 показывает, что чем выше Ki, тем
вероятнее обогащение этим элементом частиц
γ-фазы, и тем больше степень такого обогащения.
Чем ниже Ki, тем вероятнее обогащение этим
элементом частиц γ'-фазы. Анализировались
различные варианты критериев с rатi в знамена-
теле в первой, второй и третьей степени, и наи-
лучшим оказался именно второй вариант. Физи-
ческим обоснованием эффективности предлага-
емого критерия может быть гипотеза о том, что в
случае минимальной плотности валентных элек-
тронов на поверхности i-атома суммарная энер-
гия взаимодействия валентных электронов с эти-
ми атомами также будет минимальной. Конечно,
данная гипотеза нуждается в дальнейшей проверке.

ЗАВИСИМОСТЬ СТАБИЛЬНОСТИ 
ЧАСТИЦ γ- И γ'-ФАЗ 

ОТ ХИМИЧЕСКОГО СОСТАВА СПЛАВА

В теоретических работах зависимость стабиль-
ности (устойчивости) фазы от содержания како-
го-либо легирующего элемента в этой фазе обыч-
но оценивают, сравнивая концентрацию этого
элемента в фазе со значением его равновесной
растворимости, взятым из диаграмм состояния

Рис. 2. Зависимость экспериментальных отношений Ciγ'макс/Ciγ'мин (черные заполненные кружки) и Ciγмакс/Ciγмин
(черные прозрачные кружки) легирующих элементов от величины Ki. Серыми кружками показаны отношения
Ciγмакс/Ciγмин = 1.

Ki, нм–2
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двойных, тройных или более сложных сплавов
[14, 15]. При содержании элементов выше их мак-
симальной равновесной растворимости частицы
γ- и γ'-фаз нестабильны, и на межфазных грани-
цах или в объеме частиц должны образоваться фа-
зы другого состава с другой кристаллической ре-
шеткой. В тоже время промышленные сплавы ча-
сто используются в неравновесном состоянии.
Практическим критерием возможности исполь-
зования жаропрочного сплава для диска является
уровень длительной прочности или сопротивле-
ния МЦУ его материала. Вырезанные из диска
образцы должны выдерживать более 100 ч при ис-
пытании на длительную прочность или более
20000 циклов при испытании на МЦУ. Если раз-
рушение происходит, сплав нельзя использовать,
как дисковый.

Наиболее вероятными фазами, образующими-
ся при избытке атомов γ-образующих элементов,
являются следующие топологически плотно упа-
кованные (ТПУ) фазы:

(1) σ-фаза (например, Ni2Cr, P42/mnm, при из-
бытке атомов Cr, Mo, W и Сo);

(2) μ-фаза (например, Co7Mo6,  при из-
бытке атомов Mo и Сo);

(3) p-фаза (например, Cr18Mo42Ni40, Pbnm, при
избытке атомов Cr, Mo, W и Re);

(4) фазы Лавеса типа А2В (например, Co2Ta,
C14, P63/mmc и Co2Nb, C15, Fd3m, при избытке
атомов Nb, Сo, Mo, Ta);

(5) R-фаза (например, Cr18Mo31Co51,  при
избытке атомов Cr, Mo и Сo).

При избыточном содержании атомов γ'-обра-
зующих элементов возможно образование фаз
типа η-Ni2(3)(Ti, Al, Nb, Hf) (те же фазы в ряде ра-
бот обозначают γ").

Входящие в состав ЖНС неметаллы В и С на-
ходятся в тетраэдрических и октаэдрических по-
рах ([14]) γ-твердого раствора внедрения или в
аналогичных порах сверхструктуры L12. Кроме
того, эти атомы обогащают границы зерен и кра-
евые дислокации (из-за увеличенных на этих де-
фектах межатомных расстояний). Бор в соответ-
ствии с диаграммой состояния нерастворим в ни-
келе. Растворимость углерода в никеле – 2.7 ат. %
при 1370°С и ~1 ат. % при 1000°С. Содержащиеся
в ЖНС атомы В и С сосредоточены в боридах ти-
па Ме2В5 или, карбоборидах типа Ме(В,С) (Ме –
Ti, Nb, Hf) и Ме23(В,С)6 (Me – Cr, Mo, W).

Для теоретической оценки стабильности хими-
ческого состава рассматриваемого ЖНС чаще всего
используют следующие методы: (1) PHACOMP
(сокращение от PHAse COMPutation (фазовый
расчет)) [16, 17]); (2) New PHACOMP [18]; (3) Ме-
тод расчета дисбаланса легирования Морозовой
[11–13]; (4) Методы, основанные на термодина-

3 ,R M

3,R

мических расчетах энтальпии с использованием
базы данных известных ЖНС (компьютерные
программы ThermoCalc, Thermotech) [6, 8, 19, 20]
(в данной статье не рассматриваются).

Основополагающим для методов (1)–(3) явля-
ется положение о корреляции между предельной
равновесной растворимостью элементов в твер-
дых растворах замещения и средней электронной
концентрацией i-легирующих элементов (усред-
ненным по всем элементам числом валентных
электронов на 1 атом, ). Данные закономерно-
сти хорошо объясняются зонной теорией [14, 15].
Чтобы упростить расчеты, но достоверно пред-
сказать предельную равновесную растворимость
элементов в ГЦК решетке γ-фазы и в решетке L12
γ'-фазы, в методах (1)–(3) используют довольно
грубые приближения.

В методе PHACOMP для каждого из переход-
ных металлов, входящих в состав сплава, рассчи-
тывают значения Nvi – число электронных дырок
i-го элемента в d-полосе выше уровня Ферми. Вы-

числяют усредненное значение  =  где
 – атомные доли i-го элемента в сплаве из n эле-

ментов. Предполагается, что ГЦК-решетка
(γ-твердый раствор на основе Ni) остается ста-
бильной (в ней не образуются ТПУ-фазы), если

 сплава не превышает определенную величину,
например, 2.15 для σ-фазы. Это приближение до-
статочно хорошо описывает стабильность ГЦК-
решетки γ-твердого раствора для малолегирован-
ных ЖНС. В случае более легированных ЖНС
(например, сплава Inconel 713C) метод PHA-
COMP не смог предсказать появление σ-фазы, а
для других подобных сплавов этот метод плохо
предсказывает появление μ-фазы [18].

В методе New PHACOMP [18] рассчитывают
локальный обменный корреляционный потенци-
ал Vxc, пропорциональный корню кубическому из
электронной плотности, ρ(r)1/3. В соответствии с
зонной теорией определен верхний уровень энер-
гии валентных электронов легирующего атома
Mdi. Чтобы оценить стабильность γ-твердого рас-
твора, легированного различными элементами,
находят среднее значение  для всех легирую-

щих элементов сплава:  =  (критерий

Morinaga). Рост величины  коррелирует с уве-
личением атомного радиуса, rатi, и с уменьшением
электроотрицательности элемента [18]. Если ве-
личина  больше 0.91 эВ, то сплав склонен к обра-
зованию σ-фазы. Для тройных сплавов систем Ni–
Co–Cr, Ni–Cr–Mo, Fe–Ni–Cr, Co–Ni–Mo, Ni–
Al–Ti, Ni–Cr–Ti и для ряда серийных жаропроч-
ных никелевых сплавов значения предельной рас-
творимости элементов в γ-фазе, рассчитанные ме-
тодом New PHACOMP [18], лучше соответствуют
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экспериментальным диаграммам состояния, чем
рассчитанные методом PHACOMP. В системах
Ni–Al–Ti и Ni–Cr–Ti с высоким содержанием
γ'-образующих элементов Al и Ti критерий 
оказался одинаковым (  = 0.865 эВ) для разных
фаз (γ' и η(Ni3Ti)), то есть малочувствительным к
химическому составу γ- и γ'-фаз. Необходимо
учитывать также сильную температурную зависи-
мость критерия  Например, при 627°С  для
σ-фазы составляет 0.887 эВ, а при 1427°С  =
= 0.94 эВ.

В третьем методе оценки стабильности γ-фазы
ЖНС, предложенном Морозовой [11–13], по хи-
мическому составу сплава рассчитывают “пока-
затель дисбаланса легирования” сплава, ΔE =
= ΣEiСi – (0.036ΣAiСi + 6.28). Здесь Ei – количество
валентных электронов у i-го элемента, Ai – масса
атома i-го элемента, а Сi – атомная доля атомов i-го
элемента. Чем больше дисбаланс ΔЕ, тем менее
стабилен сплав. Если ΔE > 0, в сплаве могут обра-
зоваться частицы фаз Ni3Ti, Ni3Nb или скопления
атомов карбидообразующих элементов совмест-
но с углеродом. Если ΔЕ ≤ –0.04, сплав склонен к
образованию ТПУ-фаз или карбидов типа Ме6С.

Состав сплава считается сбалансированным
(стабильным), если ΔЕ не превышает ±0.02. Ме-
тод не имеет убедительного теоретического обос-
нования. Из него следует, что равновесная рас-
творимость атомов i-элемента в решетке γ-твер-
дого раствора зависит не только от усредненной

dM
dM

d.M dM
dM

объемной плотности валентных электронов спла-
ва (что не вызывает сомнений), но и от усреднен-
ной атомной массы легирующих элементов. Такая
гипотеза сомнительна, поскольку критерий ста-
бильности фазы, как характеристика электронной
структуры сплава, не может зависеть от массы ато-
мов (Ai), входящих в анализируемую фазу.

Проведем указанными тремя методами расче-
ты стабильности γ- и γ'-фаз для некоторых трой-
ных модельных сплавов, известных лопаточных
сплавов, а также для ряда как широко используе-
мых, так и перспективных серийных отечествен-
ных и зарубежных дисковых ЖНС, в том числе,
для изученного в [4] сплава ВВ751П. Дополни-
тельно рассчитаем стабильность этих же ЖНС с
использованием усредненного значения крите-

рия  =  поскольку этот критерий ока-
зался эффективным для оценки обогащения ато-
мами i-х элементов частиц γ'- или γ-фазы. На
рис. 3 для атомов i-х элементов представлены гра-
фики зависимости критериев   и  от атом-
ного номера элемента Z в периодической систе-
ме. Исходный график (без ) взят из [18]. Для
элементов, относящихся к одному периоду пери-
одической системы элементов, с ростом Z (с уве-
личением числа валентных электронов) значения

 и  растут, а значения  уменьшаются, при-
чем наблюдается явная корреляция всех трех за-
висимостей между собой.

