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Н.В. Новиков, Л.К. Шведов, Ю.Н. Кривошея

АППАРАТУРА ДЛЯ ИССЛЕДОВАНИЯ СТРУКТУРНЫХ И ФАЗОВЫХ
ПРЕВРАЩЕНИЙ В МАТЕРИАЛАХ В УСЛОВИЯХ ВЫСОКИХ
ДАВЛЕНИЙ, ТЕМПЕРАТУР И СДВИГОВЫХ ДЕФОРМАЦИЙ

Институт сверхтвердых материалов НАН Украины
ул. Автозаводская, 2, г. Киев, 04074, Украина

Приведено краткое описание разработанного сдвигового аппарата высокого дав-
ления с алмазными наковальнями (SDAC) и автоматического рентгеновского ди-
фрактометра для исследования влияния высокого давления и сдвиговых деформа-
ций на структурные и фазовые превращения в материалах. SDAC позволяет соз-
давать в образце давление до 100 GPa и сдвиговые деформации; измерять величину
нагружения, сдвига и толщину образца; контролировать свою юстировку во время
нагружения. Разработана новая светосильная схема проведения рентгенострук-
турного анализа материалов под давлением в SDAC in situ на базе рентгеновского
дифрактометра типа ДРОН. Использована обычная острофокусная рентгенов-
ская трубка мощностью не более 2.5 kW. SDAC и дифрактометр работают дис-
танционно в автоматическом режиме по командам с компьютера. Приведены не-
сколько примеров использования этого оборудования при исследовании фазовых
превращений в KCl, армко-железе и rBN.

1. Введение

Большинство современных технологических процессов изготовления ма-
териалов или изменения их свойств связаны с воздействием высоких давле-
ний, температур и сдвиговых деформаций. Например, синтез материалов
происходит за счет фазовых преобразований (ФП) в исходном материале
при его пластическом деформировании в условиях высоких давлений и тем-
ператур. Различные факторы, такие как температура, высокое давление, ско-
рость деформирования, наличие примесей, большие пластические деформа-
ции, оказывают существенное влияние на протекание ФП и формирование
требуемой микроструктуры материала с заданными физико-механическими
свойствами. Большое количество экспериментальных данных указывает на
сильное влияние сдвиговых деформаций на ФП [1−6]. Они могут приводить:
к уменьшению давления ФП; формированию новых фаз, которые не могут
быть получены без сдвига; замене обратимого ФП на необратимый; увели-
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чению объема новой фазы при росте величины сдвиговой деформации; эф-
фекту «самомультипликации давления», когда давление в области превра-
щения растет несмотря на уменьшение объема из-за ФП; формированию
аморфных или наноструктурных материалов, например, путем кручения под
давлением или перемалыванием в шаровых мельницах [7,8].

Поэтому исследование закономерностей ФП, особенно при наличии
сдвиговых деформаций, открывает возможности для разработки методов
контроля и управления процессом получения новых необратимых фаз мате-
риалов с уникальными свойствами, оптимизации и уменьшения стоимости
имеющихся технологий синтеза материалов.

Наиболее удобно проводить такие исследования с использованием
SDAC. Высокая твердость алмаза и его прозрачность для широкого диапа-
зона электромагнитных волн позволяют относительно легко достигать необ-
ходимых давлений, температур и сдвиговых деформаций с возможностью их
количественного измерения и проведения оптических, спектроскопических
и рентгеноструктурных исследований [9−11]. При этом основными требова-
ниями к оборудованию являются: создание высоких давлений, температур и
сдвиговых деформаций в образце; измерение температуры и распределения
давления по его площади; визуальный контроль и возможность измерения
объема полученной фазы; исследование структуры ФП в SDAC in situ.

Кроме указанного аппарата необходимо иметь оборудование для нагрева
образца, измерения его температуры, давления и исследования структуры в
SDAC in situ. Мы разработали оборудование, которое в основном соответст-
вует этим требованиям и позволяет проводить необходимые исследования.
Оно состоит из SDAC, установки измерения давления и нагрева и автомати-
ческого рентгеновского дифрактометра [12,13].

2. Оборудование для проведения исследований

SDAC состоит из узла высокого давления и нагружающего устройства
(рис. 1).

Исследуемый образец устанавливается между алмазными наковальнями
(АН) 15 и сжимается с усилием до 1 t, что позволяет создавать в образце
давление до 100 GPa. Сдвиговые деформации создаются путем вращения
одной подвижной АН вокруг оси приложения нагрузки на угол 360° и более.
Управление SDAC проводится дистанционно по команде с компьютера с
помощью двух шаговых двигателей. Первый из них 1 предназначен для соз-
дания усилия нагружения в образце с помощью редуктора 4 и гидроусили-
теля 5, а второй 2 − для создания сдвиговых деформаций.

В образце может быть создано как гидростатическое давление с исполь-
зованием гаскетки и передающей давление жидкости, так и не гидростати-
ческое с градиентом давления. Пластины из фольгированного текстолита 20
являются датчиками устройства измерения толщины образца в процессе де-
формации его в АН. Нижняя пластина такого датчика является 3-секционной.
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Благодаря этому можно измерять угол между рабочими поверхностями АН с
точностью около 1′ при проведении исследований. Обычно этот угол кон-
тролируется по интерференционным полосам с точностью около 3′ только
при начальной юстировке аппарата. Устройство позволяет контролировать
юстировку SDAC при нагружении, избежать разрушения АН и значительно
снизить затраты на проведение исследований. Это особенно важно при
больших нагружениях и малых толщинах образца, когда АН могут коснуть-
ся друг друга под нагрузкой и разрушиться.

г

Рис. 1. Схема SDAC (а, б) и
внешний вид его узла высокого
давления (в) и нагружающего
устройства (г)
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Рис. 2. Внешний вид (а) и схема (б) автоматического рентгеновского дифрактомет-
ра с SDAC при прохождении рентгеновского излучения

Установка измерения давления и нагрева позволяет определять давление
по рубиновой шкале по площади исследуемого образца в ручном или авто-
матическом режиме с шагом сканирования 5–10 µm и проводить нагрев об-
разца до температур около 2500 K в SDAC in situ.

Автоматический рентгеновский дифрактометр (рис. 2,а) разработан на
базе обычного дифрактометра типа ДРОН и предназначен для изучения
структурных преобразований в исследуемом образце под давлением в SDAC
in situ в автоматическом режиме. Благодаря применению новой светосиль-
ной схемы [12] впервые удалось получить дифрактограммы от малых образ-
цов диаметром 100−500 µm в SDAC in situ с использованием рентгеновской
трубки малой (2.5 kW) мощности за достаточно короткое время измерения.
Для уменьшения поглощения рентгеновского излучения АН используется
острофокусная молибденовая рентгеновская трубка типа БСВ-27-Мo.

Схема дифрактометра при прохождении рентгеновского излучения через
исследуемый образец в SDAC in situ показана на рис. 2,б. Основное отличие
этой схемы от используемой в стандартных дифрактометрах фокусирующей
схемы Брегга–Брентано состоит в том, что она не является фокусирующей.
На щель детектора падает расходящийся пучок дифрагированных лучей.
Угол их расходимости в фокальной плоскости β равен приблизительно 0.4°
и определяется расстоянием от образца до фокусного пятна рентгеновской
трубки (∼ 190 mm), размером ее фокусного пятна (∼ 12 mm) и углом проек-
ции этого пятна α (6°). Была разработана аналогичная схема для отражения
рентгеновского излучения от исследуемого образца в SDAC in situ для ис-
следования высокотекстурированных образцов.

Преимущества разработанного оборудования:
1. Оборудование отличается простотой, безопасностью и удобством в

эксплуатации. Исследования проводятся дистанционно по командам с ком-
пьютера в автоматическом режиме.
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2. Изменение давления или сдвиговой деформации в исследуемом образце
может осуществляться с очень малым шагом дистанционно без прерывания
работы дифрактометра или перекрытия рентгеновского излучения. Обычно,
чтобы увеличить давление в образце в DAC in situ при выполнении экспе-
риментов на рентгеновском дифрактометре или синхротронном источнике
излучения, необходимо прервать эксперимент, блокировать рентгеновское
излучение и увеличить давление в образце вручную силовой гайкой. При
этом может произойти нарушение положения DAC относительно излучения.

Использование разработанного нами SDAC позволяет увеличивать давление
и сдвиговые деформации в образце с очень маленьким шагом дистанционно по
команде с компьютера без прерывания эксперимента и нарушения положения
SDAC относительно рентгеновского излучения. Величина шага сканирования в
основном зависит от чувствительности системы регистрации давления.

3. Малое (от 5 min и более) время получения дифрактограмм в зависимо-
сти от материала, шага сканирования, времени экспозиции и диапазона ре-
гистрации углов дифракции.

4. Долгий срок службы АН. При исследовании измеряется величина на-
гружения, сдвига и толщина образца с контролем юстировки SDAC в про-
цессе его нагружения. Это позволяет в большинстве случаев избежать по-
ломки дорогих АН.

5. Дифрактометр может работать совместно с SDAC и без него в прохо-
дящем и отраженном рентгеновском излучении.

6. SDAC и дифрактометр защищены патентами Украины.

3. Результаты экспериментов

С использованием разработанного оборудования нами проведено большое
количество экспериментов, результаты некоторых из них мы кратко рассмотрим.

3.1. Анализ воздействия сдвиговой деформации на ФП в образце

В качестве образца использовали порошок KCl, который имеет относи-
тельно небольшую (около 2 GPa) величину давления ФП В1 → В2, легко на-
блюдаемого визуально в проходящем свете. Порошок KCl сжимали до дав-
ления около 1.85 GPa в SDAC in situ и проводили сдвиг одной из наковален
на фиксированный угол при постоянном осевом усилии с целью получения
ФП. В ходе эксперимента измеряли распределение давления по поверхности
образца, угол поворота наковальни, толщину образца до и после поворота
наковальни, диаметр фазы высокого давления (рис. 3, 4).

Из рис. 3 видно, что при сжатии имеется некоторая несимметричность рас-
пределения давления по диаметру образца. Она возникает из-за угла между
плоскостями рабочих поверхностей АН. При приложении сдвига распределение
давления становится более однородным и симметричным относительно центра
образца. Кроме того, в нем в зоне ФП наблюдается некоторый рост давления (не-
смотря на уменьшение объема фазы высокого давления), который возникает
вследствие так называемого эффекта «самомультипликации давления» [14].
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На основании выполненных экспериментов и анализа данных, представлен-
ных на рис. 3, 4 можно сделать заключение, что сдвиговая деформация приво-
дит к стимулированию процесса ФП и снижению его давления; увеличению
размера фазы высокого давления с ростом величины сдвига; уменьшению тол-
щины образца и неоднородности распределения давления по его площади.

3.2. Влияние сдвиговой деформации на давление ФП в армко-железе

Железо является одним из самых распространенных материалов на нашей
планете и издавна широко используется человеком для различных целей. По-
этому его исследованию посвящено большое количество работ, однако изуча-
лось в основном влияние высокого давления и температуры, а воздействию
сдвиговой деформации уделялось недостаточно внимания [15,16].

Рис. 3. Распределение давления по
диаметру образца из KCl при сжатии
до 1.4 (−□−) и 1.8 (−•−) GPa и после
сдвига на угол 5° (−∇−)

Рис. 4. Зависимости давления начала
ФП (а), размера фазы высокого давле-
ния (б) и толщины образца (в) от вели-
чины угла сдвига
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Мы провели исследование в SDAC in situ мартенситного ФП α → ε от
центрированной кубической кристаллической к гексагональной структуре
при угле дифракции для молибденового излучения около 21.5°. При комнат-
ной температуре и условиях гидростатического сжатия этот ФП наблюдает-
ся при давлении около 15 GPa и является обратимым [17−20].

В качестве образца использовали пластины армко-железа диаметром
около 3 mm и толщиной 200 µm каждая. При испытании одной пластины и
создании сдвиговой деформации путем поворота одной наковальни относи-
тельно другой при высоком давлении возможно частичное разрушение бо-
ковых граней АН. Наковальни сильно внедряются в образец на глубину
100−150 µm и образуют наплывы за счет частичного выдавливания образца
из зоны сжатия. Это препятствует повороту АН, и возрастает возможность
их разрушения. В образце, составленном из двух пластин, разрушение боко-
вых граней АН не происходит.

Составной образец устанавливали в SDAC между АН и сжимали до дав-
ления ∼ 10 GPa. При этом ФП не происходил (рис. 5). Дифракционная линия
(101) ε-фазы высокого давления появлялась после создания сдвиговой де-
формации путем поворота подвижной АН на угол около 76°. Без сдвиговой
деформации аналогичное по степени ФП (дифракционная линия (101) такой
же интенсивности) было получено только при давлении около 19 GPa.

Анализ дифрактограмм на рис. 5 показывает, что сдвиговая деформация
приводит к уменьшению давления ФП, а также к уширению и асимметрии
дифракционной линии (110) исходной α-фазы железа и ее сдвигу в сторону
больших углов дифракции. Это является признаком образования в образце
(в результате его пластической деформации) областей с существенно гетеро-
генной дислокационной структурой [21,22]. Без сдвиговой деформации ди-
фракционная линия (110) исходной α-фазы железа имеет существенно
меньшие уширение и сдвиг.

Отметим, что каждая из дифрактограмм на рис. 5 получена за время 8
min при мощности рентгеновской трубки около 1 kW, что составляет мень-
ше половины ее допустимой мощности.
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Рис. 5. Рентгеновские дифрактограммы
образца армко-железа при высоком дав-
лении в SDAC in situ: 1 − P = 10 GPa; 2 −
P = 19 GPa; 3 − P = 10 GPa + сдвиговая
деформация (угол 76°)
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3.3. Необратимый ФП rBN → cBN при комнатной температуре

Одним из наиболее важных наших результатов является получение необ-
ратимого мартенситного ФП rBN → cBN при давлении 5.6 GPa в SDAC in
situ в условиях сдвиговой деформации и комнатной температуры [23]. Ис-
пользовались тонкие пластинки пиролитического материала плотностью
2.26 g/сm3, содержащие до 95% rBN. Материал характеризовался высокой
степенью текстурированности с разориентацией осей C кристаллитов ±3°
относительно оси текстуры [0001] rBN. Степень трехмерного упорядочения
структуры достигала 0.85. Ось текстуры материала образцов в виде дисков
диаметром 3 mm и толщиной около 0.4 mm при установке в SDAC была
ориентирована параллельно оси нагружения.

В ходе эксперимента проводилось визуальное наблюдение за изменением
коэффициента пропускания образца в процессе его деформирования. При
малом (∼ 1 GPa) давлении образец становится практически прозрачным. До
давления 3.5 GPa материал деформируется упруго, и при разгрузке на его по-
верхности практически отсутствует отпечаток АН. При давлении ~ 4.2 GPa по
всему объему образца появляются хаотически ориентированные образова-
ния, хорошо видимые в проходящем свете и напоминающие отдельные тре-

щинки. По мере повышения давления
количество этих образований быстро
увеличивается, и при давлении 5.6 GPa
в центре образца происходит мгно-
венный необратимый мартенситный
ФП. Он сопровождается отчетливой
акустической эмиссией и резким из-
менением толщины образца в зоне
перехода со 120 до 30 µm.

При разгрузке SDAC коэффициент
пропускания образца в проходящем
свете резко уменьшается, и цвет об-
разца становится черным. Полученная
фаза представляет собой пластинку
черного цвета диаметром около 300 µm
и толщиной 30 µm с зеркально глад-

кими плоскопараллельными поверхностями (рис. 6). Твердость полученного
материала, установленная методом микроиндентирования по Кнупу, соста-
вила около 50 GPa. Дифрактограммы показали большое количество в образ-
це cBN. В условиях гидростатического сжатия этот ФП был получен при
давлении около 55 GPa с размером фазы не более 30 nm [24].