K  ,
n

i ii
X K
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Рис. 3. Зависимость критериев   и  от атомного номера Z атомов легирующих элементов ЖНС.
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Пользуясь критериями   ΔЕ и  рассчи-
таем стабильность тройных модельных сплавов
систем Ni–Co–Cr, Ni–Cr–Mo, Fe–Ni–Cr, Co–
Ni–Mo, Ni–Al–Ti, Ni–Cr–Ti. Такой расчет мето-
дами PHACOMP и New PHACOMP (без ), со-
держится в работе [18]. Из результатов, показан-
ных в табл. 4, следует, что наилучшее соответ-
ствие экспериментальных и расчетных значений
наблюдается при использовании критерия 
Следующим по достоверности является критерий

 Хуже всего оценивает равновесную раствори-
мость элементов в этих сплавах критерий ΔЕ.

Перейдем к расчетам стабильности высоколе-
гированных отечественных и зарубежных ЖНС.
На рис. 4 представлены рассмотренные выше
4 критерия стабильности для 25 характерных дис-
ковых и лопаточных сплавов, большей частью
принадлежащих к последним поколениям. Из
них СДЖС-15, СМДЖС-1, ВЖ178П, ЭП741НП,
ВВ750П, ВВ751П, ВВ752П, ВВ753П, ЭП962П,
ЭП962НП, ЭП975ИД, ВЖ176, IN792, In100, N18,
RR1000, FGH-95, FGH-100, LSHR, AD730, Me3
(Rene 104) – дисковые сплавы, IN713LC, IN738
(IN738LS), MARM200 – лопаточные сплавы,
Udimet720 дисковый и лопаточный. Дисковые
сплавы из-за сильного влияния технологии изго-
товления заготовок дисков на микроструктуру и
свойства материала приходится разделять на две
группы. В первую группу входят сплавы СДЖС-
15, ЭП975ИД, ВЖ176, Udimet720 для заготовок,
получаемых по схеме: слиток → горячая дефор-
мация с высокой степенью (высокотемператур-
ное прессование или осадка на прессе) → фи-
нишная термическая обработка. Вторая группа –
отечественные гранулируемые сплавы ЭП741НП,
ЭП962П, ЭП962НП, ВВ750П, ВВ752П, ВВ753П,
ВЖ176П. Их изготавливают по схеме: слиток →
→ гранулы (плазменное распыление заготовки) →
→ ГИП → термическая обработка.

Разделим рассматриваемые 25 сплавов на
5 подгрупп в зависимости от содержания в каж-
дом из них γ- и γ'-образующих элементов:

1. Сплавы СМДЖС-1 и СДЖС-15 [21, 22]
больше всех других сплавов содержат γ'-образую-
щих элементов (≥16 ат. %) и имеют среднее сум-
марное содержание γ-образующих элементов
(28–30 ат. %, рис. 5). Критерий  этих сплавов
больше, а ΔЕ и  меньше, чем у большинства дру-
гих рассматриваемых сплавов, т.е. в этом сплаве
можно ожидать образования σ-фазы и частиц фаз
типа η-Ni2(3)(Ti,Al,Nb,Ta,Hf). Методами ПЭМ и
микродифракции в сплаве СДЖС-15 действи-
тельно наблюдали пластинчатые выделения σ-фа-
зы, но в очень малых количествах, что не повлия-
ло на свойства [23]. Согласно [4, 6, 8, 24] в сплавах
с высоким содержанием γ-образующих элемен-
тов вместо σ-фазы внутри частиц γ'-фазы воз-

v,N d,M ,K

K

d.M

.K

dM
K

можно образование ультрадисперсных (размером
2–5 нм) частиц γ-фазы. Частиц фаз типа η в этих
сплавах не находили.

Рис. 4. Зависимость критериев стабильности фазово-
го состава  (а),  (б),  (в) от  для различных
ЖНС: 1 – ЭП741НП, 2 – ВВ750П, 3 – ВВ751П, 4 –
ВВ752П, 5 – ВВ753П, 6 – ЭП962П, 7 – ЭП975ИД, 8 –
ВЖ176, 9 – ВЖ178П, 10 – ЭП962НП, 11 – СДЖС-15,
12 – СМДЖС-1П, 13 – FGH95, 14 – FGH-100, 15 –
Me3(Rene104), 16 – MARM200, 17 – RR1000, 18 –
IN100, 19 – Udimet 720, 20 – In738, 21 – In792, 22 –
LSHR, 23 – AD730, 24 – IN713LC, 25 – N18.

0.6

0.4

0.2

0

–0.2

–0.4

–0.6
0.90 0.92 0.94 0.96 0.98

(в)

1.00 1.02 1.04 1.06
Md, эВ

K, нм–2

0.6

0.4

0.2

0

–0.2

–0.4

–0.6
0.92 0.96

(б)

1.00 1.04 1.08

ΔE

2.4

2.3

2.2

2.1

2.0

1.9

1.8
0.92 0.96

21

24

23 20
8 2

5
43

761
16

10 12

11

17

9

14
22

15

19 18 13

2124

23
20

8

2
5
4

3

7

6

1

16

10

12

11
17

9

14
22

15

19

18

13

21
24

23
20

8

2

5
4

3

7

6

1

16

10

12

11 17

9

14
22

15

19

18

13

(а)

1.00 1.04

Nv

vN ΔЕ K dM



186

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 2  2022

БЕР и др.
Та

бл
иц

а 
4.

О
це

нк
а 

по
ло

ж
ен

ия
 г

ра
ни

ц 
ф

аз
ов

ы
х 

об
ла

ст
ей

 н
а 

ди
аг

ра
м

м
ах

 с
ос

то
ян

ия
 т

ро
йн

ы
х 

ни
ке

ле
вы

х 
сп

ла
во

в

С
ис

те
м

а
Гр

ан
иц

а 
ф

аз
ов

ы
х 

об
ла

ст
ей

Т-
ра

 ф
аз

. 
пр

ев
р.

, °
С

С
пл

ав
 н

а 
м

еж
ф

аз
но

й 
гр

ан
иц

е 
ф

аз
ов

ой
 

ди
аг

ра
м

м
ы

, 
ра

сч
.

на
 м

еж
ф

. 
гр

ан
. э

кс
п.

, 
ра

сч
.

на
 м

еж
ф

. 
гр

ан
. э

кс
п.

Δ
, р

ас
ч.

Δ
на

 м
еж

ф
. 

гр
ан

., 
эк

сп
.

, р
ас

ч.
на

 м
еж

ф
. 

гр
ан

., 
эк

сп
.

N
i–

C
o–

C
r

γ/
(γ

 +
 σ

)

12
04

0.
6C

o–
0.

4C
r

2.
49

3.
42

0.
92

5

0.
92

5

–
1.

1 
±

 0
.4

–
0.

9

50
1 

±
 4

1

44
1

0.
5C

r–
0.

35
N

i–
0.

15
C

o
2.

92
0.

92
5

–
1.

4
49

3

N
i–

M
o–

C
r

γ/
(γ

 +
 σ

)
0.

52
N

i–
0.

48
C

r
2.

54
0.

90
0

1.
1

50
8

N
i–

C
r–

Fe
γ/

(γ
 +

 σ
)

80
0

0.
61

N
i–

0.
21

C
r–

0.
18

Fe
2.

00
0.

82
7

1.
3

55
5

0.
38

N
i–

0.
29

C
r–

0.
33

Fe
2.

77
0.

83
2

0.
2

51
0

N
i–

C
o–

M
o

γ/
(γ

 +
 μ

)
12

00

0.
66

C
o–

0.
23

M
o–

0.
11

N
i

2.
25

3.
10

0.
90

0.
94

8

1.
0 

±
 0

.4

0.
8

53
7 

±
 4

1

53
3

0.
84

C
o–

0.
16

M
o

3.
10

0.
89

0
1.

3
54

1

N
i–

A
l–

T
i

γ/
(γ

 +
 γ′

)
75

0

0.
87

N
i–

0.
13

T
i

2.
08

1.
42

0.
86

5

0.
87

2

2.
6 

±
 0

.2

2.
4

53
7 

±
 4

1

58
1

0.
9N

i–
0.

1A
l

1.
30

0.
87

1
2.

7
59

1

N
i–

C
r–

T
i

γ/
(γ

 +
 η

)
75

0

0.
9N

i–
0.

1T
i

2.
08

0.
75

0.
86

5

0.
87

2

1.
8 

±
 1

.5

2.
8

57
4 

±
 2

8

59
4

0.
71

N
i–

0.
26

C
r–

0.
03

T
i

1.
84

0.
87

4
0.

9
55

5

v
N

v
N

d
M

d
M

E
E

K
K



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 123  № 2  2022

РАСПРЕДЕЛЕНИЕ АТОМОВ ЛЕГИРУЮЩИХ ЭЛЕМЕНТОВ 187

2. Сплав IN713LC имеет минимальную кон-
центрацию γ-образующих элементов (17.9 ат. %)
по сравнению с соответствующей концентрацией
в других рассмотренных сплавах и среднее сум-
марное содержание γ'-образующих элементов
(14.5 ат. %). Вторые по величине критерии  и
ΔЕ (0.95 и 0.47) для этого сплава также означают
более низкую, чем для других сплавов, вероят-
ность образования частиц σ-фазы. Тем не менее
по данным [18] в этом сплаве наблюдали частицы
σ-фазы. Большая величина критерия ΔЕ этого
сплава означает высокую вероятность образова-
ния фаз типа η, что безусловно является невер-
ным. Критерий  указанного сплава имеет зна-
чение, близкое к среднему.

3. Сплавы ВВ750П, AD730, Udimet720 меньше
других сплавов содержат γ'-образующих элемен-
тов (8.9–9.7 ат. %). Они имеют также довольно
высокое содержание γ-образующих элементов
(30–36.3 ат. %). По критерию d (рис. 4а–4в) в
них вероятно образование σ-фазы. Такие же ре-
зультаты дают термодинамические расчеты [20]
для сплава Udimet720. Критерии  для сплавов
AD730, Udimet720 довольно низкие, а ΔЕ – срав-
нительно высокие. Значения  указанных спла-
вов ближе к максимальным значениям, то есть
соответствуют пониженной концентрации γ-об-
разующих элементов с уменьшенной плотностью

dM

K

M

vN

K

валентных электронов. Обширные исследования
сплавов AD730, Udimet720, в зарубежных работах
[25] и наши исследования сплава ВВ750П, не вы-
явили присутствия σ-фазы. Таким образом, для
сплавов этой группы все критерии стабильности
не дают достоверных предсказаний.

4. Сплавы RR1000, FGH-100, LSHR, Me3
(Rene 104) содержат больше, чем другие сплавы,
γ-образующих элементов (37.5–40 ат. %) и сред-
нее содержание γ'-образующих элементов (12.8–
14 ат. %). Критерии  и  этих сплавов имеют
высокие значения, а критерии ΔЕ имеют очень
большой разброс. Критерии  сплавов данной
группы имеют пониженные значения. Фактиче-
ски в этих серийных, хорошо изученных сплавах
находили только γ- и γ'-фазу, карбиды и карбобо-
риды, а частиц σ-фазы ни разу не обнаружили
(см. например, [25]).

5. Остальные 14 сплавов (ЭП962НП, MARM200,
ЭП741НП, ЭП975ИД, ВВ752П, ВЖ178П, ВЖ176,
ВВ753П, ВВ751П, ЭП962П, FGH-95, IN738, IN792,
IN100) составляют группу со средним содержанием
γ'- и γ-образующих элементов. Значения  этих
сплавов и почти все значения  расположены в
центральной части рис. 4а. Величины ΔЕ указан-
ных сплавов имеют большой разброс и в ряде слу-
чаев явно нелогичны. Величины  почти у всех
этих сплавов (кроме сплава IN792) близки к сред-

dM vN

K

dM
vN

K

Рис. 5. Содержание γ'-образующих и γ-образующих элементов в рассматриваемых ЖНС.
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ним значениям. Структурные исследования оте-
чественных и зарубежных серийных или опытных
дисковых сплавов этой группы выявили частицы
σ-фазы только в лопаточном сплаве IN713LС,
причем в лопаточном сплаве MARM200 с более
высоким значением критерия  частиц этой фа-
зы не обнаружили [18]. Анализ литературы и на-
ши исследования сплава ВВ751П методом АЗТ [4]
показали, что часть избыточной концентрации
γ-образующих легирующих элементов выделяется в
виде ультрадисперсных (размером 2–5 нм) частиц
γ-фазы внутри частиц γ'-фазы. Фактически, все
критерии стабильности фазового состава ЖНС
достоверно предсказывают появление третьих
фаз только для лопаточных сплавов или для спла-
вов, являющихся материалом статорных деталей,
эксплуатируемых при температурах выше 1000°С.
При этих температурах выше равновесные концен-
трации ТПУ фаз и ниже критерии 

На графиках рис. 4 для различных дисковых и
лопаточных ЖНС представлена зависимость
критериев  (а), ΔE (б) и  (в) от признанного в
настоящее время наиболее достоверным крите-
рия стабильности  Отметим, что значения 

 и ΔE рассчитывали по содержанию в сплаве
легирующих элементов в мас. %, а  – по их со-
держанию в ат. %. Сравним полученный диапа-
зон значений d (0.92–1.06 эВ) этих сплавов с
критическими значениями  в работе [18]. Со-
гласно [18] σ-фаза является равновесной во всех
сплавах с  ≥ 0.915 эВ. Это означает их неста-
бильность и возможность выделения частиц σ-
фазы в процессе эксплуатации, что противоречит
экспериментальным данным. Возможно, это свя-
зано не столько с химическим составом сплава,
сколько с технологией получения заготовок дис-
ков. ТПУ-фазы характерны для дисковых загото-
вок первой группы, получаемых из слитка. В
крупногабаритных слитках из-за сильной денд-
ритной ликвации химический и фазовый состав
периферийных зон дендритов и дендритных яче-
ек сильно отличается от химического и фазового
состава осей дендритов. В осях дендритов повы-
шенные концентрации γ-образующих элементов
стимулируют распад пересыщенного γ-твердого
раствора с образованием ТПУ фаз. В межосных
пространствах высокое содержание γ'-образую-
щих элементов способствует формированию фаз
типа η и карбидов типа МеС (Ме – Ti, Nb, Hf, Ta).
В гранулируемых сплавах из-за высоких скоро-
стей кристаллизации степень дендритной ликва-
ции и тенденция к появлению третьих фаз намно-
го меньше, чем в литых сплавах.

Подводя итоги настоящего раздела, можно от-
метить, что известный критерий  и предло-
женный критерий  лучше, чем критерии  и
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vN K

d.M d,M
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ΔE коррелируют с обогащением атомами i-го эле-
мента частиц либо γ'-, либо γ-фазы и со степенью
такого обогащения. Анализ структурных данных,
имеющихся в литературе и подтвержденных в ра-
боте [4] показывает, что в дисковых ЖНС с высо-
кой суммарной концентрацией избыточных γ-об-
разующих легирующих элементов частицы σ-фазы
в процессе термической обработки не выделяются.
Избыточные γ-образующие элементы выделяются
в виде ультрадисперсных (2–5 нм) частиц γ-фазы
внутри частиц γ'-фазы.

ВЛИЯНИЕ ХИМИЧЕСКОГО СОСТАВА 
ПРОМЫШЛЕННЫХ 

ВЫСОКОЛЕГИРОВАННЫХ ЖНС
НА ИХ ОСНОВНЫЕ

МЕХАНИЧЕСКИЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ

При анализе этой проблемы, во-первых, ис-
ключим из рассмотрения атомы Ni (46–68 ат. %
сплава) и атомы В и С по следующим причинам:
(1) аномальное обогащение атомами Ni преиму-
щественно частиц γ'-фазы, (2) незначительная
концентрация атомов В и С, не оказывающая су-
щественного влияния на распределение атомов
основных легирующих элементов между частица-
ми γ- и γ'-фаз. Во-вторых, откажемся от учета
индивидуальных особенностей каждого из двух
десятков легирующих элементов и построим за-
висимость критериев стабильности сплава в ко-
ординатах суммарного содержания в нем γ'- и
γ-образующих элементов. На рис. 5 показано,
сколько в каждом из рассматриваемых 25 спла-
вов содержится γ- и γ'-образующих элементов.

На рис. 6 в тех же координатах, что и на рис. 5,
для дисковых сплавов (16 из 25 сплавов, рассмот-
ренных выше) представлены взятые из литерату-
ры результаты определения σВ, σ0.2, δ (при ком-
натной температуре) и не приводящие к разруше-
нию значения σ при испытаниях на длительную
прочность (Т = 650°С, τ = 100 ч). Максимальные
значения σВ и σ0.2 (1650–1710 и 1170–1250 МПа со-
ответственно) имеет сплав СДЖС-15 с самым вы-
соким содержанием γ'-образующих элементов и
сплавы LSHR, FGH-100 с высоким содержанием
γ-образующих элементов. Наименьшие значения
пластичности δ (11–12%) также наблюдаются у
сплава СДЖС-15 и у других сплавов с высоким
содержанием как γ'-образующих элементов, так и
γ-образующих элементов (ЭП962НП, ВВ752П,
Me3 (Rene 104)). Сплавы со средним содержани-
ем γ'- и γ-образующих элементов ВВ751П,
ВВ753П, ВЖ178П имеют хорошее сочетание проч-
ности (σВ = 1600–1610 МПа, σ0.2 = 1120–1200 МПа)
и пластичности (δ = 13–15%). Такие же неплохие
результаты показали сплавы LSHR и FGH-100: σВ =
= 1650–1700 МПа, σ0.2 = = 1170–1210 МПа, δ =
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15–19%. Для сплавов с минимальным суммарным
содержанием γ'-образующих элементов (ВВ750П,
AD730) характерны пониженные значения σВ =
= 1520–1530 МПа и σ0.2 = 1120–1150 МПа (ВВ750П
и Udimet720). Анализируя влияние содержания γ-
и γ'-образующих элементов дисковых сплавов на
их прочность, пластичность и длительную проч-
ность, следует помнить о сильной зависимости
указанных характеристик от других структурных
параметров: объемной доли γ- и γ'-фаз, распреде-
ления частиц γ'-фазы по размерам, от размеров
зерен в случае рекристаллизованной структуры и
от плотности дислокаций и размеров субзерен в

случае нерекристаллизованной структуры, от ве-
личины мисфита (относительной разницы пери-

одов решетки γ- и γ'-фазы,  где аγ

и аγ' – периоды решеток γ- и γ'-фаз соответственно.
При наличии когерентной связи частиц γ'-фа-

зы и γ-матрицы чем больше значение отрицатель-
ного мисфита, тем выше величина внутренних
упругих растягивающих напряжений в γ-матрице.
В процессе испытаний на растяжение величина
внутренних напряжений суммируется с величи-
ной внешних напряжений, что приводит к росту
прочности и снижению пластичности растягива-

( )
( )γ

−
δ =

+
γ   γ '

   γ '

 
,

  2
a a

a a

Рис. 6. Значения σВ (а), σ0.2 (б) и δ (в) при комнатной температуре, и значения σ (г) при испытаниях на длительную
прочность (Т = 650°С, τ = 100 ч) для различного содержания γ'- и γ-образующих элементов (в мас. %) в дисковых гра-
нулируемых ЖНС.
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емого образца. Кроме того, величина мисфита
оказывает сильное влияние на размер субмикро-
скопических частиц γ'-фазы, при котором они в
процессе роста в условиях закалочного охлажде-
ния и последующего старения теряют когерент-
ность. Чем больше отрицательная величина мис-
фита, тем больше величина упругой энергии, ко-
торая накапливается при увеличении размеров
субмикроскопических частиц γ'-фазы. Сплав, у
которого выше отрицательная величина мисфи-
та, в одинаковых условиях закалочного охлажде-
ния, теряет когерентность при меньших размерах
субмикроскопических частиц γ'-фазы. Чем мень-
ше указанные размеры, тем (при прочих равных
условиях) выше характеристики прочности и ни-
же характеристики пластичности ЖНС.

В литературе имеется множество работ, содер-
жащих корреляционные формулы, в которых зна-
чения σВ и σ0.2, а также характеристики длительной
прочности при повышенных температурах пред-
ставлены в виде линейных зависимостей от содер-
жания в сплаве легирующих элементов [13, 21].
На наш взгляд, в случае дисковых ЖНС эти фор-
мулы полезны, но дают слишком большой разброс,
поскольку не учитывают структурные параметры,
перечисленные в двух предыдущих абзацах. Важ-
нейшую роль в формировании морфологии частиц
γ'-фазы играют условия закалочного охлаждения и
режимы старения, способные для одного и того же
исходного сплава изменить значения σВ и σ0.2 на
150–200 МПа [26–28].

Построенные в работе зависимости основных
механических характеристик высоколегирован-
ных дисковых ЖНС от суммарного содержания
как γ-, так и γ'-образующих элементов, помогут
найти оптимальные пропорции легирующих эле-
ментов для обеспечения нужного сочетания проч-
ности, пластичности и длительной прочности.

ВЫВОДЫ
1. Впервые в отечественной практике проведе-

но сопоставление данных атомно-зондовой то-
мографии о распределении атомов легирующих
элементов в частицах γ- и γ'-фаз в российском
дисковом гранулируемом жаропрочном никеле-
вом сплаве ВВ751П [4] с аналогичными литера-
турными данными для зарубежных ЖНС. Пред-
ложен критерий стабильности фазового состава

 =  где Ki =  нм–2 (Еvi – число ва-
лентных электронов в атоме i-го легирующего
элемента, ri – радиус атома i-элемента), который
наряду с известным критерием  лучше других
критериев (  ΔЕ) коррелирует с содержанием ато-
мов i-элемента в частицах либо γ'-, либо γ-фазы.