3.4. Исследование совместного влияния сдвиговой деформации и высоких
температур на структурные изменения в образце при осевом нагружении

С точки зрения механики эти воздействия очень похожи.

Рис. 6. Мартенситный фазовый пере-
ход rBN → cBN при P = 5.6 GPa и
комнатной температуре в SDAC in situ
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Нагрев образца при постоянной осевой нагрузке приводит к уменьшению
модуля текучести и давления боковой поддержки, радиальному течению ма-
териала и уменьшению толщины образца практически линейно от увеличе-
ния температуры нагрева [25].

Сдвиговая деформация приводит к таким же явлениям за счет пластиче-
ского деформирования материала. Однако этот процесс более эффективен,
чем при нагреве, за счет более сильного перемешивания материала, более
интенсивного зародышеобразования и нарушения когерентности на меж-
фазных границах. Поэтому считается, что сдвиг оказывает более сильное
влияние на ФП, чем нагрев [26].

Кроме того, при нагреве тратится больше энергии, чем при аналогичном по
влиянию сдвиге. Он может быть создан за счет конструктивных особенностей
аппарата высокого давления (АВД) практически без затрат дополнительной
энергии. Совместное использование этих двух процессов может значительно
уменьшить температуру и давление ФП, что снизит затраты на его производство.

К сожалению, нагрев до высоких температур с одновременным создани-
ем сдвиговой деформации в образце нельзя выполнить в SDAC in situ. Во-
первых, в его составе есть АН, между которыми устанавливается образец.
При его нагреве до температур свыше 700 K возникает опасность разруше-
ния АН за счет их графитизации [27]. Во-вторых, алмаз имеет очень высо-
кую теплопроводность − до 2000 W/m⋅K. При нагреве образца, сжатого без
теплоизоляции, между АН возникает сильный отвод тепла и его рассеивание
по конструкции SDAC. Это препятствует нагреву образца до высоких тем-
ператур при допустимой мощности источника нагрева. Например, нам уда-
лось нагреть образец только до температур около 550 K при использовании
двух твердотельных лазеров с длиной волны излучения 1.06 µm и мощно-
стью около 30 W каждый.

Поэтому при высокотемпературных исследованиях в SDAC іn sіtu ис-
пользуется методика теплоизоляции образца от АН. Образец устанавливает-
ся в отверстие гаскетки и теплоизолируется со всех сторон порошком окиси
магния или поваренной соли. Они хорошо пропускают лазерное излучение и
имеют низкую теплопроводность, что позволяет нагреть образец с помощью
лазера до очень высоких температур, вплоть до 4000 K [28]. Однако при
этом образец находится в условиях квазигидростатического сжатия, и в нем
нельзя создать сдвиговые деформации, когда он защищен со всех сторон те-
плоизоляционным материалом.

Поэтому мы были вынуждены проводить изучение совместного влияния
сдвиговых деформаций и нагрева с использованием другого оборудования, в
частности АВД типа «тороид» [29].

Использовали описанные выше rBN-образцы толщиной 0.6 mm, диамет-
ром от 8 до 4 mm. Их устанавливали между твердосплавными пластинами
диаметром 15 mm и сжимали до давлений 8 GPa. Применяли как плоские
пластины, так и пластины в виде наковален со скосом около 12° и плоским
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основанием около 4 mm. Для предот-
вращения разрушения образца в неко-
торых случаях использовали боковую
поддержку из порошка NaCl. Сдвиго-
вая деформация возникала при пла-
стическом радиальном течении мате-
риала образца при сжатии за счет его
диаметра, меньшего, чем диаметр
твердосплавных пластин и ячейки.

Первые эксперименты при комнат-
ной температуре показали наличие об-
ратимого ФП, который оставил свой
отпечаток на твердосплавной пластине
(рис. 7). Использовали образцы диа-
метром 4, 6 и 8 mm. Повышение тем-
пературы до 500°C не привело к необ-
ратимости этого ФП. Однако дифрак-

тограммы показали различный характер ФП в этих образцах в зависимости от
их диаметра, т.е. различия в величине сдвиговой деформации. Наиболее силь-
ные превращения произошли в образце ∅ 4 mm, меньшие − в образце ∅ 6
mm, а в образце ∅ 8 mm они оказались незначительными (рис. 8).

В дальнейшем мы провели исследование влияния отдельно температуры
и величины сдвиговой деформации на структурные изменения в образце из
rBN. В первом случае (рис. 9) для боковой поддержки использовали соль.
Наиболее существенные структурные изменения произошли практически
только при температуре около 1400°C и давлении 8 GPa.
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Рис. 8. Влияние диаметра образца rBN (величины сдвиговой деформации) на его
структурные изменения после сжатия в АВД типа «тороид» при температуре 500°C
и давлении 8 GPa: 1 − ∅ 4 mm, 2 − 6.4, 3 − 8.4; 4 − исходный образец

Рис. 9. Влияние температуры на структурные изменения образца rBN после сжатия
в АВД типа «тороид» при P = 8 GPa: 1 − исходный образец, P = 0, 2 − T = Troom, 3 −
T = 500°C, 4 − 900, 5 − 1200, 6 − 1400°C

Рис. 7. Твердосплавная пластина с от-
печатком обратимой фазы высокого
давления образца rBN ∅ 4 mm после
испытаний в АВД типа «тороид» при
P = 8 GPa и комнатной температуре
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Результаты экспериментов по
влиянию только сдвиговой дефор-
мации представлены на рис. 10. Ее
величина изменялась за счет изме-
нения условий боковой поддержки.
Дифрактограммы, представленные
на рис. 10, получены после испы-
таний образцов: 2, 3 − в АВД типа
«тороид» соответственно с исполь-
зованием соли для боковой под-
держки и без соли; 4, 5 − сжимае-
мых на прессе с усилием 10 t меж-
ду пластинами в виде наковален с
рабочей площадкой ∅ 4 mm соот-
ветственно из твердосплавного ма-
териала ВК-15 и из поликристал-
лического сBN. При этом боковые
скосы пластин выполнены таким
образом, чтобы избежать уменьше-
ния сдвиговой деформации в об-
разцах за счет бокового смыкания
пластин при их упругом деформи-
ровании во время нагружения. В

случае, представленном дифрактограммой 4, разрушение пластин произош-
ло при нагружении 4.5 t и среднем давлении в образце около 3.5 GPa. На ра-
бочей площадке пластин появился отпечаток некоторой области неправиль-
ной формы диаметром, несколько меньшим 3 mm, предположительно от об-
ратимой фазы высокого давления, по виду похожий на отпечаток, показан-
ный на рис. 7. В случае пластин из cBN (дифрактограмма 5) их разрушение
произошло при нагружении 7 t и среднем давлении в образце около 5.5 GPa.

Из рассмотрения дифрактограмм на рис. 9 и 10 видно некоторое разли-
чие структурных изменений в образце под действием комплексного воздей-
ствия давления 8 GPa и температуры до 1400°C и только сдвиговой дефор-
мации при комнатной температуре. Дифрактограммы однозначно показы-
вают, что сдвиговые деформации приводят к более существенным структур-
ным изменениям, чем температура. Например, при сдвиге значительно
уменьшилось количество исходной фазы rBN (дифракционная линия (101)),
появилось большее количество дифракционных линий, соответствующих
вюрцитной фазе wBN (например, дифракционные линии (212), (242), (102),
(441)), по сравнению с дифрактограммами образцов при комплексном воз-
действии температуры и давления. Следует заметить, что сдвиговые дефор-
мации в образцах создавали при комнатной температуре и меньшем стати-
ческом давлении, чем при температурных воздействиях.
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Рис. 10. Влияние величины боковой
поддержки и величины сдвиговой де-
формации на структурные изменения
образца rBN ∅ 4 mm при комнатной
температуре и различных типах на-
гружения: 1 − P = 0; 2, 3 − P = 8 GPa в
АВД типа «тороид» соответственно с
использованием NaCl для боковой
поддержки и без NaCl; 4, 5 − после
сжатия в прессе при нагружении со-
ответственно F = 4.5 t (P = 3.5 GPa) и
F = 7 t (P = 5.5 GPa)
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4. Выводы

1. Разработано оригинальное оборудование для проведения исследований
различных материалов в условиях высоких давлений, температур и сдвиго-
вых деформаций. Его основными преимуществами являются возможность
изменения давления и сдвиговой деформации в образце с очень малым ша-
гом, дистанционно, в автоматическом режиме без прерывания работы ди-
фрактометра, который позволяет получать дифрактограммы от малых об-
разцов диаметром 100−500 µm с использованием рентгеновской трубки
мощностью, не превышающей 2.5 kW, за короткое время измерения в SDAC
in situ.

2. Сдвиговая деформация стимулирует процесс ФП, снижает его давле-
ние, изменяет обратимые фазы на необратимые и увеличивает объем новой
фазы.

3. Снижение давления ФП существенно зависит от величины сдвиговой
деформации и исходной структуры образца.

4. Совместное влияние сдвиговой деформации и нагрева позволит значи-
тельно снизить температуру и давление ФП и уменьшить затраты на его
производство.

5. Создание сдвиговой деформации более экономично, и она оказывает
более сильное влияние на структурные изменения в образце, чем нагрев.
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N.V. Novikov, L.K. Shvedov, Yu.N. Krivosheya

THE APPARATUS FOR STUDY OF STRUCTURAL AND PHASE
TRANSFORMATIONS OF MATERIALS AT HIGH PRESSURES,
TEMPERATURES AND SHEAR DEFORMATIONS
A brief description of the developed shear diamond anvil cell (SDAC) and the automatic
X-ray diffractometer for study of the influence of high pressures and shear deformations
on structural and phase transformations of materials is given. The SDAC allows to gener-
ate pressure up to 100 GPa and shear deformations in a sample; to measure loading, shear
and thickness of the same and to control the adjustment at loading. A novel high-aperture
pattern for X-ray diffraction analysis of materials under pressure in the SDAC in situ on
the basis of DRON-type X-ray diffractometer is developed. A conventional fine-focus X-
ray tube of capacity under 2.5 kW is used. The SDAC and the diffractometer work under
remote control in an automatic mode by instructions from a computer. Some examples of
apparatus use at research of phase transformations in KCl, armco-iron and rBN are given.

Fig. 1. Scheme of SDAC (а, б) and view of its high-pressure unit (в) and loading one (г)

Fig. 2. View (а) and scheme (б) of automatic X-ray diffractometer with SDAC under
penetration of X-ray radiation

Fig. 3. Pressure distribution over diameter of KCl sample upon compression to 1.4 (−□−)
and 1.8 (−•−) GPa and after shear by an angle of 5° (−∇−)

Fig. 4. Dependences of PT onset pressure (а), dimension of high-pressure phase (б) and
sample thickness (в) on value of shear angle
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Fig. 5. X-ray diffraction patterns of armco-iron sample for high pressure in SDAC in situ:
1 − P = 10 GPa; 2 − P = 19 GPa; 3 − P = 10 GPa + shear deformation (an angle of 76°)

Fig. 6. Martensitic phase transition rBN → cBN for P = 5.6 GPa and at room temperature
in SDAC in situ

Fig. 7. Hard-alloy plate with imprint of high-pressure reversible phase of sample rBN,
∅ 4 mm, after tests in high-pressure chamber (HPC) of «toroid» type for P = 8 GPa and
at room temperature

Fig. 8. Effect of rBN sample diameter (value of shear strain) on changes in structure after
compression in HPC of «toroid» type at a temperature of 500°C and a pressure of 8 GPa:
1 − ∅ 4 mm, 2 − 6.4, 3 − 8.4; 4 − original sample

Fig. 9. Temperature effect on changes in structure of rBN sample after compression in
HPC of «toroid» type for P = 8 GPa: 1 − original sample, P = 0; 2 − T = Troom, 3 − T =
= 500°C, 4 − 900, 5 − 1200, 6 − 1400°C

Fig. 10. Effect of lateral support value and shear strain value on structure changes in rBN
sample, ∅ 4mm, at room temperature and different loading types: 1 − P = 0; 2, 3 − P = 8 GPa
in HPC of «toroid» type with the NaCl lateral support and in the absence of NaCl, re-
spectively; 4, 5 − after compression in a press of force F = 4.5 t (P = 3.5 GPa) and F = 7 t
(P = 5.5 GPa), respectively
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PACS: 81.20.Ev

Н.П. Беженар1, А.А. Шульженко1, С.А. Божко1, Г.С. Олейник2

СПЕКАНИЕ ПОЛИКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ МАТЕРИАЛОВ НА ОСНОВЕ
КУБИЧЕСКОГО НИТРИДА БОРА ИЗ СУБМИКРОННЫХ ПОРОШКОВ,
СОДЕРЖАЩИХ ФРАКЦИИ НАНОДИАПАЗОНА

1Институт сверхтвердых материалов НАН Украины
ул. Автозаводская, 2, г. Киев, 04074, Украина
2Институт проблем материаловедения НАН Украины
ул. Кржижановского, 3, г. Киев, 03680, Украина

Изучено формирование структуры и свойств поликристаллических материалов
при спекании порошков кубического нитрида бора (сВN), содержащих фракции
нанодиапазона, в том числе при реакционном спекании с алюминием. Процесс осу-
ществляли в аппарате высокого давления при р = 7.7 GPa, Т = 2100 K. Исследовали
плотность, твердость, трещиностойкость и структуру образцов. Материал, по-
лучаемый реакционным спеканием с Al порошков cBN, содержащих 15% фракций
нанодиапазона, принципиально отличается структурой от подобных материалов
из микропорошков (киборита-1 и киборита-2). Зерна cBN наследуют размеры зе-
рен исходного порошка, но не образуют непрерывную фазу, а находятся в окруже-
нии керамики AlN−AlB2. Размер зерен AlN близок к нанодиапазону. Такая структу-
ра определила повышенную трещиностойкость материала.

Поликристаллические материалы на основе кубического нитрида бора, в
зарубежных информационных изданиях именуемые PCBN, составляют ши-
рокий класс композиционных материалов, по основному функциональному
назначению относящихся к инструментальным для лезвийной обработки.
Среди других широко известных инструментальных материалов (на основе
алмаза, твердых сплавов, оксидной и нитридной керамик) PCBN имеют свои
области применения, где они незаменимы или имеют существенные пре-
имущества, что отражено в Международном стандарте спецификации и ис-
пользования твердых инструментальных материалов ISO513:2001 [1].

Практически все в мире промышленные технологии производства PCBN
в качестве исходного сырья используют микропорошки cBN, некоторых ту-
гоплавких соединений и металлов. Для спекания применяется техника высо-
ких давлений−высоких температур. Особые требования к инструменту из
PCBN для финишных операций заключаются в необходимости обеспечения
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высокой точности размерной обработки, минимальной шероховатости обра-
ботанной поверхности, большого периода стойкости резца. Для их реализа-
ции необходимо сочетание гомогенной структуры и оптимальных физико-
механических свойств, в первую очередь твердости и трещиностойкости,
определяющих износостойкость PCBN. В проспектах зарубежных фирм,
производящих PCBN, указан минимальный размер зерен cBN − 0.5 µm [2] и
≤ 1 µm [3], но конкретно об использовании наноразмерного порошка сBN
для этих целей не сообщается.