2. Показано, что преимущественное позицио-
нирование атомов Ni (основы ЖНС) в частицах

K  ,
n

i ii
X K 2

v ,i iE r

d,M
v,N

γ'-фазы, а не в γ-твердом растворе может быть
объяснено ближним взаимодействием атомов Ni
с атомами Cr (возможно, и с атомами Ru), что до-
полнительно усиливает степень позиционирова-
ния этих атомов в первой координационной сфе-
ре по сравнению со степенью позиционирования
в той же сфере атомов других γ-образующих эле-
ментов.

3. Структурные исследования отечественных и
зарубежных серийных дисковых сплавов демон-
стрируют, что в них, несмотря на высокую сум-
марную концентрацию γ-образующих легирую-
щих элементов, отсутствуют предсказанные из-
вестными критериями частицы σ-фазы. Анализ
литературы и исследования сплава ВВ751П мето-
дом АЗТ [4] показали, что часть избыточных γ-об-
разующих легирующих элементов выделяется не
в виде ТПУ-фаз, а в виде ультрадисперсных (раз-
мером 2–5 нм) частиц γ-фазы внутри частиц
γ'-фазы.

4. Для 15 отечественных и зарубежных диско-
вых жаропрочных никелевых сплавов показано,
что сплавы с самым высоким суммарным содер-
жанием как γ'-образующих, так и γ-образующих
элементов (СДЖС-15, ЭП962НП) имеют макси-
мальные значения прочности и наименьшие зна-
чения пластичности. Сплавы со средним содер-
жанием γ'- и γ-образующих элементов (ВВ751П,
ВВ753П, ВЖ178П) имеют хорошее сочетание проч-
ности и пластичности. Сплавы ВВ750П, ВВ752П,
ВВ753П имеют самые высокие показатели 100-ча-
совой длительной прочности при 650°С.

Благодарности авторы выражают благодар-
ность к. т. н. А.М. Казберовичу за помощь в подго-
товке статьи и полезное обсуждение результатов.
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Исследовано воздействие наносекундных УФ-лазерных импульсов на образцы меди и ее низколе-
гированных сплавов. В допороговом режиме, в отсутствие явных следов плавления, при плотности
энергии 0.1–1.0 Дж/см2 обнаружены следы высокотемпературной деформации. Они проявляются в
виде результатов проскальзывания по границам зерен и растрескивания по ним, а также следов кри-
сталлографического скольжения внутри зерен. Поверхность металла в облученной зоне вспучива-
ется. С ростом числа воздействующих импульсов происходит накопление повреждений. Высота
возникшего поднятия может достигать 1 мкм, а иногда и несколько более. Полученные результаты
имеют сходство с электропластическим и магнитопластическим эффектами. По аналогии предла-
гается назвать обнаруженный эффект оптикопластическим.
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ВВЕДЕНИЕ
Лазеры существуют уже больше 60 лет и все это

время, наряду с работами по физике и технике ла-
зерных источников, проводятся активные иссле-
дования их технологических применений для об-
работки материалов [1, 2]. Чаще всего, применя-
ются непрерывные волоконные и СО2-лазеры,
используемые для резки, сварки, закалки и других
процессов обработки металлов. Эти лазеры излу-
чают в инфракрасном (ИК) диапазоне спектра, од-
нако металлы, как правило, хорошо отражают в
этой области. Для увеличения производительно-
сти технологического процесса часто используют
частотно-импульсное излучение и уменьшение
длины волны лазера. Рост импульсной мощности
излучения способствует эффективности воздей-
ствия. Последнее время весьма популярны стали
фемтосекундные лазеры [3, 4]. Однако они пока
весьма дороги и сложны в эксплуатации. В то же
время использование более дешевых наносекунд-
ных лазеров в ряде случаев оказывается весьма
эффективным и более практичным [5–12].

Для повышения доли поглощенной в материа-
ле энергии лазерного излучения и, тем самым,
увеличения К.П.Д. процесса, создаются излуча-
тели с меньшей длиной волны. С уменьшением

длины волны коэффициент отражения металлов
заметно снижается. В настоящее время разрабо-
таны и промышленно производятся лазеры, излу-
чающие в ультрафиолетовом диапазоне. Это из-
лучение поглощается металлами в десятки раз
лучше, чем ИК-лучи. Так, например, медь, кото-
рая отражает в ИК-области ~98% излучения, на
длине волны 355 нм отражает лишь 10% [6], т.е.
поглощенная доза излучения возрастает в 45 раз.

Лазерные методы создания различных нано-
структур на поверхности металлов исследованы
достаточно подробно [10]. Структурирование по-
верхности материалов в микронном и субмик-
ронном масштабе приводит к изменению их излу-
чательных, электрических, электронно-эмиссион-
ных, тепловых и адгезионных свойств. Известно,
что можно добиться увеличения прочности сов-
местно с пластичностью в металлах и сплавах [13]
или контролируемого изменения электрических
свойств поверхности проводников и диэлектри-
ков [14].

В данной работе исследовали создание нано-
структур на поверхности меди и ее сплавов с помо-
щью наносекундного импульсно-периодического
УФ-лазера. Наносекундные импульсы УФ-лазера
способны модифицировать металлическую поверх-
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ность, кардинально меняя ее свойства [15–18].
Этот процесс способствует проведению диффузи-
онной сварки обработанных металлических по-
верхностей благодаря интенсификации диффузи-
онных процессов в поверхностном слое металла
[5, 7, 8]. В работах [5, 7, 8, 15–18] эти исследования
проводили при плотности энергии лазерного им-
пульса порядка нескольких Дж/см2. При такой
плотности энергии лазерного импульса воздей-
ствие на металл сопровождается эффектом опти-
ческого пробоя. Это пороговое явление, заключа-
ющееся в возникновении эрозионного плазмен-
ного факела вблизи образца, сопровождается
плавлением и испарением материала и образова-
нием кратера на поверхности. Это явление было
подробно изучено при появлении лазеров и по-
дробно описано в литературе [19].

Исследования, о которых сообщается в дан-
ной работе, проведены при плотности энергии
лазерного импульса меньшей порога оптическо-
го пробоя (для исследованных материалов, ме-
нее 1.0 Дж/см2). Ранее допороговые повреждения
на поверхности металла вполне справедливо счи-
тались несущественными по сравнению со сверх-
пороговыми кратерами. Однако современные ме-
тоды исследования структуры облученных образ-
цов позволяют более внимательно рассмотреть
эти дефекты. В данной работе сообщается о допо-
роговых нано- и микроэффектах на поверхности
образцов меди и ее сплавов, возникших при воз-
действии наносекундного импульсного излуче-
ния УФ-лазера.

ИССЛЕДОВАННЫЕ МАТЕРИАЛЫ
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Для исследования были приготовлены образ-
цы бескислородной меди марки МОБ и ее брон-
зовых низколегированных сплавов Cu–Cr, Cu–
Zr и Cu–Cr–Zr. В сплавах содержание легирую-
щих добавок не превышало 0.5%, что почти не
влияло на оптические и теплофизические свой-
ства сплавов, однако заметно повышало их меха-
нические свойства [20, 21].

Были изготовлены образцы диаметром 40 мм и
толщиной 10 мм, которые были отполированы по
стандартной оптической технологии [22]. Пред-
варительно были измерены коэффициенты отра-
жения образцов на спектрофотометре Cary-5000
UV-VIS-NIR с приставкой UMA. На рабочей дли-
не волны λ = 355 нм образцы отражали 10%. До и
после лазерного воздействия образцы исследо-
вали на оптическом профилометре – Zygo New
View 7300, и растровом электронном микроскопе
(РЭМ) JEOL JSM 6610LV. Все рисунки, приведен-
ные в работе, получены на профилометре. Исход-
ная шероховатость поверхности образцов на участ-

ке, сопоставимом с площадью лазерного пятна, со-
ставляла приблизительно 15–20 нм.

Затем образцы подвергали воздействию лазер-
ного излучения. Экспериментальная установка,
оптическая схема и методика обработки результа-
тов измерений подробно описаны в работах [5–7,
11, 17]. В качестве источника излучения исполь-
зовали импульсно-периодический Nd:YaG лазер
(третья гармоника, длина волны λ = 355 нм, энер-
гия в импульсе 8 мДж при длительности τ = 10 нс,
частота повторения f = 10 Гц). Количество им-
пульсов на образце регулировали электромехани-
ческим затвором. Образец устанавливали на трех-
координатном предметном столике, в состав ко-
торого входят два линейных транслятора 8МТ180
и один 8МТ173, управляемые контроллером
8SMC1-USBhF (Standa Ltd, Lithuania). Управле-
ние комплексом осуществляли с помощью персо-
нального компьютера.

Излучение лазера фокусировали на образец
кварцевой линзой с фокусным расстоянием 250 мм
в пятно 100–200 мкм. Для определения площади
облученной зоны на поверхности образца, перед
проведением экспериментов с допороговым из-
лучением на каждом образце регистрировали се-
рию пятен с допороговым и сверхпороговым воз-
действием. На каждое пятно проводили воздей-
ствие 30 импульсами излучения с заранее заданной
плотностью энергии при частоте 10 Гц.

Частоту f импульсов лазерного излучения вы-
бирали, исходя из возможностей используемого
лазера. Но при этом учитывали условие полного
остывания поверхности меди или ее сплава за
время между импульсами, определяемое из урав-
нения (1), полученного в работе [23]:

(1)

где α – температуропроводность, Tm – температу-
ра плавления меди или ее сплава соответственно,
L – толщина прогретого поверхностного слоя ме-
ди или ее сплава, определяемая из уравнения

(2)
Полное остывание поверхности происходит

при f < 50 МГц, что значительно выше использо-
ванной в работе f = 10 Гц.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
Порог оптического пробоя на образцах из ме-

ди и ее сплавов в нашем эксперименте наблюдали
при плотности энергии Е ~ 1.0 Дж/см2. При пре-
вышении Е поверхность подвергалась плавлению и
испарению. В воздухе, вблизи поверхности, возни-
кал эрозионный плазменный факел, а в образце
появлялся кратер. На рис. 1а хорошо виден лазер-
ный кратер, обрамленный бруствером из расплав-

=
απ π

2
m

cool 2 2
in

84 ln ,TLt
T

= ατ2 .L
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ленного материала. На рис. 1б показан трехмер-
ный профиль с показанным сечением, на кото-
ром получен двумерный профиль (рис. 1в).

Однако допороговые результаты воздей-
ствия излучения наблюдались нами уже при Е ~
~ 0.1 Дж/см2. Это были хорошо видные с помощью
микроскопа следы высокотемпературной пласти-
ческой деформации, заключающиеся в образова-
нии поднятия на облучаемой поверхности до уров-
ня около 1 мкм, вследствие миграции границ зерен
и кристаллографического скольжения в их объеме.
Следы расплавленного металла в этом случае прак-
тически не наблюдались.

Характерно, что образовавшиеся дефекты име-
ют необратимый характер. Были специально ис-
следованы образцы меди после хранения в услови-
ях лабораторного помещения в течение 6 месяцев.
Полученные профилограммы не изменились.

На рис. 2 приведены микрофотографии следов
повреждения поверхности образца Cu–Cr–Zr по-
сле воздействия одного (рис. 2а), трех (рис. 2б),
пяти (рис. 2д) и тридцати (рис. 2е) лазерных им-
пульсов при Е = 0.77 Дж/см2. Под ними приведе-
ны их профилограммы.

В зоне лазерного пятна после воздействия от-
четливо наблюдалось неравномерное вспучива-
ние материала образца (рис. 2–4). С увеличением

количества воздействующих импульсов и ростом
плотности энергии высота поднятия увеличива-
лась и достигала уровня ~1 мкм. При этом возни-
кало характерное трещинообразование по грани-
цам зерен. Отдельные зерна, имевшие характер-
ный размер десятки мкм, как бы выдавливались
из тела образца на поверхность.

На рис. 3а приведено 3D-изображение лазер-
ного пятна на поверхности меди после воздей-
ствия излучения 25 импульсов лазера, а на рис. 3б
его 2D-профилограмма вдоль сечения, показан-
ного на рис. 3а. Поверхность в пятне поднялась
на высоту до 150 нм в максимальной точке, воз-
никли глубокие микротрещины по границам зе-
рен (глубиной до 100 нм).

С увеличением E масштабы повреждений рас-
тут. Высота поднятий увеличивается до 1 мкм.

На рис. 4 приведены данные, полученные с по-
верхности Cu–Cr после воздействия излучения
30 импульсов лазера: на рис. 4а микрофотография
поврежденной зоны; на рис. 4б приведено 3D-изоб-
ражение, а на рис. 4в – 2D-профилограмма.

На рис. 5 показан участок лазерного пятна на
Cu–Cr, полученного при воздействии 30 импуль-
сами при Е = 0.74 Дж/см2. Хорошо виды следы
выхода на поверхность плоскостей скольжения.
Они уже начали оплавляться последующими им-
пульсами.

Рис. 1. (а) Кратер на поверхности меди, полученный в результате воздействия 30 УФ-импульсов лазера, (б) 3D-про-
филь; (в) 2D-профилограмма.
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ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Так как средняя мощность лазера была мала
(на уровне нескольких Вт), то такое облучение не
сказывалось на геометрии образцов. В то же вре-
мя интенсивное воздействие импульсной состав-
ляющей излучения вызывало заметные измене-

ния в приповерхностных слоях образца, не затра-
гивая его объёма.

Поглощение света металлами происходит в ре-
зультате передачи энергии фотона электронной
составляющей скин-слоя ~15 нм [24], что в на-
шем случае существенно перегревает электрон-
ную подсистему. За время электрон-ионной ре-

Рис. 2. Поверхность Cu–Cr–Zr после воздействия 1 (а), 3 (б), 5 (д) и 30 (е) импульсами лазера (E ~ 0.77 Дж/см2);
в, г, ж, з – соответствующие 2D-профилограммы.
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лаксации (2–3 пс) происходит передача погло-
щенной энергии фононной подсистеме. Таким
образом, объем приповерхностного слоя металла

нагревается за время действия лазерного импуль-
са – 10 нс.

Качественные оценки, проведенные в работе
[6], при использовании формулы (3), подкреп-
ленные анализом микрофотографий исследован-
ных образцов меди и ее сплавов, показывают, что
за счет нагрева лазерным импульсом при Е ~ 0.6–
1.0 Дж/cм2 удалось достичь в приповерхностном
слое меди предплавильной температуры.

Пороговая плотность энергии плавления с уче-
том удельной теплоты плавления составляет [25]:

(3)
где δ(τ) имеет физический смысл эффективной
толщины скин-слоя, в котором происходит выде-
ление поглощенной энергии лазерного импульса
длительностью τ в материале. Символами ρ, С,
Tm, Tin, Lm обозначены плотность, удельная тепло-
емкость, температура плавления, начальная темпе-
ратура и скрытая теплота плавления материала, со-
ответственно. В случае поверхностного нагрева:

(4)

Мы провели качественные оценки для меди с
учетом уравнений (3) и (4) при С = 385 Дж/(кг K),
ρ = 8920 кг/м3, α = 1.2 × 10–4 м2/с, Tm = 1356 K,
Tin = 293 K, Lm = 204.7 × 103 Дж/кг [20] для τ = 10 нс.
Получены следующие значения: δ(τ) = 971 нм,
Em(τ) = 0.59 Дж/cм2 (с учетом отражения). Для

τ = δ τ ρ − +m m in m( ) ( ) [ ( ) ],E C T T L

δ τ = πατ 1 21( ) ( ) .
2Рис. 3. Поверхность Cu–Cr после воздействия им-

пульсами лазера: (а) 3D-изображение поврежденной
зоны на поверхности образца; (б) 2D-профилограмма.
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Рис. 4. Поверхность Cu–Cr после воздействия импульсами лазера: (а) микрофотография поврежденной зоны;
(б) 3D-изображение; (в) 2D-профилограмма Е = 0.83 Дж/см2.
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низколегированных сплавов, использовавшихся
в данной работе, результат получается близкий.

Анализ микрофотографий и профилограмм
позволяет сделать вывод, что в приповерхност-
ном слое меди и ее низколегированных сплавов в
результате воздействия наносекундных УФ-ла-
зерных импульсов появляются следы высокотем-
пературной деформации.

Во второй половине 20 века поводились интен-
сивные исследования влияния различных импульс-
ных воздействий на процесс пластической дефор-
мации в металлах, продолжающиеся и в настоящее
время [26–29]. Выяснилось, что воздействие элек-
тромагнитными полями возбуждает электронную
подсистему. Она передает энергию в фононную
подсистему, создавая большое количество коротко-
волновых фононов. Они воздействуют на структур-
ные дефекты (точечные, линейные, границы зерен
и выделения различных фаз) кристаллической ре-
шетки, что способствует движению и перераспре-
делению дефектов кристаллической решетки. Есте-
ственно, что эти микропроцессы, в итоге, реализу-
ются в макропроцессах пластической деформации.

Так, были открыты электропластический [26]
и магнитопластический [27, 28] эффекты. Анало-
гичное влияние имеет и акустопластический эф-
фект [29].

При воздействии интенсивного лазерного из-
лучения подобные эффекты также изредка наблю-
дались [30–34]. Однако эти результаты не носят си-
стематический характер. Они получены на лазерах
резко различающихся между собой по длине волны,
длительности импульса, плотности энергии. Это
обусловлено тем, что при исследовании воздей-
ствия лазерного импульса на твердые тела основное
внимание уделялось значительно более эффектным
и наглядным процессам расплавления и испарения,
в значительной мере маскирующие эффекты воз-
действия лазерных импульсов на процессы пласти-
ческой деформации [19].

Существуют интересные теоретические иссле-
дования Мирзаде о “нелинейных волнах дефор-
мации, взаимодействующих с лазерно-индуцро-
ванными носителями локального беспорядка”,
обобщенные в главе 7 коллективной монографии
[1]. Эти результаты, к сожалению, пока не нашли
должного подтверждения экспериментальными
исследованиями.

В работах [6, 35, 36] проведены достаточно по-
дробные исследования воздействия наносекунд-
ных УФ-лазерных импульсов на процессы пла-
стической деформации, происходящие в припо-
верхностном слое меди и ее низколегированных
сплавов. Они обобщены и проанализированы в
данной работе. Полученные результаты позволя-
ют сделать вывод, что в этом случае мы имеем де-

Рис. 5. Поверхность Cu–Cr после воздействия импульсами лазера: (а) микрофотография участка поврежденной зоны;
(б) 3D-изображение; (в) 2D-профилограмма.
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МАЛИНСКИЙ и др.

ло с процессами, сходными с электропластическим
и магнитопластическим эффектами и, считаем
справедливым назвать, по аналогии, обнаружен-
ный эффект оптикопластическим.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Порог оптического пробоя при воздействии

наносекундных УФ-лазерных импульсов на об-
разцы меди и ее низколегированных сплавов в
нашем эксперименте составлял ~1.0 Дж/см2. В
воздухе, вблизи поверхности образца, возникал
эрозионный плазменный факел, а в образце по-
являлся кратер с явными следами расплавления и
испарения металла.

В допороговом режиме в отсутствие явных
следов плавления присутствуют следы высоко-
температурной деформации. Они проявляются в
виде результатов проскальзывания и растрески-
вания по границам зерен, а также следов кристал-
лографического скольжения внутри зерен. По-
верхность металла в облученной зоне вспучивает-
ся. С ростом числа воздействующих импульсов
происходит накопление повреждений. Высота
возникшего поднятия может достигать 1 мкм, а
иногда и несколько более.

Полученные результаты имеют сходство с элек-
тропластическим и магнитопластическим эффек-
тами. По аналогии предлагается назвать обнару-
женный эффект оптикопластическим.
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ВВЕДЕНИЕ
Описание деформационного поведения ме-

таллов с гексагональной плотноупакованной ре-
шеткой (ГПУ) представляет серьезные трудности
из-за большого количества деформационных
мод. В наших предыдущих работах [1, 2] для опи-
сания деформационного поведения монокри-
сталла с ГПУ-решеткой предложен феноменоло-
гический критерий, являющийся обобщением
известного критерия Мизеса.

По имеющимся в литературе эксперименталь-
ным данным по различным схемам деформирова-
ния монокристаллического магния при комнатной
температуре сделана подгонка коэффициентов.
Для перехода к модели поликристалла требуется
подходящая процедура усреднения. Известно, что
простейшие способы усреднения, дающие “вил-
ку”: верхнюю и нижнюю границу эффективных
свойств для механических или электрических
свойств композитов, – это усреднения по Рейсу и
Фойгту [3]. Применительно к нашему случаю,
первый способ означает предположение, что все
зерна испытывают одинаковые напряжения, а
второй – одни и те же деформации. При пласти-
ческой деформации усреднение по Рейсу невоз-
можно, так как в рамках жесткопластической мо-
дели без упрочнения одни и те же напряжения
при одной ориентировке зерна вообще не вызо-
вут никаких деформаций, а при других окажутся

просто не достижимыми. Усреднение по Фойгту
применительно к жесткопластической модели
использовали Тейлор, а также Бишоп и Хилл [4].
Его использование требует решения задачи о на-
хождении тензора напряжений по известному
тензору деформации и приложенному гидроста-
тическому давлению. Эта задача представляет
большой практический интерес, решение ее в об-
щем виде – цель данной работы.