Получение монофазных поликристаллов на основе наноразмерных по-
рошков cBN связано с трудностью формирования при спекании таких по-
рошков прочных границ зерен с сохранением их размеров, близких к разме-
рам частиц исходного порошка. Известно [4], что эта проблема имеет общий
характер для керамических материалов, получаемых спеканием нанодис-
персных порошков тугоплавких соединений при высоком давлении.

Вторая проблема касается конкретно cBN и определяется интенсифика-
цией развития при спекании фазового перехода в графитоподобную фазу,
что вызвано значительной протяженностью границ в системе нанодисперс-
ных зерен. Третья проблема согласно нашим исследованиям поликристал-
лического cBN [5] связана с нетипичным изменением твердости материала в
зависимости от размера зерна. Было установлено, что соотношение Хол-
ла−Петча, связывающее твердость материала с размером его зерен, соблю-
далось для поликристаллов cBN с размерами зерен ≥ 5−7 µm. При уменьше-
нии размера зерен до 3 µm и менее (вплоть до 0.6 µm) такая зависимость бы-
ла обратной. Это обусловлено изменением структурно-фазового состояния
монофазного cBN с уменьшением размера зерен.

В Институте сверхтвердых материалов НАНУ на основе cBN разработа-
ны материалы, выпускаемые под торговой маркой «киборит» [6]. Материа-
лы формируются при высоких давлениях и температурах в результате реак-
ционного спекания микропорошков cBN и алюминия. Матричной состав-
ляющей материала является cBN, а связующая фаза состава
AlN−AlB2(AlB12) распределена преимущественно в стыках и по границам
зерен cBN. Исследованиями установлено, что стопорами трещин в такой
структуре являются главным образом межфазные границы [7]. Исходя из
этого представляется, что прочность подобных материалов, полученных с
использованием наноразмерного порошка сBN, может быть значительно по-
вышена в результате увеличения протяженности межфазных границ.

В данной работе изложены результаты исследований, направленных на
получение композита, подобного кибориту, но с использованием в качестве
исходного субмикронного порошка сBN статического синтеза с содержани-
ем фракций нанодиапазона ~ 15% по объему. В ходе исследований были
изучены: а) структурные особенности исходного порошка сBN; б) р, Т-
условия спекания композиций такого порошка с алюминием; в) структуры
трех групп полученных поликристаллических образцов, одна из которых –
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это образцы монофазного материала, полученные при р = 7.7 GPa и Т = 1750,
2100, 2300 K, две другие – это образцы материала реакционного спекания с
добавками в шихту по массе соответственно 2 и 10% Al; г) твердость и вяз-
кость разрушения образцов наиболее высокой плотности.

Аттестацию исходного порошка проводили сочетанием методов: рентге-
нодифракционного анализа (XRD); дифракции электронов (ED); просвечи-
вающей электронной микроскопии (TЕМ); лазерной гранулометрии (Laser
Size Test − LST); измерения удельной поверхности (ВЕТ). Основные харак-
теристики порошка приведены в табл. 1.

Таблица 1
Характеристики исходного порошка cBN, содержащего фракции

нанодиапазона ~ 15%, и методы их определения

Характеристика Метод Величина
Содержание cBN, % XRD 100
Удельная поверхность, m2/cm3 BET 30
Средний размер частиц, nm LSТ; BET 600
Диапазон размеров частиц, nm ТЕМ 100–1000

Электронно-микроскопическими исследованиями установлено, что ис-
ходный порошок содержит частицы трех разновидностей. Первая, наиболее
крупная составляющая представлена частицами размерами 1–0.7 µm. Они
обычно являются пластинками и имеют в плоскости изображения  хорошо
выраженную полиэдрическую огранку. Редко в них наблюдаются единич-
ные дислокации и дефекты упаковки. Приповерхностные зоны частиц де-
фектные и содержат мелкие (менее 30−50 nm) разориентированные области.
Вторая составляющая − частицы размерами 0.1–0.3 µm. Они фрагментиро-
ванные, имеют округлость в огранке и рельефные поверхности. Самая мел-
кая составляющая − это частицы размерами < 100 nm. Они расположены
обычно (как налипшие) на развитых поверхностях более крупных частиц
или же по боковым поверхностям их огранки. Содержание частиц размера-
ми ≤ 100 nm в порошке не превышает ∼ 15%.

Спекание образцов осуществляли в аппарате высокого давления типа
«наковальня с углублением» (тороид) с графитовым нагревателем. В рабо-
чем объеме диаметром 8 mm, высотой 5 mm коэффициент изостатичности,
определяемый как отношение радиальной усадки к осевой [8], составлял 0.2
на стадии холодного прессования и 0.8−0.9 − на стадии высокотемператур-
ного спекания. Исходное при комнатной температуре давление спекания со-
ставляло 7.7 GPa, температура Т = 1750, 2100 и 2300 K.

Метод реакционного спекания порошковых композиций (cBN + Al) [7]
включает два этапа − предварительную пропитку под давлением в условиях
отсутствия смачивания алюминием нитрида бора и завершающее спекание
при более высоких давлениях и температурах, обеспечивающих смачивание
и химическое взаимодействие в системе cBN−Al.
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Особенность пропитки прессовки порошка cBN с 15% наноразмерных
частиц состояла в определенной последовательности процессов. После хо-
лодного прессования такого порошка при 2.5 GPa пористость компактов со-
ставляла 44% при диапазоне размеров пор в них 50−100 nm. Пропитка под
давлением при 1200 K позволяла достичь гомогенного распределения Al в
таких порах. Последующее завершающее спекание при 7.7 GPa и темпера-
турах 1750−2300 K осуществлялось в условиях смачивания алюминием, по-
этому в локальных объемах по границам зерен cBN происходило растекание
алюминия и завершалось реакционное взаимодействие. При этом обеспечи-
валось участие в реакциях наноразмерных частиц cBN.

Структурные исследования компактных образцов осуществляли методом
TEM тонких фольг и электронной микрофрактографии с помощью угольных
реплик от естественных изломов. Эволюцию микроструктуры в образцах по
мере повышения температуры спекания в интервале 1750−2100 K иллюст-
рируют рис. 1−4.

Далее на основе данных электронно-микроскопических исследований
опишем, как проходит развитие микроструктуры монофазных поликристал-
лов и композитов с ростом температуры спекания.

Монофазные образцы на основе cBN. В образцах, полученных при Т =
= 1750 K, (рис. 1) содержатся зерна двух диапазонов размеров: 0.5−0.8 и

   
а б

в

Рис. 1. Электронно-микроскопическое
изображение типичного участка зерен-
ной структуры монофазного материала,
полученного при 1750 K: а − светло-
польное, б − темнопольное; в − микро-
электронограмма
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Рис. 2. Электронно-микроскопическое изображение типичных участков зеренной
структуры монофазного материала, полученного при 2100 (а) и 2300 K (б)

0.1−0.2 µm. Распределение крупных и мелких зерен однородно по объему об-
разцов, в приповерхностных зонах крупных зерен выявляются группы дисло-
каций и множественные параллельные двойники. В прослойках  мелких зе-
рен, а также в поверхностях их сопряжения с крупными зернами имеются по-
ры. Границы сопряжения между зернами являются практически нацело меха-
ническими, т.е. образующимися в результате формирования контакта за счет
сближения независимых исходных частиц под действием внешней нагрузки.
Образцы монофазны, графитоподобный нитрид бора в них не обнаружен.

В образцах, полученных при 2100 K, (рис. 2,а) содержатся зерна раз-
мерами 0.3−0.7 µm и 50−70 nm, фактически имеет место диспергирование
зерен размерами < 0.3 µm. Как было отмечено, такие зерна сильно фраг-
ментированные уже в исходном состоянии, и в процессе спекания в них
проходит первичная рекристаллизация. Формирование нанодисперсных
зерен указывает на то, что центрами рекристаллизации являются разори-
ентированные фрагменты. Распределение зерен различных масштабов в
образцах однородно. В крупных зернах выявляются плотные сгущения
дислокаций. Для образцов характерны межзеренные границы трех видов:
между мелкими зернами, между мелкими и крупными, а также между
крупными зернами. Только границы первого вида являются тонкими, хо-
рошо сформированными, границы двух последних видов сильно дефект-
ные. Наличие тонких границ сопряжения между мелкими зернами указы-
вает на развитие собирательной рекристаллизации в системе таких зерен.
Микродифракционными исследованиями установлено, что в образцах
только в отдельных изолированных микрообъемах выявляется графито-
подобный нитрида бора.

Для образцов, полученных при 2300 K, (рис. 2,б) характерна сильная не-
однородность зеренной структуры по объему. В них локально содержатся
области, типичные для образцов, полученных при 2100 K, а также крупно-
зернистые области. Размеры зерен в областях последнего типа достигают
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1.2−2.0 µm и больше, при этом такие крупные зерна находятся в оторочке
мелких (0.3−0.5 µm), и между ними имеются тонкие границы. Зерна обоих
масштабов в таких областях являются совершенными, лишь в некоторых
зернах наблюдаются группы дислокаций. Между этими областями микро-
структуры, отличающимися размерами и субструктурой зерен, выявляются
несплошности, в которых содержится графитоподобный нитрид бора. Выяв-
ленные особенности зеренной структуры образцов и структурного состоя-
ния границ между ними указывают, что при спекании при 2300 K развитие
собирательной рекристаллизации проходит во всем объеме, а не только в
системе нанодисперсных зерен, как это характерно для образцов, получен-
ных при Т = 2100 K.

Образцы на основе исходного состава (cBN + Al). В микроструктуре
образцов, полученных при Т = 1750 K, (рис. 3) имеются зерна cBN двух
диапазонов размеров (0.3−0.8 и 0.1−0.2 µm), а также зерна нитрида алюми-
ния размерами 15−30 nm. О наличии борида алюминия в образцах сделать
заключение нельзя, поскольку на микроэлектронограммах наиболее силь-
ные отражения борида алюминия весьма близки к сильным отражениям
нитрида алюминия и cBN. Распределение нитрида алюминия среди зерен
является однородным: на темнопольных изображениях в рефлексе 100AlN
видно, что нанодисперсные зерна AlN распределены в прослойках мелких
зерен cBN, находящихся между более крупными (рис. 3). Это обусловлива-
ет тот факт, что в образце фактически имеются только межфазные границы
cBN−AlN и границы между нанозернами AlN, контакты между зернами
cBN практически полностью отсутствуют. В зернах нитрида бора наблю-
даются лишь редкие группы дислокаций. Графитоподобный нитрид бора в
образцах не обнаружен.

Образцы, полученные при Т = 2100 K, (рис. 4) имеют тип микрострукту-
ры, характерный для образцов, полученных при Т = 1750 K: зерна нитрида
бора находятся в оболочке более дисперсных зерен связки на основе нитри-
да алюминия. Диапазон размеров зерен нитрида бора практически не изме-
няется. В наиболее крупных зернах выявляются скопления дислокаций. Об-
разцы беспористые. В них содержатся сплошные хорошо сформированные
границы: как межфазные cBN−AlN, так и межзеренные AlN−AlN. Размеры
зерен нитрида алюминия (100−150 nm) увеличены по сравнению с их разме-
рами в образцах, полученных при Т = 1750 K. Некоторое укрупнение зерен
обусловлено развитием начальной стадии собирательной рекристаллизации
в системе зерен нитрида алюминия, что подтверждается наличием между
зернами хорошо сформированных тонких границ (рис. 4,б). При анализе
микроэлектронограмм от участков образцов, содержащих зерна нитридов
бора и алюминия, хорошо выявляются рефлексы, сопутствующие единичным
рефлексам 111 нитрида бора. Расчет показывает, что они соответствуют меж-
плоскостному расстоянию 0.204 nm, что близко соответствующему расстоя-
нию наиболее сильного отражения диборида алюминия 101 (d = 0.2037 nm).
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Рис. 3. Электронно-микроскопическое изображение типичного участка зеренной
структуры композита, полученного реакционным спеканием (cBN + 10% Al) при
T = 1750 K (I) и T = 2100 K (II): а − светлопольное, б − темнопольное, в − микро-
электронограмма в рефлексах: I – 100AlN (1) и 111cBN (2); II – 100AlN

Для образцов, полученных при Т = 2300 K, характерно значительное ук-
рупнение (до 0.3−1 µm) зерен нитрида алюминия. Между такими зернами
имеются тонкие границы, а в зернах − группы дислокаций. Размеры зерен

1

2
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нитрида бора не изменяются, в них имеются скопления дислокаций, которые
подобны наблюдаемым в образцах, полученных при Т = 2100 K. В припо-
верхностных зонах зерен cBN проходит сильная фрагментация. Образцы яв-
ляются пористыми, причем поры содержатся в стыках зерен, по межфазным
(cBN−AlN) и межзеренным (AlN−AlN) границам. Образование пор в образ-
цах с ростом температуры их спекания может быть объяснено развитием
процессов ползучести при спекании. Подтверждением являются такие осо-
бенности зеренной микроструктуры образцов, как наличие тонких межзе-
ренных (AlN−AlN) границ с появлением остроугольных пор в стыках зерен
и формирование несплошностей в межфазных (AlN−cBN) границах. При
этом в приповерхностных зонах зерен cBN, как было уже отмечено, прохо-
дит сильная деформация и фрагментация. Подобные структурные превра-
щения обычно имеют место при деформации в условиях ползучести.

Результаты структурных исследований позволяют заключить, что меха-
низмы структурных превращений при спекании монофазного сфалеритного
нитрида бора и композита (нитрид бора + связка на основе нитрида алю-
миния) существенно различны. В первом материале начальная стадия при
Т = 1750 K проходит в условиях подавления поатомных диффузионных про-
цессов в нитриде бора и поэтому контролируется только структурными пре-
вращениями в системе частиц различных размеров и различного структур-
ного состояния. Поскольку частицы мелкой (< 0.5 µm) составляющей уже в
исходном состоянии являются сильно фрагментированными, на их основе
проходит рекристаллизация (первичная и последующая собирательная) при
температуре спекания 2100 K. Это способствует тому, что в системе мелких
зерен формируются сплошные границы межзеренного типа. В местах кон-
такта мелких и крупных зерен локально возникают только такие границы.
При спекании выше 2100 K развитие структурных превращений контроли-
руется поатомными диффузионными процессами − имеет место собиратель-
ная рекристаллизация нитрида бора, что способствует укрупнению зерен.
Причем этот процесс проходит сильно неоднородно по объему образцов.