ПОСТАНОВКА ЗАДАЧИ
И МЕТОДИКА РАСЧЕТА

Зададим в лабораторной системе координат
тензор скоростей деформации  (Большими
буквами обозначаем величины в лабораторной
системе координат, маленькими – в кристалло-
графической, ось  направлена вдоль нормали к
базисной плоскости). Согласно теории пластич-
ности, критерием текучести будет являться обра-
щение в нуль некоторой функции текучести

 [5]. Функция текучести, предложенная на-
ми в предыдущей работе, является естественным
обобщением известного критерия Мизеса с уче-
том анизотропии и симметрии гексагональной
решетки:

(1)

ijE

3x

( )ijf p

( ) ( )= + + + α + β2
2 1 2 3,ijf p a kI I I I

УДК 539.374.1

ПРОЧНОСТЬ
И ПЛАСТИЧНОСТЬ
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где инварианты тензора упругих напряжений от-
носительно группы симметрии ГПУ-решетки:

(2а)

(2б)

(2в)

a, k, α, β – коэффициенты модели.
Ассоциированный закон, связывающий тен-

зор напряжений  с тензором скоростей дефор-
маций, имеет вид [5]:

(3)

где  – произвольная функция времени.
Заметим, что критерий (1)–(2) обладает цилин-

дрической симметрией, следовательно, для зада-
ния ориентировки зерна достаточно знать единич-
ный вектор нормали к базисной плоскости  В ис-
пользуемой прямоугольной системе координат
верхние и нижние индексы не различимы (наличие
двух повторяющихся латинских индексов означает
суммирование по ним).

Выразим инварианты (2) через компоненты
тензора напряжений и вектора нормали к базис-
ной плоскости. Инвариант  равен разности квад-
рата модуля вектора напряжений, действующего
на базисную плоскость, и нормальной компонен-
ты этого напряжения:

(4)

Инвариант  имеет вид:

(5)

Инвариант  – это максимальная разность
растягивающих напряжений, действующих вдоль
базисной плоскости. Эти напряжения могут быть
найдены, как экстремумы функции  где  –
единичный вектор, перпендикулярный  что
можно записать в виде ограничений 

 Задача поиска таких экстремумов, как
известно, сводится к задаче о поиске экстремумов
(без ограничений), для функции

(6)

которые достигаются на векторах  удовлетворя-
ющих уравнениям:

(7)

η, μ – неизвестные параметры в методе множите-
лей Лагранжа поиска условного экстремума.
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Для решения системы уравнений (7) введем
оператор проектирования на базисную плоскость:

(8)
δij – символ Кронекера.

Подействовав оператором  на уравнение (7),
получим:

(9)

Так как по определению  и 
то выражение (9) в виде задачи на собственные
значения и векторы для оператора  пред-
ставимо в виде:

(10)

 – симметрический вырожденный оператор,
значит его характеристический полином имеет
вид [6]:

(11)
где λ1, λ2, λ3 – собственные значения оператора A,
λ – произвольная переменная,

(12)

(13)

где  – шпур матрицы. Тогда, из (2в), (12),
(13) и определения оператора A:

(14)

Теперь, используя выражения для инвариан-
тов (4), (5) и (14), запишем критерий текучести (1)
через компоненты тензора напряжений в лабора-
торной системе координат при произвольной ори-
ентировке кристалла:

(15)

Выражение (15) позволяет, с использованием
ассоциированного закона (3), установить связь
между компонентами тензоров напряжений и ско-
ростей деформации в лабораторной системе коор-
динат. Дифференцирование проводится c учетом
симметрии тензора  Следуя [7], находим:

(16)
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где ξ – произвольная переменная,

(17)

Подставляя выражение (17) в (16), получаем:

(18)

Аналогично находим:

(19)

и

(20)

а также

(21)

Кроме того, заметим, что

(22)

(23)

(24)

Используя выражения (21)–(24) и группируя
слагаемые сходного вида, окончательно запишем
тензор скоростей деформации в лабораторной
системе координат:

(25)

Для нахождения тензора напряжений при из-
вестном тензоре деформации и гидростатическом
давлении необходимо разрешить систему уравне-
ний (25) относительно компонент тензора напря-
жений 

Учитывая, что

(26)
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умножим обе части уравнения (26) на компонен-
ты вектор нормали к базисной плоскости  и
проведем свертку по индексу j:

(27)

Теперь уравнение (27) еще раз умножим на  и
свернем по индексу :

(28)

Заметим, что след тензора напряжений есть
взятое с обратным знаком утроенное гидростати-
ческое давление :

(29)

Эту величину нельзя найти, зная только тензор
скоростей деформации – она должна быть задана
внешними условиями. Гидростатическое давле-
ние не зависит от выбора системы координат.

После некоторых преобразований получаем
выражение для тензора напряжений:

(30)

(31а)

(31б)

Для нахождения  сперва выразим инвариан-
ты –  через компоненты тензора скоростей де-
формации и, подставляя полученные инвариан-
ты в критерий (1), группируя члены при одинако-
вых степенях  и умножая на  находим
уравнение для нахождения  которое имеет
единственное положительное решение:

(32)
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Уравнения (30)–(32) решают поставленную
задачу – определение тензора напряжений при
известном тензоре пластической деформации. Их
можно упростить, если задать тензор скоростей
деформации в главных осях. С учетом условия не-
сжимаемости получим:

(33)

В этом случае (32) примет вид:

(34)

и компоненты искомого тензора напряжений с
учетом (33):

(35)

(36)

(37)

(38)

(39)

(40)

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Рассмотрим теперь в главных осях случай плос-
кой деформации:

(41)

Этот случай представляет большой практиче-
ский интерес и, кроме того, во многих эксперимен-
тальных работах [8, 9], посвященных изучению ме-
ханических свойств монокристаллов магния, по-
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следние подвергаются плоской деформации. В
этом случае уравнение (34) принимает вид:

(42)

а уравнения для компонент тензора напряже-
ний (35)–(40) принимают вид:

(43а)

(43б)

(43в)

(44)

(45)

(46)

где:

(47а)

(47б)

В наших предыдущих работах [1, 2] ориенти-
ровка кристалла задается углами Эйлера следую-
щим способом, широко используемым в кристал-
лографии [10]: кристалл, кристаллографические
оси которого первоначально совпадают с осями
лабораторной системы координат X, Y, Z, (ось Z
совпадает с кристаллографической осью c) после-
довательно поворачивается на угол  вокруг
оси Z, затем на угол  вокруг оси X ' (положение,
которое принимает ось X после первого поворо-
та), затем вокруг оси Z" (новое положение оси Z
после двух предыдущих поворотов) на угол 
Поскольку критерий (1) обладает цилиндриче-
ской симметрией вращения вокруг кристаллогра-
фической оси c, последнее вращение на угол  и
сам этот угол можно не рассматривать и задавать
ориентировку кристалла парой углов  Со-
гласно нашей предыдущей работе [2], единич-
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ный, нормальный к базисной плоскости, вектор 
имеет вид:

(48)

где   Поскольку в формулы
(42)–(47) компоненты вектора  и, следовательно
синусы и косинусы углов  и  входят только в
квадрате, т.е. фактически могут быть выражены
через   то параметры   и  явля-
ются четными периодическими функциями с пе-
риодом  как по углу  так и по углу  Следова-
тельно, они не меняются при заменах 

 т.е. их графики симметричны относи-
тельно осей  и  То же можно ска-
зать и о диагональных компонентах тензора на-
пряжений. Компонента  в отличие от них, не-
четна по углу  (за счет множителя ),
компонента  нечетна и имеет период  по 
(за счет множителя ), компонента  – не-
четна и периодична с периодом  по  (за счет

). Поэтому графики компонент   и 
симметричны относительно оси  При за-
мене  компоненты   меняют
знак.

Эти замечания позволяют ограничиться рас-
смотрением компонент тензора напряжений в
области  

Большой интерес представляет случай, когда
недиагональные компоненты равны нулю и та-
ким образом, главные оси тензоров напряжений
и деформаций совпадают. Таким случаям, в част-
ности соответствуют значения углов 
Недиагональные члены обращаются в ноль, когда

(49)

Тогда из уравнений (48), (50) следует:

(50)
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Тогда уравнения (47а), (42) можно записать как
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а второе условие (50) – в виде:

(54)

причем  Разрешая уравнение (54) от-
носительно  находим:

(55)

Значения определенных параметров взяты из на-
шей предыдущей работы [2] и равны a = –0.28 МПа,
α = 7.07 × 10–7, β = 5.36 × 10–4, k = 6.37 × 10–2 МПа.
Так как для определения диагональных компонент
тензора деформаций необходимо знание прило-
женного гидростатического давления, ограничим-
ся построением графиков для компонент девиато-
ров напряжений  совпадающих с соответствую-
щими компонентами тензора напряжений в случае
недиагональных компонент, а для диагональных –
отличающихся на величину гидростатического
давления:

(56)

Линии уровней компонент  даны на рис. 1–2.
Зависимости компонент от углов  и  являются
достаточно сложными, имеют большое количе-
ство локальных максимумов и минимумов и ну-
левые изолинии достаточно сложного вида, осо-
бенно  и  за исключением компоненты 
которая всегда отрицательна.

Компонента  положительна почти для всех
ориентировок кристаллов, кроме малых окрест-
ностей точек минимума; достигает максималь-
ных значений при углах , близких к 45° и 135°,

 Эти ориентировки для свободного
зерна являются наиболее легкими для пластиче-
ской деформации, но здесь направление легкого
скольжения заблокировано приложенной огра-
ничивающей силой, обеспечивающей плоскую
геометрию деформации.

Наибольшее значение  соответствует ориен-
тировке, близкой к ориентировке, соответствую-
щей наибольшему значению  Наибольшее по
абсолютной величине значение компоненты 
соответствуют сжатию в направлении нормали к
базисной плоскости (значение угла ).
Рассматривая кривые изолиний недиагональных
компонент (рис. 2а–2в) и формулы (44), (45),
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(46), (48) и (54), легко убедиться, что недиаго-
нальные компоненты обращаются в ноль при

 а также при четырех ориентировках,Φ = ° °0 ,180 ,

соответствующих всем возможным комбинациям
углов  ϕ = ° °1 90 ,270 ; Φ = ° °46 ,134 .