В присутствии алюминия начальная стадия спекания при 1750 K опреде-
ляется его химическим взаимодействием с сBN и образованием связующей
фазы, в которой надежно идентифицируется методом электронной микроди-
фракции только нитрид алюминия. Связующая фаза образуется в нанодис-
персном состоянии и равномерно распределяется по границам зерен нитрида
бора. Это способствует тому, что дальнейшее спекание материала проходит в
отсутствие контактов между зернами нитрида бора (имеются контакты меж-
фазные cBN−AlN и межзеренные AlN−АlN) и определяется присутствием
связки. При 2100 K материал становится беспористым, в нем происходит
формирование межфазных и межзеренных границ, при этом имеет место со-
бирательная рекристаллизация нитрида алюминия. При более высоких тем-
пературах в композите осуществляется пластическая деформация путем
ползучести, что способствует разуплотнению материала. Несплошности обра-
зуются как в связующей фазе (в стыках зерен), так и в межфазных границах.
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Таблица 2
Характеристики PCBN в зависимости от состава шихты

и дисперсности порошков cBN

Характеристики В данной работе Кибо-
рит-1

Кибо-
рит-2

Средний размер частиц cBN в ших-
те, µm 0.6 0.6 0.6 5 30

Содержание нанофракции cBN в
шихте, % ~ 15 ~ 15 ~ 15 0 0

Содержание Al в шихте, % 0 2 10 2 10
Плотность спеченных образцов ρ/ρ0 0.95 0.96 0.96 0.99 0.99
Твердость (HKN10), GPa 28 ± 1 − 31 ± 2 34 29
Твердость (HV5), GPa − 26 ± 2 28 ± 1.5 − −
Трещиностойкость, MPa·m1/2 − 10.5±0.6 7.5 ± 0.5 8.4 10.5
Назначение материала для операции
металлообработки − Финишной Полуфинишной

и черновой

В табл. 2 приведены данные о микромеханических свойствах высоко-
плотных образцов (полученных при Т = 2100 K) на основе порошков cBN
(содержащих ~ 15% фракций нанодиапазона) монофазных и при содержании
в исходной шихте 2 и 10% алюминия. Для сравнения приведены также свой-
ства аналогичных материалов, получаемых из микропорошков, − киборита-1
и киборита-2. Видно, что монофазные поликристаллы cBN имеют более
низкие значения твердости и плотности по сравнению с поликристаллами
композиционного состава. Поликристаллы из порошка cBN, содержащего
15% нанофракций, с добавками 2 или 10% Al имеют значения твердости и

трещиностойкости, близкие к зна-
чениям этих характеристик для по-
ликристаллов из микропорошков.
Тот факт, что в материале на основе
cBN, содержащего 15% нанофрак-
ций, не удалось достичь повышения
механических характеристик за
счет увеличения протяженности
межфазных границ в его микро-
структуре, может быть объяснен
более низкой плотностью материа-
ла, а также, скорее всего, неодно-
родностью микроструктуры по объ-
ему исследуемых образцов. По-
следнее определяется наличием на-
нодисперсной составляющей в ис-
ходном порошке, что обусловлива-
ет наличие нанодисперсной порис-
тости в исходной прессовке и вы-

Рис. 4. р, Т-области заключительной ста-
дии реакционного спекания cBN c Al на
фазовой диаграмме нитрида бора: 1 −
киборит-1, 2 − киборит-2, 3 − новый ма-
териал с использованием порошка cBN,
содержащего фракции нанодиапазона
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званное этим негомогенное распределение алюминия. В то же время по-
скольку такой материал в отличие от киборита-1 и киборита-2 имеет суб-
микрокристаллическую зеренную структуру, он может быть перспективным
для финишных операций металлообработки.

По результатам изучения микроструктуры и свойств полученных и ис-
следованных в данной работе РСBN можно предложить оптимальные р, Т-
области параметров их спекания (рис. 4).

Выводы

1. Комплексное изучение процессов спекания при высоких давлениях и
температурах PCBN с размерами частиц ≤ 1 µm, содержащего ∼ 15% наноф-
ракций, исследование структурообразования, а также оценка некоторых ме-
ханических свойств монофазных поликристаллов cBN и композитов, полу-
ченных реакционным спеканием с алюминием, позволило установить опти-
мальную область р, Т-параметров спекания и получить новый PCBN, харак-
теризующийся субмикронной зеренной структурой и гомогенным распреде-
лением фазовых составляющих. Механические свойства композита близки к
таковым для известных материалов киборит-1 и киборит-2. Он может быть
рекомендован для изготовления инструмента, предназначенного для фи-
нишных операций металлообработки.

2. Особенностью структуры монофазных поликристаллов cBN, получен-
ных из порошков с 15% нанофракций, являются недостаточно прочные гра-
ницы сBN−сBN. При реакционном спекании этих порошков с предваритель-
ной пропиткой алюминием вместо непрерывного каркаса cBN, получаемого
при спекании микропорошков, образуется высокодисперсная структура фа-
зы cBN в оболочке связующей керамики AlN, причем зеренная структура
AlN близка к нанодиапазону. Релаксация трещин на межфазных границах
cBN−AlN обеспечивает трещиностойкость материала.

Работа выполнена при частичном финансировании по комплексной про-
грамме фундаментальных исследований НАН Украины на 2006 год
«Наноструктурні системи, наноматеріали, нанотехнології» согласно распо-
ряжению Президиума НАН Украины от 03.05.06 № 253, проект 118/06-Н.
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N.P. Bezhenar, A.A. Shulzhenko, S.A. Bozhko, G.S. Oleynik

SINTERING OF POLYCRYSTALLINE MATERIALS ON THE BASIS
OF CUBIC BORON NITRIDE FROM THE SUBMICRONIC POWDERS
CONTAINING FRACTIONS OF NANOMETER PARTICLE SIZE
The formation of structure and properties of polycrystal at sintering powders of the cubic
boron nitride сBN containing fractions of nanometer particle size, including the reaction
sintering with aluminium has been studied. The experiment was carried out in a high
pressure apparatus at р = 7.7 GPa, Т = 2100 K. The density, hardness, crack-growth re-
sistance and structure of the obtained samples were researched. The material obtained by
the reaction sintering with Al of powders сBN, containing 15% of fractions of nanometer
particle size, essentially differs in structure from similar materials from micropowders
(kiborite-1 and kiborite-2). The AlN grain size is close to nanometer range. Such structure
has determined increased crack-growth resistance of the material.

Fig. 1. Electron-microscope image of grain structure typical section for monophase material
obtained at 1750 K: а − light-field, б − dark-field; в − microelectron diffraction pattern

Fig. 2. Electron-microscope image of grain structure typical sections for monophase ma-
terial obtained at 2100 (а) and 2300 K (б)

Fig. 3. Electron-microscope image of grain structure typical section for composite ob-
tained by reaction sintering (cBN + 10% Al), T = 1750 K (I) and T = 2100 K (II): а −
light-field, б − dark-field, в − microelectron diffraction pattern in reflexes: I – 100AlN (1)
и 111cBN (2); II – 100AlN

Fig. 4. р, Т-areas of a closing stage of reaction sintering cBN with Al on the phase dia-
gram of boron nitride: 1 − kiborite-1, 2 − kiborite-2, 3 − a new material with use of cBN
powder containing nanopowder fractions
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PACS: 78.70.Dm, 78.70.En, 79.60.−i, 82.80.Ej, 82.80.Pv

A.I. Bykov, I.I. Timofeeva, A.V. Kovalev, L.P. Isayeva, A.V. Ragulya,
Ya.V. Zaulychny, O.Yu. Khyzhun

X-RAY EMISSION AND PHOTOELECTRON SPECTROSCOPY
STUDIES OF INTERACTION OF NANOCRYSTALLINE TiN AND TiB2

AFTER HIGH-PRESSURE SINTERING

Institute for Problems of Materials Science, National Academy of Sciences of Ukraine
3 Krzhyzhanivsky str., UA-03142 Kyiv, Ukraine

A few samples of nanocrystalline TiN–TiB2 ceramics were synthesized by high-pressure
(3.0 GPa) and high-temperature (t = 1300–1500°C) sintering a mixture of TiN and TiB2
nanopowders (80 wt.% TiN and 20 wt.% TiB2) and the microhardness of the samples was
determined. Peculiarities of the chemical bonding of the TiN–TiB2 ceramics possessing
the highest microhardness among the samples under consideration, mainly 29.65 ± 0.90
GPa, were studied in the present work using the X-ray emission and photoelectron spec-
troscopy methods. The X-ray emission spectra reflecting the energy distribution of the
valence electronic states of the constituents (the N Kα (N 2p-like states), B Kα (В 2p-like
states), Ti Lα (valence Ti s,d-like states) and Ti Kβ5 (Ti 4p-like states) bands) were meas-
ured for the mentioned ceramics and for the initial mixture of TiN and TiB2 nanopowders.
For the above substances the X-ray photoelectron core-level binding energies were
evaluated as well. It has been established that, when synthesizing the nanocrystalline
TiN–TiB2 ceramics from the initial mixture of TiN and TiB2 nanopowders, the half-widths
of the X-ray emission Ti Lα and Ti Kβ5 bands decrease by (0.5–0.6) ± 0.2 eV.

1. Introduction

Transition metal (TM) borides and nitrides of group IVB of the Periodic Table
possess a unique combination of properties such as high melting point, hardness,
low electrical resistivity, high thermal conductivity, and chemical stability [1–4].
Therefore, the above compounds are of great interest both in science and in tech-
nology. The chemical bonding in TM borides and nitrides of group IVB of the Pe-
riodic Table is a superposition of the covalent, metallic and ionic components
[2,3]. As a result, the interpretation of the electronic structure of the compounds is
rather difficult [3,4].

Many of physical and chemical properties of the compounds can be predicted
and understood by considering their electronic structure. Due to the results of
band-structure calculations of TiN [3,5–12] and TiB2 [13–17] and of experimental
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studies (using either X-ray emission, absorption or photoelectron spectroscopy
methods) of these compounds [2,12,18–20], the occupied part of the valence band
of titanium nitride and titanium diboride is determined mainly by the energy dis-
tribution of the Ti 3d-, Ti 4p- and N(B) 2p-like states. Additionally, for the above
compounds, charge transfer in the direction from titanium atoms to nitrogen (bo-
ron) atoms and a strong Ti 3d−N(B) 2p-hybridization are characteristic. The main
difference in the chemical bonding of the compounds is the existence of direct B–
B bonds in titanium diboride, while direct N–N bonds are absent in titanium
mononitride [1–4].

The purpose of this work is to investigate the character of chemical bonding in
a material obtained due to interaction of titanium mononitride with titanium di-
boride at high pressure–high temperature conditions. It is well known that TiN
crystallizes in a cubic structure of NaCl-type with lattice parameter a = 0.4244 nm,
however TiB2 in a hexagonal structure of AlB2-type with lattice parameters a =
= 0.3028 nm and c = 0.3228 nm [4,21]. For investigation of peculiarities of the
chemical bonding of a material obtained as a result of high pressure–high tem-
perature treatments of a mixture of TiN and TiB2 nanopowders, we have em-
ployed the X-ray emission spectroscopy and X-ray photoelectron spectroscopy
(XPS) methods.

2. Experimental

A mixture of ultra-fine plasmochemical powders (synthesized and certificated
by «Plasma & Ceramic Technologies» Ltd, Latvia) was chosen in the ratio 80
wt.% TiN and 20 wt.% TiB2 as a precursor for obtaining a series of nanocrystal-
line TiN–TiB2 ceramics. The powder sizes were found to be in the range 20 to 40
nm [22]. The synthesis of the ceramics was carried out in two stages. On the first
stage, the mentioned mixture of ultra-fine TiN and TiB2 powders was undergone

to high pressure (about 4 GPa, without
heating) for granulating. On the second
stage, the pressure was decreased to 3 GPa
and the granulated mixture of TiN and TiB2

was heated to 1300–1500°C for 1–5 min
in order to obtain TiN–TiB2 ceramics.
Sintering conditions for obtaining 14
samples of TiN–TiB2 ceramics are sum-
marized in Table 1. As one can see from
data listed in Table 1, the microhardness
of the TiN–TiB2 ceramics obtained due
to the above-mentioned high pressure-
high temperature treatments is within
17.48–29.65 GPa. It is well known that
the hardness of solids is determined by
peculiarities their chemical bonding.

Fig. 1. Data of X-ray diffraction analysis
of the pristine mixture of ultra-fine TiN
and TiB2 powders (1) and of the TK-4
ceramics obtained due to sintering the pow-
ders at 3.0 GPa and 1500oC for 3 min (2)
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Therefore, for our experimental study of chemical interaction of atoms in the
TiN–TiB2 ceramics, we have chosen the one possessing the highest microhardness
among those obtained in the present high pressure–high temperature sintering,
mainly the TK-4 ceramics (see Table 1). Due to the X-ray diffraction analysis car-
ried out with a DRON-3 diffractometer using Cu Kα radiation (Fig. 1), the TK-4
ceramics consists of two phases, mainly titanium mononitride, TiN, with a lattice con-
stant а = 0.4245 nm and titanium diboride, TiB2, with lattice constants а = 0.3025 nm
and с = 0.3230 nm. The above unit-cell parameters of the TK-4 ceramics differ
slightly from those of the initial powder mixture: TiN (а = 0.4242 nm) and TiB2

(а = 0.3029 nm and с = 0.3236 nm). Microscopy studies of the TK-4 ceramics
have revealed that its grain sizes are within 90 to 120 nm [23].

Table 1
Sintering conditions and microhardness of nanocrystalline ceramics obtained due to

high pressure–high temperature treatments of the ultra-fine TiN–TiB2 powders

Sintering conditionsSpecimen pressure, GPa temperature, °C duration, min Microhardness, GPa

TK-1 3 1300 1 23.47 ± 1.00
TK-2 3 1400 3 24.93 ± 1.80
TK-3 3 1300 3 22.99 ± 1.20
TK-4 3 1500 3 29.65 ± 0.90
TK-5 3 1600 3 25.87 ± 1.40
TK-6 3 1300 3 25.30 ± 1.90
TK-7 3 1400 3 26.71 ± 0.50
TK-8 3 1500 3 27.98 ± 1.70
TK-9 3 1600 3 23.43 ± 0.80

TK-10 3 1300 1 25.40 ± 0.70
TK-11 3 1300 5 21.08 ± 1.00
TK-12 3 1300 5 20.89 ± 0.70
TK-13 3 1600 5 22.42 ± 1.30
TK-14 3 1600 5 17.48 ± 0.70

The ultrasoft X-ray emission N Kα and B Kα (K → LII,III transition) and Ti Lα
(LIII → MIV,V transition) bands reflecting the energy distribution of the N 2p-, B
2p- and valence Ti s,d-like states, respectively, in the studied mixture of the ultra-
fine TiN and TiB2 powders and in the nanosrystalline TK-4 ceramics derived by
high-temperature and high-pressure treatments of the powder mixture were ob-
tained using two RSM-500 spectrometers. The N Kα and Ti Lα emission bands
were derived using the RSM-500 spectrometer with a diffraction grating of 600
lines/mm and a radius of curvature R ≈ 6 m. In the RSM-500 spectrometer used in
the present work for studies of the B Kα band, the dispersion element was a dif-
fraction grating with 600 lines/mm and a radius of curvature R ≈ 2 m. In the both
spectrometers, the detectors were secondary electron multipliers VEU-6 with CsI
photocathodes. Operating conditions of X-ray tubes in the present experiments
were the following: accelerating voltage Ua = 4 kV and anode current Ia = 10 mA
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when studying the B Kα bands and Ua = 5 kV and Ia = 11 mA when measuring
the N Kα and Ti Lα bands.

The fluorescent X-ray emission Ti Kβ5 bands (K → MIV,V transition), reflect-
ing the energy distribution of the valence Ti p-like states, in the ultra-fine TiN–
TiB2 powder mixture and in the TK-4 ceramics were derived using a DRS-2 spec-
trograph equipped with an X-ray BKhV-7 tube (chromium anode). The Ti Kβ5

bands were measured due to reflection from the (0001) plane of a quartz crystal
prepared according to Johann (see Ref. [20] for details). Operating conditions of
the BKhV-7 tube in the experiments were Ua = 35 kV and Ia = 70 mA.

The spectrometer/spectrograph energy resolutions were 0.2 eV in the case of
measuring the B Kα band, about 0.3 eV in the energy regions corresponding to the
positions of the N Kα and Ti Lα bands, and better than 0.4 eV in the case of
measuring the Ti Kβ5 bands.

Measurements of the XPS core-level spectra were carried out in an ion-
pumped chamber of an ES-2401 spectrometer having a base pressure less than
5·10−8 Pa. In the mentioned spectrometer, the Mg Kα radiation (E = 1253.6 eV)
was used as a source of spectra excitation. The binding energy (BE) of 84.00 ±
0.05 eV of the XPS Au 4f7/2 core-level spectrum was used as a reference.