Рис. 1. Линии уровня: а –  б –  в – 
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КЕСАРЕВ, ВЛАСОВА

ВЫВОДЫ

На основе разработанной деформационной
модели монокристаллического гексагонального
материала решена одна из задач теории пластич-
ности – рассчитано напряжение начала пластиче-
ского течения монокристаллов различных ориен-
тировок при заданных тензорах скорости пласти-
ческой деформации и приложенного внешнего
давления.

Подробно исследован случай плоской дефор-
мации и найдены условия, когда главные оси тен-
зора напряжений и деформаций совпадают.

Впервые обобщенный критерий текучести Ми-
зеса применен для расчета компонентов девиатора
тензора напряжений       необ-
ходимых для начала пластического течения, и по-
строены линии уровня напряжений в случае плос-
кой деформации для любых ориентировок моно-
кристаллов магния.

Результат, полученный в исследовании, явля-
ется основой для построения деформационной
модели поликристаллического тела с гексаго-
нальной кристаллической решеткой на основе
обобщенного критерия Мизеса.

Работа выполнена в рамках государственного
задания по теме “Давление” № АААА-А18-
118020190104-3.
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Исследовано влияние нейтронного облучения на формирование механических свойств в процессе
среднетемпературной пластической деформации технически чистого железа. Обнаружен эффект
подавления динамического деформационного старения вследствие взаимодействия примесных
атомов с радиационно-индуцированными дефектами. В облученных нейтронами образцах значи-
тельного снижения пластичности, обусловленного “синеломкостью”, не наблюдалось. Кроме того,
было выявлено, что воздействие высокоэнергетическими частицами повышает среднетемператур-
ную пластичность облученного армко-железа, увеличивает количество реализуемых в процессе
пластического течения микроструктурных деформационных механизмов.
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ВВЕДЕНИЕ
В некоторых материалах, таких как армко-же-

лезо, аустенитные стали AISI 304, 316, сплавы Al–
Cu–Mn, Al–Cu–Mn–Mg и др., при низких ско-
ростях деформации и повышенных температурах
испытаний возникает эффект Портевена–Ле
Шателье (ПЛШ) [1, 2]. Он проявляется в виде
зубчатости или колебаний нагрузки на кривых
“усилие – удлинение”. Одна из основных причин
возникновения эффекта ПЛШ в металлах – дина-
мическое деформационное старение (ДДС) мате-
риала в процессе деформации. Легкие примесные
атомы (например, азот или углерод) при темпера-
турах ~0.3 от температуры плавления диффунди-
руют на подвижные дислокации, временно блоки-
руя их, вследствие чего происходит рост нагрузки с
последующим ее падением [3]. В случае, когда ско-
рость диффузии выше скорости дислокаций,
процесс блокировки/разблокировки повторяется
многократно, приводя к многочисленным сры-
вам нагрузки, отчетливо различимым на инже-
нерной кривой [4]. ДДС сильно зависит от скоро-
сти деформации и температуры испытания [5].
Выделяют различные типы зубчатости, которые
изменяются в зависимости от температуры, ско-
рости и степени деформации материала [4].

Деформационное старение значительно влия-
ет на механические свойства металлов [6], фор-

мирующиеся в процессе среднетемпературной
пластической деформации. Прочность увеличи-
вается [7, 8], значительно повышается температу-
ра хладноломкости, снижается пластичность и
вязкость стали (эффект “синеломкости”). В случае
статического старения материал охрупчивается
вплоть до почти полного исчезновения способно-
сти к пластической деформации из-за блокировки
дислокаций мелкодисперсными выделениями [1].
Динамическое деформационное старение – крат-
ковременный процесс, который к тому же сопро-
вождается образованием высокой плотности дис-
локаций. В результате снижение пластичности
материала происходит не до полной потери спо-
собности материала к пластической деформации,
но, тем не менее, довольно значительно [9].

Исследование процесса ДДС является важной
задачей реакторного материаловедения, резуль-
таты исследования должны учитываться при раз-
работке новых материалов и/или выбора режима
их эксплуатации. Так, например, предполагается,
что дополнительное локальное упрочнение мате-
риала из-за ДДС может компенсировать недоста-
точное деформационное упрочнение, что, по-ви-
димому, является основной причиной снижения
пластичности металлов [10]. В работе [11] дина-
мическое деформационное старение было назва-
но одним из возможных процессов, с помощью
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которого можно будет контролировать пластич-
ность аустенитных сталей при повышенных тем-
пературах.

В настоящей работе приведены результаты
экспериментов по изучению влияния нейтронно-
го облучения и температуры растяжения на физи-
ко-механические свойства армко-железа, дефор-
мированного в диапазоне температур проявления
эффекта “синеломкости” 20–325°С.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследовали технически чистое железо (Fe –
осн., 0.04С, 0.06Si, 0.017Cr, 0.017Mn, 0.038P). Экс-
перименты проводили на плоских образцах в
форме двойной лопатки с размерами рабочей ча-
сти 10 × 3.5 × 0.35 мм, отожженных в вакууме при
950°С, 30 мин. Облучение нейтронами до трех
различных повреждающих доз: 0.006, 0.02 и
0.06 смещений на атом (сна), проводили в актив-
ной зоне реактора ВВР-К (Алматы, Казахстан),
тепловая мощность которого 6 МВт, а температу-
ра облучения <80°С [12, 13].

Механические испытания на одноосное растя-
жение со скоростью 0.5 мм/мин (8.3 ×· 10–4 с–1).
необлученных и облученных образцов проводили
при температурах 20–325°С с использованием
жесткой разрывной машины “Instron-1195”. Пе-
ред началом деформирования образцы выдержи-
вали при температуре испытания 8 мин.

В результате растяжения определяли напряже-
ние (σ), относительное удлинение (δотн) и оста-

точное относительное удлинение (δост), которое
вычисляли путем вычитания из δотн упругой со-
ставляющей.

Для исследования процессов локализации де-
формации в облученных образцах применяли ме-
тодику корреляции цифровых изображений (DIC)
[14, 15]. Данный метод не зависит от природы те-
стируемого материала и позволяет исследовать ло-
кальные деформационные характеристики твердых
тел, строить “истинные” кривые. На образец про-
мышленным распылителем наносили контрастный
паттерн. В процессе деформации без остановки раз-
рывной машины образец фотографировали 18-ме-
гапиксельной цифровой фотокамерой CANON
EOS 600D. Полученные снимки затем обрабаты-
вали с использованием свободного программного
обеспечения DICe (Digital image correlation en-
gine) [16, 17]. Результатом расчета являются карты
распределения локальных деформаций по по-
верхности образца.

Исследование структуры проводили на просве-
чивающем электронном микроскопе “Jeol JEM
100CX” и оптическом микроскопе “Neophot-2”.
ПЭМ-объекты представляли собой диски ∅3 мм,
выбитые из деформированных образцов и уто-
ненные в электролите (20% HСlO4 + 80% C2H5OH
при U = 12–16 В, I = 16–18 мА) до появления
сквозного отверстия. Расчет плотности дислока-
ций проводили по электронно-микроскопическим
фотографиям с помощью метода секущих [18], в
котором в качестве набора секущих линий исполь-
зовали прямоугольную сетку:

(1)

где Ma – увеличение снимка; h – толщина образ-
ца; NL1, NL2 – число пересечений дислокациями
горизонтальных и вертикальных линий с длина-
ми L1 и L2 соответственно.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 приведены типичные инженерные
диаграммы необлученных и облученных нейтро-
нами образцов армко-железа, деформированных
при комнатной температуре.

Диаграммы необлученных образцов железа со-
держат небольшой “зуб” и площадку текучести,
характерные для материалов с ОЦК-решеткой.
Деформация на этой стадии не является однород-
ной и развивается путем перемещения по образцу
одной или нескольких полос Чернова–Людерса.
После облучения до 0.006 сна зуб текучести силь-
но увеличился – верхний предел текучести стал
равен 360 МПа, в то время как временное сопро-
тивление разрушению осталось на уровне 315–
320 МПа. Относительное удлинение снизилось

 ρ = + 
 

a 1 2
d

1 2

,L LM N N
h L L

Рис. 1. Инженерные диаграммы растяжения образцов
армко-железа, деформированных при комнатной
температуре. Также приведены карты распределения
локальных деформаций по поверхности образца, об-
лученного до 0.006 сна, полученные методом DIC.
Каждой карте соответствует точка на инженерной
кривой. Красной стрелочкой обозначено место раз-
рыва. Пятна в области шейки – зоны с высокой ло-
кальной деформацией и низкой контрастностью
изображений.
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почти вдвое с 37 до 17% соответственно. Увеличе-
ние дозы облучения в 10 раз, до 0.06 сна, привело
к исчезновению зуба текучести и некоторому ро-
сту величины предела прочности до 345 МПа.
При этом относительное удлинение уменьши-
лось катастрофически – до 5.2%. Изменился и
внешний вид диаграмм: появилась длинная пло-
щадка текучести, после которой начинается ста-
дия образования шейки. Область равномерного
деформационного упрочнения, которая характе-
ризуется монотонно увеличивающейся нагрузкой,
исчезла, на кривых “нагрузка–деформация” фик-
сируется плато. Для исследования особенностей
протекания деформации на этой стадии методом
DIC были получены карты распределения локаль-
ных деформаций по поверхности образца, облу-
ченного до 0.006 сна (рис. 1). Видно, что пласти-
ческая деформация сразу после достижения преде-
ла текучести сосредотачивается в одном сечении
образца. После прохождения по рабочей области
деформационной волны в этом же сечении обра-
зуется шейка и происходит разрушение.

Повышение температуры испытания ведет к
отжигу радиационных дефектов. В результате при
100°С “зуб” текучести становится меньше, а при
дальнейшем повышении температуры растяже-
ния, исчезает. Изменяется и общий вид диаграмм
(рис. 2). Предел текучести становится меньше,
чем предел прочности, в результате между ними
появляется область кривой, на которой регистри-
руется монотонный рост нагрузки.

На диаграммах растяжения необлученного
армко-железа уже при 100°С проявляется эффект
Портевена–Ле Шателье в виде многочисленных
срывов нагрузки, зубчатости. В этот момент на по-
лированной поверхности металла отчетливо видны
деформационные полосы. Увеличение температу-
ры растяжения до 200°С приводит к усилению эф-
фекта ПЛШ – исчезают малоамплитудные срывы
нагрузки, зубчатость становится сильной и регу-
лярной. Сами зубчики проявляются на кривых
только по достижении некоторой степени дефор-
мации, значение которой растёт с увеличением
температуры испытания.