3. Results and discussion

In titanium diboride, TiB2, with the structure of AlB2-type, boron atoms can be
viewed as those inserted into interstitials of the hexagonal lattice formed by tita-
nium atoms [4]. Therefore, similar to TiN, a typical representative of the class of
interstitial phases, titanium diboride can be also considered as a representative of
such phases. Additionally, the similarity exists in chemical interaction of titanium
atoms with boron and nitrogen atoms in TiB2 and TiN, respectively. As Sere-
bryakova and co-workers stress [4], when synthesizing titanium borides the
charge transfer occurs from titanium atoms to boron atoms and the B sp2- and B
sp3-like hybridization with the valence Ti s,d-like states takes place. The similar
effect is characteristic of titanium nitrides, however the N sp3- and N s2p6-like hy-
bridization with the metallic valence s,d-like states is characteristic of this com-
pound. Certainly, when sintering titanium diboride and titanium nitride one could
expect the formation of a TiB2–TiN solid solution. Nevertheless, it is well known
that interaction of TiB2 and TiN phases is rather difficult [4,24]. Due to studies of
interaction of titanium diboride and titanium nitride made by Huang and Chen
[25], the formation of a TiN layer on a TiB2 surface was observed at 1400°C,
however after 11 hour exposing at the mentioned temperature, in addition to TiN,
boron nitride was also synthesized. Nevertheless, changes of lattice parameters of
TiB2 during its nitriding were not studied in Ref. [25]. It is believed that, in nano-
crystalline states of TiB2 and TiN phases their interaction will increase because of
increasing defection and the surface energy of the phases in such a state [22]. Ad-
ditionally, high pressure and temperature that increase lattice energy should assist
this interaction. Such treatment was employed in the present work as it has been
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mentioned in the Experimental section.
The presence of the interaction should be
visible upon changes of shapes of the X-
ray emission bands reflecting the energy
distribution of the valence electronic
states of the ceramic constituents and
pristine mixture of the ultra-fine TiB2

and TiN powders.
Fig. 2 shows results of measurements

of the Ti Lα emission bands in the two
specimens under study, initial mixture of
TiB2 and TiN powders and obtained from
the mixture at high pressure–high tem-
perature conditions the nanocrystalline
TK-4 ceramics. The band of pure metallic
titanium, for comparison, is also pre-
sented there. From Fig. 2 it is apparent
that the two-peak structure (features «a»
and «b») is characteristic of the Ti Lα

bands of the pristine mixture of ultra-fine TiN and TiB2 powders and of TK-4 ce-
ramics, while only one feature «a» is typical of the band of pure metallic titanium
(there are, certainly, a few additional features slightly resolved on the bands of the
ceramics and the initial mixture of ultra-fine TiN and TiB2 powders). Due to the
results of experimental studies for the electronic structure of TiN and TiB2 com-
pounds summarized in monographs [2,4], the high-energy subband «b» of the Ti Lα
band is created by the Ti 3d-like states taking part in forming the metallic compo-
nent of the chemical bonding of the above compounds, while the low-energy feature
«a» of the band in titanium diboride and titanium mononitride is created by the Ti
3d-like states taking part in the formation of the covalent dTi−pB(N) bonds due to the
Ti 3d−B(N) 2p-like hybridization. The relative intensities of the «a» and «b» sub-
bands of the Ti Lα emission band do not change significantly when sintering the
pristine mixture of TiN and TiB2 powders at high pressure–high temperature condi-
tions and obtaining the TK-4 ceramics. However, the subband «b» of the Ti Lα
band in the pristine mixture of TiN and TiB2 powders is positioned by about 0.5 eV
towards higher photon energies as compared with that in the TK-4 ceramics. It is
obvious that the Ti Lα band of the pristine powder mixture is the superposition of
the bands of constituent substances, mainly ultra-fine TiN and TiB2 compounds. On
the contrary, the Ti Lα band of the TK-4 ceramics is the spectrum representing the
energy distribution mainly of the valence Ti s,d-like states in the solid. Therefore, as
data listed in Table 2 reveal, the half-width of the band decreases by about 0.6 eV
when going from the pristine mixture of ultra-fine TiN and TiB2 powders to the
TK-4 ceramics obtained due to high pressure–high temperature sintering the pow-
der mixture.

Fig. 2. X-Ray emission Ti Lα bands of
the pristine mixture of ultra-fine TiN and
TiB2 powders (1) and of the TK-4 ce-
ramics obtained due to sintering the
powders at 3.0 GPa and 1500°C for 3
min (2); for comparison, the band of pure
metallic titanium is also presented (3)
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Table 2
Half-widths (in eV) of the X-ray emission bands of the pristine mixture
of ultra-fine TiN and TiB2 powders and of the TK-4 ceramics obtained

due to sintering the powders at 3.0 GPa and 1500°C for 3 min

Specimen B Kα band N Kα band* Ti Lα band Ti Kβ5 band**

Pristine mixture of ultra-
fine TiN and TiB2 powders 4.5 3.3 8.7 7.0

Nanocrystalline TiN–TiB2
(TK-4) ceramics 4.3 3.2 8.1 6.5

Uncertainty ±0.2 ±0.2 ±0.2 ±0.2
*The band superimposes the inner X-ray Ti Ll line.
**Without any corrections for tails of the inner X-ray Ti Kβ1,3 line superimposing the band.

The above results for the Ti Lα band look to be in excellent agreement with
those obtained when studying the Ti Kβ5 band for the substances under consid-
eration. Results of investigation of the Ti Kβ5 bands in the pristine mixture of
TiB2 and TiN powders, the nanocrystalline TK-4 ceramics obtained from the
mixture at high pressure–high temperature conditions and, for comparison, in pure
metallic titanium are presented in Fig. 3. As Fig. 3 reveals, the main maxima «a»
of the Ti Kβ5 bands in the mixture of TiB2 and TiN powders and in the TK-4 ce-

ramics are positioned by 3.8 ± 0.2 eV
towards lower photon energies as com-
pared with that of the band of pure me-
tallic titanium. In accordance with the
above results for the Ti Lα band, the
main maximum «a» of the Ti Kβ5 band
in titanium nitrides and borides is cre-
ated by the Ti 4p-like states hybridized
with the N(B) 2p-like states, while the
high-energy feature «b», which is re-
solved on the spectrum of the TK-4 ce-
ramics, is formed by the Ti 4p-like states
taking part in the formation of the me-
tallic Ti–Ti bonds in the TiB2 and TiN
compounds [2,4]. It is obvious that the
energy position of the maximum «a» of
the Ti Kβ5 band does not change when
going from the pristine mixture of TiN
and TiB2 powders to the TK-4 ceramics.
However, the half-width of the Ti Kβ5

band is higher by about 0.5 eV in the
initial mixture of ultra-fine TiN and TiB2

powders as compared with that in the

Fig. 3. X-Ray emission Ti Kβ5 bands of
the pristine mixture of ultra-fine TiN and
TiB2 powders (1) and of the TK-4 ce-
ramics obtained due to sintering the
powders at 3.0 GPa and 1500°C for 3
min (2); for comparison, the band of pure
metallic titanium is also presented (3)
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TK-4 ceramics studied (Table 2). Taking into account the same arguments as in
the case for the Ti Lα band, the above-mentioned decreasing the half-width of the
Ti Kβ5 band can be explained by the fact that the band of the pristine powder
mixture represents the superposition of the bands of constituent compounds (TiN
and TiB2), while the band of the TK-4 ceramics is the spectrum representing the
energy distribution of the Ti 4p-like states of a TiN–TiB2 solid.

The investigation of the N Kα bands in the initial mixture of ultra-fine TiN
and TiB2 powders and the TK-4 ceramics obtained from the powders after their
high-pressure and high-temperature sintering reveals that the N Kα band in the
both samples superimposes the inner X-ray Ti Ll line. This circumstance makes
difficulties in determination of the true shape of the band in the samples under
consideration. Results of our study reveal that the energy position of the maxi-
mum of the N Kα band does not change when going from the pristine mixture of
TiN and TiB2 powders to the TK-4 ceramics. Our results allow to conclude that
the peak intensity of the N Kα band with respect to that of the Ti Ll line is ca. 10%
higher in the mixture of TiN and TiB2 powders as compared to that in the TK-4
ceramics. For the two samples under study, the half-widths of the N Kα band are
similar (Table 2).

The X-ray emission B Kα bands of
the pristine mixture of TiN and TiB2

powders and the TK-4 ceramics under
consideration are presented in Fig. 4. For
the both samples under study, the energy
positions of the centers of gravity and of
the maxima «c» of the B Kα bands re-
main constant within the accuracy of
±0.2 eV, and the half-width of the band
does not change when going from the
powder TiN–TiB2 mixture to the TK-4
ceramics obtained by sintering the pow-
ders (Table 2). Nevertheless, as Fig. 4
shows, relative intensity of the low-
energy feature «b» of the B Kα band de-
creases from the value Ib/Ic = 0.33 ± 0.02
to Ib/Ic = 0.28 ± 0.02 and the fine-
structure feature «a» of the band becomes

more pronounced when going from the TiN and TiB2 powder mixture to the TK-4
ceramics obtained by high-pressure and high-temperature sintering the powders.

It should be mentioned that, on the first stage of sintering, mixtures of ultra-
fine TiN and TiB2 powders were undergone to high-pressure treatment at room
temperature. And only after the mentioned treatment, the samples were heated to
high temperature at high pressure as listed in Table 1. The so-called cold defor-
mation on the first stage of sintering leads to appearance in the samples under

Fig. 4. X-Ray emission B Kα bands of
the pristine mixture of ultra-fine TiN and
TiB2 powders (1) and of the TK-4 ce-
ramics obtained due to sintering the pow-
ders at 3.0 GPa and 1500oC for 3 min (2)
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treatment of a number of defects, mainly
vacancies and dislocations, which can be
sewers for boron and nitrogen atoms in-
creasing their mobility. The creation of
vacancies in the non-metal sublattice of
titanium nitride can be considered as
«traps» for boron atoms as well as for
other atoms, e.g. oxygen and carbon,
which are present on the surfaces of
pristine TiN and TiB2 powders as the
present XPS results reveal (Fig. 5).
However, when studying the X-ray
emission Ti Kβ5 bands in the substances
under considerartion (Fig. 3), we did not
detect the presence of the so-called Ti
Kβ′′ subbands associated neither with
titanium oxide nor with titanium carbide.
Therefore, the presence of the above

non-metal impurities in the bulks of TiN and TiB2 powders and of the nanocrystal-
line TK-4 ceramics should be minor. In addition, as one can see from Fig. 4, the
well-pronounced feature «b» of the B Kα band vanishes almost completely when
going from the pristine TiN and TiB2 powder mixture to the TK-4 ceramics. As
shown in Ref. [22], the feature «b» of the B Kα band of TiB2 is created by the B 2p-
like states taking part in the formation of the B–B bonds in the compound. There-
fore, decreasing the relative intensity of the feature «b» of the B Kα band when
synthesizing the TK-4 ceramics from the ultra-fine TiN and TiB2 powder mixture
may be an indication of the formation of new B–N bonds in the TK-4 ceramics.
These phenomena can explain the rather high microhardness of the TiN-TiB2 ce-
ramics (17.48–29.65 GPa, Table 1). As it has been already mentioned, the existence
of B–B-bonds is characteristic of transition metal diborides. Substitution of some
boron atoms by nitrogen in TiB2 should lead to the formation of B–N bonds, which
are carriers of a number of very important properties, partly extremely high micro-
hardness (close to that of diamond) and plasticity. A decrease of the lattice parame-
ters a and c of TiB2 when sintering the TK-4 ceramics from the TiN and TiB2 pow-
der mixture at high pressure–high temperature conditions (3.0 GPa, 1500°C, 3 min)
may also indicate a possibility of the formation of B–N bonds in the ceramics stud-
ied. Indeed, lengths of the shortest B–B bonds in TiB2 are equal to 0.175 nm, while
those of B–N bonds in the lattice of sphalerite-like BN are about 0.157 nm. The de-
creasing half-widths of the Ti Lα and Ti Kβ5 bands when sintering the nanocrystal-
line TK-4 ceramics from the pristine TiN and TiB2 powder mixture also confirms a
statement about the creation of new bonds in the ceramic material.

It is necessary to mention that the present XPS studies indicate that the XPS N
1s and B 1s core-level binding energies do not change within accuracy of ±0.1 eV

Fig. 5. Survey of X-ray photoelectron
spectrum for the pristine mixture of ultra-
fine TiN and TiB2 powders (some addi-
tional signals originate from an aluminium
plate in which the powders were pressed)
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when going from the pristine TiN and TiB2 powder mixture to the TK-4 ceramics.
This fact indicates that the charge state of the nitrogen and boron atoms do not
change significantly when synthesizing the TK-4 ceramics from the ultra-fine TiN
and TiB2 powder mixture. Studies of the XPS Ti 2p core-level binding energies
are in progress now. Such studies will allow us to set on a common energy scale
all the X-ray emission spectra obtained in the present paper for the pristine ultra-
fine TiN and TiB2 powder mixture and for the TK-4 ceramics and to discuss in
detail the question about the formation of new bonds in the ceramics.

4. Conclusions

It has been established that, when sintering the mixture of ultra-fine TiN and
TiB2 powders (80 wt.% TiN and 20 wt.% TiB2) at high-pressure and high-
temperature conditions (3.0 GPa, 1300–1500°C), interaction of these phases is
observed and nanocrystalline TiN–TiB2 ceramics with the microhardness of
17.48–29.65 GPa are synthesized. The crystal structure of the ceramics consists of
two phases, mainly of cubic TiN and hexagonal TiB2 components. When sintering
the TK-4 ceramics possessing the highest microhardness, mainly 29.65 ± 0.90 GPa,
the lattice parameters a and c of the TiB2 phase decrease but the lattice parameter
a of the TiN phase increases somewhat. The present X-ray emission spectroscopy
data indicate that the half-widths of the Ti Lα and Ti Kβ5 bands decrease by
(0.5–0.6) ± 0.2 eV when obtaining the nanocrystalline TK-4 ceramics from the
pristine mixture of TiN and TiB2 powders. The energy positions of the maxima
and of the centers of gravity of the N Kα and B Kα bands as well as their half-
widths remain constant within experimental errors for the both substances under
study. The present XPS core-level measurements reveal that the charge state of
the nitrogen and boron atoms do not change significantly when synthesizing the
TK-4 ceramics from the ultra-fine TiN and TiB2 powder mixture.

This work was partly supported by STCU through the projects № 1836 and
№ 3101.
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Различными методами (рентгеноструктурным, низкотемпературной адсорбцией
аргона, магнитными, в том числе ЯМР 55Mn, резистивным, магниторезистивным
и гравиметрическим) исследовали структуру и свойства прессовок из магниторе-
зистивных порошков La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ , полученных двумя различными техноло-
гиями: оксидно-солевой и совместным осаждением солей соответствующих ме-
таллов. Установлены структурные и гранулометрические различия нанопорошков
обеих технологий и температурных зависимостей магнитной восприимчивости и
удельного сопротивления. Анализ спектров ЯМР 55Mn подтвердил различный харак-
тер и степень магнитной неоднородности, обусловленной неэквивалентностью ок-
ружения ионов Мn3+ и Мn4+, участвующих в электронно-дырочном обмене. Увеличе-
ние ВГД до 1.6 GPa приводит к уменьшению удельного сопротивления и энергии акти-
вации, к повышению плотности прессовок, коэрцитивной силы, магниторезистивного
(MR) и барорезистивного (BR) эффектов, температурные зависимости которых сви-
детельствуют o туннельном механизме проводимости на межчастичных контактах.