Рис. 2. Типичные инженерные диаграммы образцов армко-железа, необлученных (а) и облученных нейтронами до
0.006 (б), 0.02 (в), 0.06 сна (г), деформированных при повышенных температурах. Цифры у кривых – температура ис-
пытания в градусах Цельсия. Для наглядности кривые сдвинуты по шкале деформаций.
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Высокоамплитудная зубчатость, которая от-
четливо видна на кривых необлученного армко-
железа, деформированного при 150–200°С, непо-
средственно после начала пластического тече-
ния, отсутствует на образцах, облученных ней-
тронами. На диаграммах образцов, облученных
до 0.006 и 0.02 сна, отмечается интенсивная зуб-
чатость на участках в районе предела прочности.
ДДС в этих образцах приводит к значительному
дополнительному упрочнению материала, кото-
рое более заметно в образцах, облученных до
0.02 сна и деформированных при температуре
150°C. Увеличение температуры до 300°C приво-
дит почти к полному исчезновению зубчатости в
этих образцах. Высокодозное облучение также
подавляет эффект Портевена–Ле Шателье: не-
большие области с малоаплитудной зубчатостью
регистрируются только при температурах 200–
250°C.

Были определены типы зубчатости согласно
классификации Родригеса [4], которые присут-
ствовали на деформационных кривых армко-же-
леза. С ростом температуры испытания и дефор-
мации зубчатость типа А переходит в зубчатость
типа B, а затем – типа C. Эта зависимость сохра-
няется, как для необлученного, так и для облу-

ченного армко-железа. Зубчатость типа D и E на
диаграммах исследуемых материалов не наблю-
далась.

Температурные зависимости характеристик
прочности и пластичности необлученного и об-
лученного армко-железа приведены на рис. 3. От-
жиг слабых барьеров Орована, таких как скопле-
ния точечных дефектов и кластеров, в процессе
нагрева образцов до начала испытания, а также
увеличение подвижности атомов, привели к
плавному снижению предела текучести облучен-
ных материалов в диапазоне TИСП = 20–250°C.
Этот эффект в необлученных образцах армко-же-
леза не наблюдается (рис. 3а). Увеличение по-
движности дислокаций с ростом температуры,
по-видимому, эффективно компенсируется до-
полнительным упрочнением, проявляющимся в
виде высокоамплитудных срывов нагрузки в рай-
оне предела текучести. Эта гипотеза подтвержда-
ется тем, что значительное падение σТ необлучен-
ного армко-железа наблюдается при температуре
300°C, когда зубчатость в районе предела текуче-
сти исчезает.

Динамическое деформационное старение при-
вело к увеличению предела прочности необлучен-
ного армко-железа. С ростом повреждающий дозы

Рис. 3. Температурные зависимости характеристик прочности и пластичности армко-железа, необлученного (а) и об-
лученного нейтронами в реакторе ВВР-К до 0.006 (б); 0.02 (в); 0.06 сна (г).
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величина этого эффекта снижается из-за подавле-
ния ДДС. Предел прочности материала, облучен-
ного до 0.06 сна, в диапазоне проявления эффек-
та ПЛШ 200–300°C сопоставим с величиной σB
при комнатной температуре. Напряжение разру-
шения исследуемых материалов меньше предела
прочности на 20–30% и находится от него в пря-
мой зависимости.

На диаграммах температурной зависимости
остаточного равномерного и полного удлинения
необлученного армко-железа (рис. 3а) присут-
ствует заметный прогиб в области активного про-
текания ДДС.

Наименьшая пластичность необлученного арм-
ко-железа была зарегистрирована при 225°С. На де-
формационных кривых при этой температуре на-
блюдался переход от интенсивной зубчатости типа
B к зубчатости типа C. Примечательно, что при
относительно высоких температурах >250°C на-
блюдался значительный рост характеристик пла-
стичности до уровня, соответствующего дефор-
мации при комнатной температуре, который со-
провождался редкими и высокоамплитудными
срывами нагрузки ниже уровня кривой нагруже-
ния (тип С).

Равномерное и полное удлинение облученно-
го нейтронами до 0.02 и 0.06 сна армко-железа не-
прерывно увеличиваются с ростом температуры.
Таким образом, нейтронное облучение подавляет
не только ДДС, но также и негативные эффекты с
ним связанные, такие как “синеломкость”. Это,
по-видимому, является одним из очень немногих
положительных эффектов, которое оказывает ней-
тронное облучение на конструкционные материа-
лы [19]. Радиационное охрупчивание наблюдалось
в железе, облученном до 0.06 сна. Резкий рост пла-
стичности с увеличением температуры, видимо,
связан с преодолением критической температуры
хрупко-вязкого перехода, которая в материалах с
ОЦК-решеткой может значительно увеличиться
после облучения.

Механические свойства облученных металлов
во многом определяются сформировавшейся в
результате радиационного воздействия дефект-
ной структурой. В матрице армко-железа, облу-
ченного нейтронами до 0.02 сна (рис. 4), наблю-
даются мелкие комплексы радиационных дефек-
тов размером не более 3–5 нм, которые создают
на изображении в светлом поле “black-dot” кон-
траст. На краевых дислокациях происходит лока-
лизация атмосфер Коттрелла (C, N и пр.), кото-
рые образуют в процессе нейтронного облучения
предвыделения в виде круглых темных пласти-
нок. Примесные атомы оседают также на скопле-
ниях радиационных дефектов, что делает послед-
ние заметными в темном поле и позволяет оце-
нить их плотность – 1015–1016 см–3. Сегрегация
атмосфер Коттрелла на дефекты радиационной

природы может вызвать дополнительное упрочне-
ние в процессе пластической деформации, а также
подавить динамическое деформационное старение
при повышенных температурах испытания.

Подавление динамического деформационного
старения в результате облучения малыми дозами
нейтронов наблюдали ранее, например в работе
[20]. Радиационно-индуцированные дефекты, та-
кие как вакансии и междоузельные атомы, взаи-
модействуют с легкими примесными атомами и
образуют с ними комплексы. В результате чего
концентрация примесных атомов в растворе па-
дает и вероятность проявления ДДС в облучен-
ном состоянии становится ниже, чем в необлу-
ченном. При достижении определенного уровня
дефектов радиационной природы возможно полу-
чение такого состояния материала, при котором он
не будет испытывать ДДС. Следует отметить, что в
настоящей работе не удалось достигнуть подобного
состояния для технически чистого железа.

На рис. 5 представлены ПЭМ-изображения
структуры армко-железа после механических ис-
пытаний. Эволюция дислокационной структуры в
процессе деформации пластичных металлов обыч-
но развивается в несколько стадий: от отдельных
дислокаций до их скоплений, образований сетча-
той, клубковой и ячеистой дислокационной струк-
туры (ДС) [18]. При деформации армко-железа за
пределами интенсивного локализованного тече-
ния наблюдаются все вышеперечисленные ста-
дии структурных изменений. Однако увеличение
температуры испытания необлученного материа-
ла приводит к сокращению числа реализуемых
стадий в процессе растяжения в результате преж-
девременной локализации, обусловленной “си-
неломкостью”.

Вблизи шейки образцов, деформированных
при ТИСП = 100°С, преобладает ячеистая ДС с ли-

Рис. 4. Структура армко-железа, облученного ней-
тронами до 0.02 сна, до деформации.

0.1 мкм
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нейным размером ячеек 0.2–0.4 мкм (рис. 5а).
При ТИСП = 200°С доминирующий тип дислока-
ционной структуры – сетчато-ячеистый, а в от-
дельных зернах наблюдаются немногочисленные
области ячеистой структуры (рис. 5б). При ТИСП =
= 300°С и выше отмечаются области локализован-
ной деформации с выраженной “симметричной”
ячеистой ДС (рис. 5в), наблюдается небольшое ко-
личество небольших дислокационных петель, диа-
метром 3–20 нм, которые вызывают дополни-
тельное упрочнение материала при высокотемпе-
ратурной деформации и образуются, вероятнее
всего, из-за схлопывания дислокационных дипо-
лей в плоскостях скольжения. Плотность дисло-
каций, определенная по формуле (1), меняется в
интервале 5 × 1010–1.2 × 1011 см–2 (рис. 6). Увели-
чение температуры испытаний до 200°С приводит

к некоторому росту плотности дислокаций в необ-
лученном железе. Минимальное значение средней
плотности дислокаций наблюдалось в образцах,
деформированных при температуре 150°С.

С ростом температуры испытания для облучен-
ного нейтронами армко-железа число реализуемых
стадий эволюции дислокационной микрострукту-
ры может, напротив, вырасти: от однородной сет-
чатой при ТИСП = 20°С до сетчато-ячеистой при
ТИСП > 100°С. Таким образом, увеличение темпера-
туры способствует облегчению преодоления дис-
локациями барьеров радиационно-деформацион-
ной природы.

Во всех исследованных образцах, вне зависи-
мости от дозы облучения и степени деформации,
существуют области, где возможности дислока-
ционного скольжения не исчерпаны. Плотность
дислокаций в них может быть в несколько раз ни-
же плотности дислокаций в областях с более вы-
сокой степенью локализации деформации.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследовали влияние нейтронного облучения

на процесс динамического деформационного ста-
рения в технически чистом железе. Необлучен-
ные и облученные образцы деформировали рас-
тяжением в диапазоне температур 20–325°С со
скоростью 8.3 × 10–4 с–1. Обнаружен эффект по-
вышения пластичности и подавления процесса
ДДС в армко-железе, облученном нейтронами.
Данный факт объясняется формированием слож-
ных комплексов, содержащих примесные атомы
и радиационные дефекты, которые способствуют
очистке матрицы материала от атомов внедрения,
в результате чего снижается плотность атмосфер

Рис. 5. Микроструктура необлученного (а–в) и облученного до 0.02 сна (г–е) железа, деформированного при темпе-
ратурах 100 (а, г), 200 (б, д) и 300°С (в, е).

0.2 мкм(а) 0.1 мкм(б) 0.1 мкм(в)

0.14 мкм(г) 0.55 мкм(д) 0.28 мкм(е)

Рис. 6. Средняя плотность дислокаций необлученно-
го и облученного нейтронами армко-железа после де-
формации при разных температурах.
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Коттрелла и облегчается движение дислокаций.
ПЭМ исследование микроструктуры необлучен-
ного армко-железа показало, что увеличение тем-
пературы испытания приводит к сокращению
числа реализуемых структурных стадий в процес-
се растяжения, в то время как после нейтронного
облучения наблюдается обратная ситуация. Это
свидетельствует о том, что увеличение температу-
ры способствует облегчению преодоления дисло-
кациями барьеров радиационно-деформацион-
ной природы.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Министерства образования и науки Республики
Казахстан (Грант № AP08052488).
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