1. Введение

В настоящее время наиболее интересными металлооксидными материа-
лами являются редкоземельные манганиты с колоссальным магниторези-
стивным (CMR) эффектом [1−3]. Дискуссионную природу этого эффекта
связывают с различными неоднородностями, среди которых особого внима-
ния заслуживает наноструктурная. Из многочисленных по составу редкозе-
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мельных манганитов в научном [4,5] и практическом [6,7] плане перспек-
тивны манганит-лантановые с избыточным сверхстехиометрическим мар-
ганцем [8,9], который, растворяясь в матричной перовскитовой структуре в
виде наноструктурных кластеров, повышает MR-эффект [8,10].

Выяснению природы наноструктурных неоднородностей и их роли в CMR-
эффекте способствует установление закономерностей влияния на свойства раз-
личных воздействий, в частности температуры Т, магнитного поля Н и, особен-
но, слабо исследованных высоких гидростатических давлений (ВГД), причем
преимущественно только на керамике и тонких пленках [12−14].

Повышенный интерес представляют получение нанопорошковых манганит-
лантан-стронциевых перовскитов различными технологиями и комплексные
исследования влияния дисперсности порошков и ВГД на магнитные и рези-
стивные свойства прессовок. Следует отметить, что если данные о влиянии
ВГД на керамику [15,16], тонкие пленки [17,18] и монокристаллы [19,20] име-
ются, то по прессовкам, особенно из нанопорошков, практически отсутствуют.

2. Объекты исследований и технологические особенности их получения

Объектами исследований являлись прессовки из порошков, полученных
двумя различными технологиями:

1) традиционной оксидно-солевой из смеси порошков Mn3O4, La(OH)3,
SrCO3 путем их механического смешения и измельчения (I система);

2) совместным осаждением нитратных солей соответствующих металлов
[21] (II система).

Химический состав синтезированных порошков обеих систем близок к
молярному составу La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ. Сверхстехиометрический марганец
при таком составе может либо находиться в виде отдельной фазы Mn3O4 или
Mn2O3, либо растворяться в перовскитоподобной фазе с образованием нано-
структурных плоскостных кластеров [22,23].

Различия физико-химических свойств порошков обеих систем и прессо-
вок, сформованных различными ВГД, могут заключаться в дисперсности,
фазовой и структурной неоднородностях, магнитных и транспортных свой-
ствах. Полученные по различным технологиям и синтезированные при
950°C (20 h) порошки, которые в дальнейшем подвергали одинаковому из-
мельчению в агатовой ступке, существенно отличались удельной поверхно-
стью (S1 = 1.7 m2/g, S2 = 5.9 m2/g). Образцы изготавливали путем предвари-
тельного прессования (P ≈ 0.2 GPa) нанопорошков в металлической пресс-
форме. Влияние ВГД [24,25] на свойства образцов исследовали после их до-
прессовки при P = 0, 0.2, 0.4, 0.8, 1.6 GPa.

3. Методы исследования

Основные методы исследований позволили определить:
1) рентгеноструктурный на установке ДРОН-3 в Cu-излучении – фазовый

состав образцов, тип структуры и параметры решетки;
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2) низкотемпературная (77 K) адсорбция аргона (БЭТ) − удельную по-
верхность Ssp порошков;

3) термогравиметрический – относительные изменения массы ∆m/m0 и
плотности γ прессовок;

4) магнитный метод дифференциальной магнитной восприимчивости χ –
температурные (Т = 77–400 K) и полевые (H = 0–0.6 kOe) зависимости χ
и коэрцитивную силу Hc в интервале Т = 77–400 K (измерительное поле
H = 0.1 Ое с частотой модуляции 600 Hz);

5) ЯМР 55Mn [26−28] по методу «спин-эхо» − локальные магнитные и за-
рядовые состояния ионов марганца и неэквивалентность их окружения;

6) четырехконтактный резистивный – удельное сопротивление ρ и тем-
пературу фазового перехода Tms в интервале Т = 77−450 K;

7) магниторезистивный метод − MR-эффект ∆ρ/ρ0 = (ρ0 − ρН)/ ρ0, где ρ0,
ρН – сопротивление соответственно при Н = 0, Н = 0.6 и 2.3 kOe.

4. Результаты и их обсуждение

Согласно рентгеноструктурным данным синтезированные при 950ºC по-
рошки обеих систем содержали в основном (65–100%) перовскитоподобный
ромбоэдрически (R3 с) искаженный твердый раствор, состав которого бли-
зок к La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ. Порошки I системы содержали также небольшие
количества La(OH)3 и SrMnO3. Причиной этого, возможно, мог быть непол-
ный синтез или частичный распад твердого раствора. Физико-химические
характеристики порошков обеих систем приведены в таблице.

Таблица
Физико-химические характеристики порошков двух различных технологий

Фазовый состав, % Параметры
решетки

Техноло-
гия (сис-
тема) La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ La(OH)3 SrMnO3 a, Å α, deg

Удельная
поверхность

Ssp, m2/g

Размер
частиц
D, nm

I 65 ± 5 ~ 20 ~ 15 7.762 90.36 1.7 100
II 100 − − 7.755 90.29 5.9 30

Отличительной особенностью порошков I системы является гетерофаз-
ность образцов, т.е. их большая фазовая и, по-видимому, мезо- и нанострук-
турная неоднородности при меньшей удельной поверхности, т.е. при боль-
шем размере D частиц. Для образцов I системы D = 100 nm, для образцов II
системы − 30 nm. Для перовскитовой структуры порошков обеих систем ха-
рактерны различия параметров решетки, в частности для образцов I системы
параметр решетки a и степень ее ромбоэдрического искажения α выше.

Такие различия проявились и в спектре ЯМР 55Mn прессовок обеих
систем (рис. 1). Для структурно более неоднородных порошков I систе-
мы характерна и большая магнитная неоднородность, проявившаяся в бо-
лее широком спектре ЯМР 55Mn при несущественных различиях значений
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Рис. 1. Спектры ЯМР 55Mn (77 K) прессовок из порошков La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ I (а) и
II (б) систем

основных резонансных частот (F1 = 374 MHz, F2 = 375 MHz). Компьютерное
разложение спектров показало, что спектр порошков I системы разлагается
на 3 составляющие (363.7; 374.0; 384.9 MHz), а II системы – на 2 (361.0;
376.2 MHz). Выделенные значения относятся к основным резонансным
частотам. Следует отметить близость времени спин-спиновой релаксации
(τ2 ≈ 10 µs).

Различия спектров свидетельствуют о неэквивалентности магнитных со-
стояний ионов марганца и обменных взаимодействий, связанных не только c
различным соотношением Mn3+/Mn4+, но и (что более интересно) с различ-
ным их окружением ионами La3+, Sr2+, вакансиями и плоскостными класте-
рами. Так, для основной матричной структуры различие значений ампли-
тудных составляющих резонансных частот ∆F = 376.2 − 374.0 = 2.2 [MHz]
свидетельствует о большем соотношении Mn3+/Mn4+ II системы и меньшей
дефектности ее перовскитовой структуры. Поскольку твердый раствор ос-
новной перовскитовой фазы I системы обеднен La и Sr, которые находятся в
других фазах La(OH)3 и SrMnO3, надо полагать, что перовскитовая структу-
ра I системы содержит большее количество сверхстехиометрического мар-
ганца и, соответственно, дефектов вакансионного и кластерного типа [8].
Заслуживает внимания и наличие в спектре I системы составляющей с час-
тотой F = 387 MHz, которая ближе к частоте локализованных состояний
Mn3+, а в спектре II системы – составляющей с F = 368 MHz, которая ближе
к Mn4+. Это свидетельствует о большей степени окисления нанопорошков,
полученных совместным осаждением.

Температурную зависимость магнитной восприимчивости прессовок
обеих систем иллюстрирует рис. 2. Заслуживает внимания сильное темпера-
турное размытие магнитного фазового перехода обеих систем, причем для I
системы более сильное. На температурной зависимости прессовок этой сис-
темы практически отсутствует пик, и с понижением температуры (Т < 200 K)
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Рис. 2. Температурные зависимости магнитной восприимчивости прессовок из по-
рошков I (а) и II (б) систем для давлений P, GPa: ○ − 0, ▲ − 0.4, □ − 1.6

магнитная восприимчивость не изменяется, что мы объясняем повышенной
магнитной неоднородностью прессовок. Для прессовок I системы с увеличени-
ем давления прессования P наблюдаются слабая тенденция повышения темпе-
ратуры начала перехода в магнитоупорядоченное состояние и независимость
температуры магнитного разупорядочения (Т = 365 K) от P. Для прессовок II
системы наблюдается (хоть и размытый) пик χ. Это свидетельствует о наличии
магнитного фазового перехода при сравнительно меньшей неоднородности по-
рошков этой системы. Трудно объяснимы два размытых пика в прессовках ΙΙ
системы с P = 0, 0.2, 0.4 GPa. Можно предположить, что эти пики (Т = 275 и
320 K) обусловлены плоскостным наноструктурным расслоением кластерного
типа основной матричной структуры. Кластеры отличаются содержанием La,

Sr и соотношением Mn3+/Mn4+, а сле-
довательно, и неэквивалентностью их
окружения, что согласуется с наличием
двух составляющих в спектре ЯМР
55Mn (см. рис. 1,б). Температура маг-
нитного разупорядочения (Т = 365 K)
прессовок ΙΙ системы также не зависит
от P, и ее значения близки со значе-
ниями для I системы. Это свидетель-
ствует о близости химических соста-
вов прессовок обеих систем.

Влияние магнитного поля на удель-
ное сопротивление ρ прессовок иллю-
стрирует рис. 3. Сравнительно неболь-
шая величина коэрцитивной силы (Hc <
< 0.2 kOe) подтверждает магнитомяг-
кий характер исследуемых образцов.
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Рис. 3. Влияние магнитного поля H на
удельное сопротивление ρ прессовок
La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ I системы, T = 77 K,
P = 0
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Рис. 4. Температурные зависимости удельного сопротивления прессовок из порош-
ков I (а) и II (б) систем для давлений P, GPa: ● − 0, ∇ − 0.2, ▲ − 0.4, ◊ − 0.8, ■ − 1.6

Температурная зависимость удельного сопротивления прессовок обеих
систем (рис. 4) в интервале 77–400 K иллюстрирует полупроводниковый тип
проводимости и отсутствие, в отличие от керамики и пленок, фазового пере-
хода «металл−полупроводник». Резкое увеличение ρ при понижении темпе-
ратуры дает основание сделать предположение о туннельной природе про-
водимости на межчастичных контактах. В пользу этого свидетельствуют и
меньшие значения ρ для меньших по размеру, более уплотненных порошков
II системы.

Представляет интерес влияние ВГД на энергию активации Еа исследуемых
прессовок (рис. 5). Следует отметить тенденцию к уменьшению Еа при повы-
шении P. Это связано с улучшением межчастичных контактов и уменьшением
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Рис. 5. Влияние ВГД на энергию активации прессовок из порошков I (▲) и II (●) систем

Рис. 6. Температурные зависимости MR-эффекта прессовок I (треугольники) и II
(кружки) систем для давлений P, GPa: 0 – светлые значки, 1.6 – зачерненные
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удельного сопротивления. Как и следовало ожидать, Ea для прессовок II системы
(из меньших частиц) ниже при близком характере барической зависимости Еа.

Наибольший интерес при исследовании редкоземельных манганитов вызы-
вает MR-эффект. Температурную зависимость MR-эффекта при Н = 2.3 kOe
для исследуемых прессовок иллюстрирует рис. 6. Резкое увеличение MR
при понижении температуры подтверждает его туннельный характер. Сле-
дует отметить, что значение MR > 10% для La−Sr−Mn-систем считается
сравнительно высоким даже для керамических образцов [11,15]. Из рис. 6
видно, что значения MR наших образцов находятся в интервале 11−15%,
причем для более дисперсных порошковых прессовок II системы они выше.
Как положительное, следует отметить и то, что эти значения MR были полу-
чены нами в сравнительно небольших магнитных полях (Н = 2.3 kOe).

Влияние ВГД (P = 0–1.6 GPa) на целый комплекс свойств иллюстрирует
рис. 7. Плотность прессовок γ из более дисперсных порошков II системы
выше (рис. 7,а). Установлено увеличение γ (на 22%) и относительного ее уп-
лотнения ∆γ/γ0 (на 19%) за счет давления при повышении P до 1.6 GPa для
образцов обеих систем. Характер барической зависимости плотности прес-
совок коррелирует с увеличением коэрцитивной силы Hc при повышении Ssp
и P (рис. 7,б). Меньшим по размеру частицам прессовок II системы соответ-
ствуют более высокие значения γ и Hc.

Близкий к линейному характер
уменьшения ln(ρ0) прессовок при
повышении P (рис. 7,в) свидетель-
ствует об активационной природе
туннельного типа проводимости.
Как и следовало ожидать, удельное
сопротивление более уплотненных
прессовок из более мелких частиц
(II системы) ниже, причем на не-
сколько порядков.

Влияние ВГД на MR-эффект (Т =
= 77 K, Н = 2.3 kOe) иллюстрирует
рис. 7,г. Повышение P от 0 до 1.6
GPa приводит к увеличению MR-
эффекта прессовок в 1.2 раза. Для I
системы ∆MR = 1.4%, для II –
2.5%, т.е. для прессовок из более
дисперсных порошков II системы
повышение MR существеннее.

Поскольку давление (анало-
гично магнитному полю) понижа-
ет сопротивление прессовок, мож-
но рассматривать не только MR,
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Рис. 7. Влияние ВГД на свойства нанопо-
рошковых прессовок La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ I
(▲) и II (●) систем
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но и BR-эффект: BR = ∆ρ/ρ0 = (ρ0 − ρP)/ρ0, где ρ0 – удельное сопротивле-
ние при P = 0, а ρP – при P = 0.2, 0.4, 0.8, 1.6 GРа. Влияние давлений на
BR-эффект иллюстрирует рис. 7,д. Видно, что зависимости MR- и BR-эф-
фектов близки по характеру, причем величина последнего значительно
выше. В отличие от воздействия P на MR- и BR-эффекты, наблюдаемые
непосредственно при измерениях [12,18,30], в нашей работе эффекты оп-
ределяли в условиях последействия ВГД. Аналогичный характер поведе-
ния MR- и BR-эффектов при магнитном и барическом воздействии свиде-
тельствует о близости природы влияния H и P на сопротивление, что про-
является в наноструктурных микронапряжениях и деформациях, в нашем
случае – в нанопорошковых прессовках.

Выводы

На основании комплексных исследований нанопорошковых прессовок
близкого химического состава (La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ), полученных двумя раз-
личными технологиями и допрессованных ВГД (P = 0–1.6 GPa), сделаны
следующие выводы.

1. Синтезированные при 950°C порошки обеих систем отличались фазо-
вым составом, их удельной поверхностью (S1 = 1.7 m2/g, S2 = 5.9 m2/g) и
размером частиц (D1 = 100 nm, D2 = 30 nm).

2. Отличие спектров ЯМР 55Mn исследуемых порошков связано с разли-
чиями их магнитной и структурной неоднородностей, степени окисленно-
сти, соотношения Mn3+/Mn4+ и неэквивалентности их окружения, обуслов-
ленной ионами La3+, Sr2+, точечными дефектами (вакансии) и наноструктур-
ными плоскостными дефектами кластерного типа.

3. Температурные зависимости магнитной восприимчивости χ нанопо-
рошковых прессовок свидетельствуют об их высокой магнитной неоднород-
ности, причем более высокой для образцов I системы.

4. Резкое увеличение удельного сопротивления прессовок и MR-эффекта
обеих систем при понижении температуры свидетельствует о полупровод-
никовом типе проводимости туннельного характера на межчастичных кон-
тактах.

5. Низкие значения коэрцитивной силы (Hc ≤ 0.2 kOe) нанопорошковых
прессовок свидетельствуют об их магнитомягком характере.

6. Увеличение ВГД до P = 1.6 GPa приводит к повышению плотности
прессовок и коэрцитивной силы образцов и практически линейному умень-
шению ln(ρ) и энергии активации.

7. Наряду с MR наблюдается и BR-эффект, характер их барических зави-
симостей аналогичен, а величина BR-эффекта выше.
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EFFECT OF HIGH HYDROSTATIC PRESSURE ON PROPERTIES
OF MAGNETORESISTIVE La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ NANOPOWDER
PRESSINGS
Different methods (X-ray diffraction, low-temperature adsorption of argon, magnetic −
the 55Mn NMR inclusive, resistive, magnetoresistive, gravimetric) have been used to in-
vestigate structure and properties of magnetoresistive La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ powder press-
ings prepared by two technologies, such as the oxide-salt one and the joint precipitation
of salts of the respective metals. Differences in structure and granulometric composition
and in temperature dependences of magnetic susceptibility and resistivity have been de-
termined for powders prepared by the both technologies. The analysis of 55Mn NMR
spectra has confirmed that there are differences in the character and degree of magnetic
nonuniformity due to nonequivalent surrounding of Mn3+ and Mn4+ ions participating in
the electron-hole exchange. HHP increase to 1.6 GPa results in the decrease of resistivity
and activation energy and in the increase of the density of pressings, coercive force, mag-
netoresistive (MR) and baroresistive (BR) effects with the temperature dependences
pointing to the tunnel mechanism of conductivity at interparticle contacts.

Fig. 1. 55Mn NMR spectra (77 K) of La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ powder pressings of I (а) and II
(б) systems

Fig. 2. Temperature dependences of magnetic susceptibility of pressings from powders of
I (а) and II (б) systems for pressures P, GPa: ○ − 0, ▲ − 0.4, □ − 1.6

Fig. 3. Effect of magnetic field H on resistivity ρ of La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ pressings of the I
system, T = 77 K, P = 0

Fig. 4. Temperature dependences of resistivity of pressings from I (а) and II (б) systems
for pressures P, GPa: ● − 0, ∇ − 0.2, ▲ − 0.4, ◊ − 0.8, ■ − 1.6

Fig. 5. HHP effect on activation energy of pressings from powders of I (▲) and II (●)
systems

Fig. 6. Temperature dependences of magnetoresistive effect for pressings of I (triangles)
and II (circles) systems for pressures P, Gpa: 0 – light simbols, 1.6 – dark simbols

Fig. 7. HHP effect on properties of La0.6Sr0.3Mn1.1O3±δ nanopowder pressings of I (▲)
and II (●) systems
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PACS: 61.10.Nz, 71.30.+h, 75.50.Dd, 76.60.−k

В.А. Бородин, В.Д. Дорошев, В.И. Каменев, А.С. Мазур, Т.Н. Тарасенко

МАГНИТНЫЕ И ТРАНСПОРТНЫЕ СВОЙСТВА
САМОДОПИРОВАННЫХ МАНГАНИТОВ ЛАНТАНА
ПРИ НОРМАЛЬНОМ И ВЫСОКОМ ДАВЛЕНИЯХ

Донецкий физико-технический институт им. А.А. Галкина НАН Украины
ул. Р. Люксембург, 72, г. Донецк, 83114, Украина

Исследованы магнитные, транспортные и резонансные (ЯМР) свойства серии са-
модопированных манганитов лантана LaxMnO3 (x = 1.0, 0.97, 0.94, 0.90, 0.815) при
нормальных и высоких давлениях. Показано, что при увеличении степени несте-
хиометрии образцы становятся более магнитно-упорядоченными и меняют ха-
рактер проводимости от полупроводникового (dρ/dT < 0) к металлическому (dρ/dT >
> 0) при низких температурах. Высокое (∼ 12 kbar) гидростатическое давление вы-
зывает переход образца с х = 0.94 из полупроводникового в металлическое состоя-
ние. Полученные значения барических коэффициентов dTC/dP = 1.44, 2.3 и 2.1 K/kbar
при х = 0.94, 0.90 и 0.815 соответственно близки к значениям, полученным для до-
пированных составов. Обнаружена корреляция резонансных и транспортных
свойств исследованной серии образцов.

1. Введение

Стехиометрический манганит лантана LaMnO3 − это антиферромагнит-
ный (AFM) изолятор A-типа, имеющий температуру Нееля TN = 140 K. До-
пирование исходного LaMnO3 двухвалентными ионами (Ca, Sr, Ba и т.д.) в
узлах La существенно изменяет его магнитные и транспортные свойства.
Помимо допирования двухвалентными ионами, свойства исходного LaMnO3
можно изменить, нарушая его стехиометрию, т.е. создавая вакансии в узлах
La или Mn. Свойства таких «самодопированных» составов и влияние на них
внешних воздействий, например высокого гидростатического давления, изу-
чены значительно меньше, чем для допированных составов [1−5]. Кроме то-
го, имеющиеся литературные данные сильно отличаются друг от друга вви-
ду разных условий синтеза образцов. Нами была поставлена задача исследо-
вать серию La-дефицитных образцов, полученных при одинаковых условиях
и перекрывающих широкий диапазон степени нестехиометрии исходного
LaMnO3.
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2. Эксперимент

Серия поликристаллических образцов LaxMnyO3 (La/Mn = 1.0, 0.97, 0.94,
0.90, 0.815) была синтезирована по стандартной керамической технологии.
Выбор диапазона изменений La/Mn сделан согласно фазовой диаграмме [6].
В качестве исходных материалов были взяты предварительно прокаленные
окислы La2O3 и MnO2 высокой степени чистоты. Первоначальный обжиг
производили при 1000°C в течение 28 h, затем образцы были размолоты,
спрессованы и окончательный обжиг был проведен при 1100°C в течение 30 h
на воздухе.

Кристаллическую структуру полученных образцов изучали методом
рентгеновской дифракции в Kα-излучении Ni. Все образцы имели ромбоэд-
рическую структуру R 3 c, посторонние фазы не были обнаружены даже
при соотношении La/Mn = 0.815. Параметры решетки образцов и полные
химические формулы приведены в таблице. Содержание Mn4+ и δ оценива-
ли на основании данных исследований [2,6,7]. Подобный анализ связи
структуры с ионным составом самодопированных манганитов был прове-
ден в работах [8,9].

Таблица
Параметры структуры образцов

Обра-
зец

Параметр
решетки a,

Å
α, deg

Объем ре-
шетки V, Å3

Содержа-
ние Mn4+,

%
δ Формула соединения

L1.00 5.523 60.56 241.3 12 0.06 La0.98Mn0.98O3
(La0.98□0.02)(Mn0.98□0.02)O3

L0.97 5.477 60.66 235.8 − − −

L0.94 5.482 60.55 235.9 24 0.03 La0.93Mn0.99O3
(La0.93□0.07)(Mn0.99□0.01)O3

L0.90 5.479 60.63 235.9 22 –0.04 La0.90MnO2.96
(La0.9□0.1)MnO2.94□0.04

L0.815 5.484 60.55 236.2 − − −

Удельное электросопротивление образцов ρ измеряли стандартным че-
тырехзондовым методом на постоянном токе. Начальную магнитную вос-
приимчивость χ регистрировали радиочастотным методом на частоте 1 MHz.
Высокие гидростатические давления до 12 kbar (при Т = 300 K) создавали в
контейнере типа цилиндр−поршень с фиксированным объемом. Средой, пе-
редающей давление, являлся полиэтилсилоксан ПЭС-5. Величину давления
измеряли манганиновым манометром, температуру в диапазоне 77−300 K −
термопарой медь–константан. Исследования ЯМР 55Mn выполнены на им-
пульсном некогерентном спектрометре с разверткой частоты и аналоговым
накоплением сигнала.
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3. Результаты

На рис. 1 представлены температурные зависимости магнитной воспри-
имчивости. Для образца L1.0 данные, полученные с помощью СКВИД-
магнетометра, приведены в [10]. Наблюдаются переходы в ферромагнитное
состояние для образцов L0.94, L0.90 и L0.815, причем для последнего такой пе-
реход наиболее резкий. Можно заключить, что образец L0.815 самый магнит-
но-однородный из всех ферромагнитных образцов.

Для образца L0.97 характерен размытый переход с широким максимумом
при Т = 125 K. Согласно [10] зависимость χ(Т) образца L1.0 имеет практиче-
ски такой же вид с максимумом при Т = 60 K. Подобные температурные за-
висимости восприимчивости обычно характерны для суперпарамагнитных
или спин-стекольных состояний, что свидетельствует о сильной магнитной
неоднородности. Учитывая данные таблицы, можно отметить качественное
различие в поведении допированных и «самодопированных» манганитов. В
допированных (La−Sr) манганитах температура магнитного упорядочения,
вызванного механизмом двойного обмена, растет от ТС = 145 до 370 K при
увеличении содержания Mn4+ от 10 до 30% [11]. В исследованных самодо-
пированных манганитах уменьшение содержания Mn4+ (которое близко к
оптимальному для допированных двухвалентными металлами) от 24 до 22%
вызывает не падение, а рост ТС и переход к магнитно более однородным со-
стояниям. Причиной такого поведения, на наш взгляд, является понижение
дефектности марганцевой подсистемы вследствие уменьшения концентра-
ции вакансий от 2% в образце L0.94 до ~ 0 в образце L0.9, поскольку вакансии
Mn вызывают фрустрацию магнитного порядка. Очень наглядно это показа-
но в работе [7] на образцах LaMnyO3, где видно, что образец с 5% вакансий
Mn ферромагнитен при ТС ≈ 175 K, в то время как образец с 10% вакансий
не испытывает магнитного упорядочения. На вставке рис. 1 показано влия-
ние высокого давления на поведение магнитной восприимчивости образца
L0.94. Отмечается рост ТС под давлением со скоростью 1.44 K/kbar.

Температурные зависимости удельного сопротивления при нормальном и
высоком гидростатическом давлениях представлены на рис. 2. Зависимость

Рис. 1. Начальная радиочастотная
магнитная восприимчивость образцов
LaxMnO3 при нормальном давлении: 1 −
L0.815, 2 − L0.90, 3 − L0.94, 4 − L0.97. На
вставке показано влияние на магнит-
ную восприимчивость образца Lа0.94
высокого давления P, kbar: 1 − 0, 2 −
7.95, 3 − 11.77
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ρ(Т) образца L1.0 приведена в [10]. Зависимости ρ(Т) образцов L1.0 и L0.97
имеют полупроводниковый характер, образец L0.94 отличается широким
максимумом ρ при 105 K и тенденцией перехода к металлическому типу
проводимости, а образцы L0.90 и L0.815 демонстрируют часто встречающийся
двухпиковый характер зависимости ρ(Т) [12] с металлической проводимо-
стью при низких температурах.

Проводимость образца L0.97 даже при максимальном давлении остается
полупроводниковой, хотя ρ падает при 100 K почти в 30 раз. Ферромагнит-
ный изолирующий (FMI) образец L0.94 показывает переход в ферромагнит-
ное металлическое (FMM) состояние, индуцируемый давлением, и умень-
шение удельного сопротивления при 100 K в ~ 8.5 раза. Очень близкий ре-
зультат ранее получен в работе [13] для монокристалла La0.94Mn0.98O3, в ко-
тором металлическое состояние при температуре ниже ТС = 210 K реализо-
валось при давлении 9.4 kbar. FMM-образцы L0.90 и L0.815 не изменяют ха-
рактера металлической проводимости под давлением (уменьшение сопро-
тивления при 100 K в 3.5 и 2.5 раза соответственно).

Учитывая близость высокотемпературного максимума ρ(Т) к ТС для образ-
цов L0.90 и L0.815, из зависимостей ρ(Т,P) определены барические коэффициен-
ты dТС/dP, равные 2.3 и 2.1 K/kbar соответственно. Полученные барические ко-
эффициенты можно сравнить со значением 1.7 K/kbar для La0.94Mn0.98O3 [13], а
также со значениями 3.67 K/kbar для слабодопированного La0.79Ca0.21MnO3 и
1.57 K/kbar для оптимально допированного La0.67Ca0.33MnO3 [14].

Спектры ЯМР 55Mn при 77 K приведены на рис. 3. Как видно, у всех образ-
цов наблюдается одиночная линия поглощения, амплитуда которой монотонно
уменьшается от L0.815 к L1.00. Характерно, что резонансная частота (~ 370 MHz)
и ширина линии (~ 50 MHz) одинаковы для всех образцов. Спектры очень хо-
рошо отвечают условию быстрого электронного Mn4+ ↔ Mn3+ обмена. Лишь
небольшое низкочастотное крыло в районе 320 MHz свидетельствует о присут-
ствии ионов Mn4+, не участвующих в обмене. Обычно их приписывают границам

Рис. 2. Удельное электрическое
сопротивление LaxMnO3 при
разных давлениях P, kbar: для
L0.97 − 0, 6.42, 11.63; для L0.94 −
0, 7.77, 11.8; для L0.90 − 0, 7.95,
11.45; для L0.815 − 0, 7.77, 10.87



Физика и техника высоких давлений 2007, том 17, № 1

56

Рис. 3. Спектры ЯМР 55Mn образцов LaxMnO3 при 77 K: 1 − L1.00, 2 − L0.97, 3 − L0.94,
4 − L0.90, 5 − L0.815. На вставке представлены зависимости амплитуды спектров
ЯМР при частоте 370 MHz и проводимости образцов от степени нестехиометрии

ферромагнитных кластеров или поверхности наночастиц [15,16]. Столь слабое
проявление ЯМР Mn4+ свидетельствует, по-видимому, о том, что кластеры в
исследованных образцах имеют мезоскопические размеры.

Отметим, что ширина линии ЯМР «самодопированных» манганитов
(~ 50 MHz) приблизительно в 2.5 раза больше, чем для оптимально допиро-
ванного La0.65Sr0.35MnO3 (~ 20 MHz) [17]. Уширение, вероятно, связано с
меньшей подвижностью носителей в «самодопированных» манганитах по
сравнению с оптимально допированными ввиду их большей неоднородности
и коррелирует с тем фактом, что удельное сопротивление «самодопирован-
ных» манганитов на несколько порядков больше, чем допированных. Спек-
тры ЯМР, отвечающие ферромагнитным кластерам, имеют одинаковую фор-
му как для FMI-состояния (образцы L1.00, L0.97), так и для FMM-состояния
(L0.90, L0.815). Такое постоянство формы спектров резко контрастирует со слу-
чаем слабодопированного La0.85Sr0.15MnO3, спектр которого [17] простирается
от 310 до 470 MHz и состоит из трех широких линий Mn4+, Mn4+/3+ и Mn3+.

Наиболее интересной особенностью спектров на рис. 3 является большое
монотонное увеличение интенсивности резонансной линии при переходе от
полупроводникового образца L1.00 (интенсивность 55 arb. units) к металличе-
скому L0.815 (2300 arb. units). Поскольку коэффициенты усиления ЯМР η об-

×10

×10
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разцов различаются незначительно, такое повышение интенсивности одно-
значно свидетельствует о росте суммарного объема ферромагнитных кла-
стеров при увеличении степени самодопирования.

4. Выводы

Сопоставляя данные рис. 1, 2, можно классифицировать образцы сле-
дующим образом: L1.0 и L0.97 − спин-стекольные (или суперпарамагнитные)
изолирующие; L0.94 − FMI; L0.90 и L0.815 − FMM.

Сравнивая барические коэффициенты, можно заключить, что интеграл
двойного обмена «самодопированных» манганитов при сжатии изменяется
приблизительно с той же скоростью, что и допированных манганитов.

Из вставки рис. 3 видна явная корреляция между зависимостями удель-
ной проводимости и интенсивности спектров ЯМР. Соотношение La/Mn,
отвечающее перколяционному пределу и переходу из FMI- в FMM-
состояние, составляет ~ 0.95.

Работа выполнена при финансовой поддержке Государственного фонда
фундаментальных исследований Украины (проект № Ф7/471−2001).
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V.A. Borodin, V.D. Doroshev, V.I. Kamenev, A.S. Mazur, T.N. Tarasenko

MAGNETIC AND TRANSPORT PROPERTIES OF SELF-DOPED
LANTHANUM MANGANITES UNDER NORMAL AND HIGH
PRESSURES
Magnetic, transport and resonance (NMR) properties of a series of the self-doped lantha-
num manganites LaxMnO3 (х = 1.0, 0.97, 0.94, 0.90, 0.815) under normal and high pres-
sures have been studied. It was shown that the samples become more magnetically-
ordered with the change in conductivity character from semiconductor (dρ/dТ < 0) to
metallic (dρ/dТ > 0) at low temperatures with the increase of nonstoichiometry degree.
High hydrostatic pressure (~ 12 kbar) causes a semiconductor−metal transition of the
sample with х = 0.94. The got pressure coefficients of dТС/dP = 1.44, 2.3 and 2.1 K/kbar
for х = 0.94, 0.90 and 0.815 accordingly, are close to values obtained for doped composi-
tions. A correlation of resonance and transport properties of the explored series of sam-
ples was found.

Fig. 1. Initial radio-freguency magnetic susceptibility of the samples LaxMnO3 under
normal pressure: 1 − L0.815, 2 − L0.90, 3 − L0.94, 4 − L0.97. Magnetic susceptibility of the
sample La0.94 as a function of high pressure P, kbar: 1 − 0, 2 − 7.95, 3 − 11.77 is shown
in the insert

Fig. 2. Electrical resistivity of the samples LaxMnO3 under different pressures Р, kbar: for
L0.97 − 0, 6.42, 11.63; for L0.94 − 0, 7.77, 11.8; for L0.90 − 0, 7.95, 11.45; for L0.815 − 0,
7.77, 10.87

Fig. 3. 55Mn NMR spectra of the samples LaxMnO3 at 77 K: 1 − L1.00, 2 − L0.97, 3 − L0.94,
4 − L0.90, 5 − L0.815. Dependences of the amplitude of NMR spectra with frequency of
370 MHz and conductivity of samples on the degree of nonstoichiometry are represented
in the insert
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MAGNETOVOLUME EFFECT IN Ce(Ni1−xCux)5 ALLOYS
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Magnetic susceptibility χ of the isostructural Ce(Ni1−xCux)5 alloys (0 ≤ x ≤ 0.9) was
studied as a function of the hydrostatic pressure up to 2 kbar at fixed temperatures of
77.3 and 300 K, using a pendulum-type magnetometer. A pronounced pressure effect on χ
is found to be negative in sign and strongly (non-monotonously) dependent on the Cu
content, showing a sharp maximum at x ≅  0.4. The experimental results are discussed in
terms of the valence instability of Ce ion in the studied alloys. For the reference CeNi5
compound the main contributions to χ and their volume dependence are calculated ab
initio within the local spin density approximation (LSDA), and appeared to be in close
agreement with experimental data.

Introduction

Many of Ce intermetallics are characterized by a strong hybridization of the
magnetic 4f electrons with the conduction electron states resulted in delocalization
of the 4f level and a change of its occupancy, and hence the Ce valence. As is evi-
dent from measurements of X-ray absorption and lattice parameters [1], together
with the magnetic [2,3], electric and thermoelectric properties [3] in the isostruc-
tural Ce(Ni1−xCux)5 alloys, the Ce valence decreases steadily from Ce4+ to Ce3+

with increase of the Cu content, and the system undergoes a series of transitions
from the nonmagnetic metal with empty 4f level (x = 0) through the intermediate
valence (IV) state combined with a nonmagnetic dense Kondo state (0.1 ≤ x ≤ 0.8)
to the magnetic 4f metal (0.9 ≤ x ≤ 1). Thus, the reference CeNi5 compound is the
exchange-enhanced itinerant paramagnet [1,4,5] with the temperature dependent
magnetic susceptibility exhibiting a broad maximum around 100 K, similar to
those observed in YNi5 and LuNi5 [4,6]. On the other hand, the CeCu5 compound
is a Kondo lattice antiferromagnet with TN = 3.9 K and TK = 2.2 K [7]. The mag-
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netic susceptibility in CeCu5 at T ≥ 50 K obeys a Curie−Weiss law with the effec-
tive magnetic moment value close to that expected for Ce3+ state [7–9]. Due to a
direct relation between magnetic properties and the rare earth (RE) valence state,
and also the strong correlation between the valence itself and RE ionic volume,
the RE compounds with unstable f shell exhibit a large magnetovolume effect.
Therefore, a study of pressure effect on magnetic properties of the systems with
variable RE valence are of great interest to gain insight into a nature of the IV state.

Here we report results of our study of the pressure effect on the magnetic sus-
ceptibility of Ce(Ni1−xCux)5 alloys in a wide range of Cu concentrations. The ex-
perimental results are supplemented by calculations of the magnetovolume effect
value for the reference CeNi5 compound, using a modified relativistic full poten-
tial linearized «muffin-tin» orbital method (FP-LMTO).

Experimental details and results

The polycrystalline samples of Ce(Ni1−xCux)5 alloys (0 ≤ x ≤ 4.5) were pre-
pared by arc-melting of a stoichiometric amount of initial elements in a water-
cooled crucible under protective argon atmosphere. The study of X-ray powder
diffraction at room temperature revealed that all samples crystallize in CaCu5-type

hexagonal structure, and obtained data
on their lattice parameters agree closely
with that published in literature. Any
other phases were not detected within
the resolution of the X-ray technique.

The pressure effect on magnetic sus-
ceptibility was measured under helium
gas pressure up to 2 kbar at fixed tem-
peratures, 77.3 and 300 K, using a pen-
dulum magnetometer placed into the
nonmagnetic pressure cell [10]. The
relative errors of our measurements, per-
formed in the magnetic field H = 1.7 T,
did not exceed 0.05%. The pressure de-
pendence χ(P) appeared to be linear in
all samples studied. For each tempera-
ture, the values of χ at ambient pressure
and their pressure derivatives, dlnχ/dP,
were corrected for a weak field depend-
ence of χ caused by ferromagnetic impu-
rities. The corresponding corrections
were less than 5%.

In Fig. 1 the typical pressure depend-
encies of the magnetic susceptibility for
Ce(Ni1−xCux)5 alloys demonstrate a mag-
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Fig. 1. Pressure dependence of the mag-
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nitude of the pressure effect and its
linear behavior. The negative sign of
the effect is consistent with anticipa-
tion that high pressure has to increase
the valence, since the Ce ion in the
higher valence (less magnetic) state
has a smaller volume.

Of particular interest is a strong
and non-monotonous concentration
dependence of the pressure effect
which shows a sharp maximum in the
vicinity of x ≈ 0.4 for both tempera-
tures, 77.3 and 300 K (Fig. 2,a). A
comparison between the obtained ex-
perimental results and the data on
concentration dependence of the lat-
tice parameter a and the effective Ce
valence ν from [1] (Fig. 2,b) indicates
that the maximum in dlnχ(x,T)/dP
correlates with a drastic change of a
(and ν) around x ≈ 0.4 (ν ≈ 3.5).

It is interesting to note that a
similar peculiarity in dlnχ/dP versus
valence was observed for various Yb
compounds at room temperature [11].
As was shown, the relative change of
χ with pressure is the most pro-

nounced also at the half-integer value of valence, ν = 2.5, but contrary to Ce com-
pounds, it has a positive sign, as can be expected.

Theory for CeNi5
Ab initio calculations of the electronic structure were carried out for the refer-

ence compound CeNi5 by employing a modified FP-LMTO method [12,13]. The
exchange-correlation potential was treated in the LSDA approximation [14] of the
density functional theory. To analyze the observed magnetovolume effect value in
CeNi5, the magnetic susceptibility and its volume dependence were calculated
within the modified method, wherein the external magnetic field H was taken into
account by means of the Zeeman operator, H(2s + l). The latter was incorporated
in FP-LMTO Hamiltonian [15] for calculations of the field-induced spin and or-
bital magnetic moments. The corresponding contributions to magnetic suscepti-
bility were derived from the field-induced moments, which have been calculated
in an external magnetic field of 10 T. The electronic structure calculations were
performed for a number of lattice parameters close to the experimental one. The
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netic susceptibility dlnχ/dP in Ce(Ni1−xCux)5
alloys at 77.3 K (•) and 300 K (○). (b) De-
viation of the a lattice parameter, ∆a (○), in
Ce(Ni1−xCux)5 alloys from the a(x) depend-
ence for the Ce ion assumed to be in a tri-
valent state (left scale) and the Ce valence
(•) deduced from X-ray absorption studies
(right scale) at room temperature versus Cu
content x (according to the data of Ref. [1])
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equilibrium lattice spacing a and corre-
sponding theoretical bulk modulus B
were determined from the dependence of
the total energy on the unit cell volume
(the ratio c/a was fixed at its experimental
value), and appeared to be a = 8.96 a.u.
and B = 1.9 Mbar (to be compared with
experimental a = 9.2 a.u. [1] and B =1.43
Mbar [16]). The differences between
theory and experiment on bulk properties
of CeNi5 are presumably related to the
overbonding tendency of the LSDA ap-
proach [12].

The strongly volume dependent spin
contribution to χ originates predomi-
nantly from the 3d states of Ni. Regard-
ing the orbital contribution to χ, it comes
mainly from electrons in atomic sphere
of Ce and amounts to about 20% of total
susceptibility. At the theoretical lattice
parameter, the calculated total suscepti-
bility at T = 0 K (2.9·10−3 emu/mol) ap-
peared to be very close to the experi-
mental one (3.0·10−3 emu/mol [4]). The
corresponding volume derivative of sus-

ceptibility, dlnχ/dlnV = 4.2, is in agreement with that resulted from the experi-
mentally observed pressure derivative for CeNi5 at T = 77.3 K, dlnχ/dlnV = 3.9 ±
0.4. Thus, it has been demonstrated that LSDA provides an adequate description
of the strongly exchange enhanced magnetic susceptibility of CeNi5 and its pres-
sure dependence.

Discussion

As is shown, the LSDA allows to describe the magnetovolume effect in the
reference CeNi5 compound that gives grounds for future application of LSDA ab
initio approaches to some Ce(Ni1−xCux)5 alloys. Here, however, we shall restrict
our consideration of the experimental data in alloys within a phenomenological
approach.

A. Concentration dependence

Anticipating the pressure effect on the magnetic susceptibility to arise mainly
from the change of Ce valence, or the fractional occupation of the 4f 1 magnetic
state n4f (ν = 4 – n4f), the pressure effect can be analyzed within a simple relation
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Fig. 3. Values of lnχ at 77.3 K (a) and
dn4f /dP (b) both plotted against n4f for
Ce(Ni1−xCux)5 alloys. Circles and trian-
gles in (b) denote the data obtained with
Eq. (1) and Eq. (4), respectively. Points
for x = 0.45 are interpolation of the ex-
perimental data on concentration depend-
ence of χ and dlnχ/dP
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P n P
χ ∂ χ
≈
∂

(1)

in terms of the pressure dependence of n4f (or ν). The most reliable results of such
analysis would be expected in the Cu-rich alloys at low temperatures where the 4f
contribution χ4f becomes dominant.

In Fig. 3,a the χ versus n4f dependence is shown for Ce(Ni1−xCux)5 alloys (0.4
≤ x ≤ 1) at 77.3 K, which is obtained by using the experimental χ(x) values and
ν(x) data of Fig. 2,b. A substitution of the resulted from Fig. 3,a derivatives
∂lnχ/∂n4f and experimental data on dlnχ/dlnP at 77.3 K into Eq. (1) gives dn4f /dP
value which strongly depends on n4f (Fig. 3,b). As is seen, the maximum value of
dn4f /dP is expected at n4f = 0.5 (ν = 3.5) to be about −6.5 ± 1.5 Mbar−1. The cor-
responding estimates of the valence change under pressure, dν/dP = −dn4f /dP, are
of the same order as those resulted from the study of magnetovolume effect in
SmB6 (2 Mbar−1 [17]) and from the measurements of resonant inelastic X-ray
emission in YbAl2 under pressure (~ 5 Mbar−1 [18]).

B. Temperature dependence

In a simple empirical model which includes interconfiguration fluctuations
between f n+1 and f n levels [19], the contribution of the 4f 0 (J = 0) and 4f 1 (J = 5/2)
states of Ce to magnetic susceptibility is given by

2
4 4( ) ( ) / 3 ( )f f fT N n T k T Tχ = µ + . (2)

Here N is the Avogadro number, µ − effective magnetic moment of the 4f 1

state, Tf – the characteristic temperature (valence fluctuation temperature, or
Kondo temperature, or heavy-fermion bandwidth). It should be mentioned that a
quantitative analysis of the χ4f (T) dependence using Eq. (2) requires the complete
data on n4f(T) (and probably on Tf(T) as well) which are actually unavailable.
Furthermore, to separate the χ4f(T) term from the experimental data on χ(T) one
needs to know a background contribution χ0, which generally can not be ne-
glected.

A simplified analysis of the experimental data can be performed assuming n4f,
Tf and χ0 to be temperature independent. Then the magnetic susceptibility obeys a
modified Curie−Weiss law,

0 4f 0( ) ( ) /( )T T C Tχ = χ + χ ≡ χ + −θ , (3)

with C = Nµ2n4f /3k and θ = −Tf. For the representative Ce(Ni0.5Cu0.5)5 alloy, the
best fit of Eq. (3) to the experimental data at T ≥ 50 K (Fig. 4,a) [2] is obtained
with χ0 = 0.6·10−3 emu/mol, C = 0.48 K·emu/mol and θ = −79 K. It should be
pointed out that the estimate n4f = 0.6, resulted from C, is in a reasonable agree-
ment with the value of 0.8 that follows from the data in Fig. 2,b for x = 0.5.
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As is evident from Eqs. (2) and (3), the pressure effect on the 4f susceptibility
is governed by changes of n4f and Tf with pressure, as
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Fig. 4. Temperature dependence of the magnetic susceptibility χ (a) and pressure deriva-
tive dlnχ4f/dP plotted against χ4f (b) for Ce(Ni0.5Cu0.5)5 alloy

4 4 4d ln ( ) d d ln ( ) dd ln 1
d d d d d

f f f f f

f

T T n T TC
P P T T P P C P
χ χ

= − ≡ −
+

, (4)

being a linear function of 1/(T + Tf) or χ4f (T). The data on dlnχ4f /dP for
Ce(Ni0.5Cu0.5)5 alloy were derived from the measured effect, dlnχ/dP, in the
framework of Eq. (3) using a value dlnχ0/dP ~ −1 Mbar−1 as a rough estimate for
the pressure dependence of the background [20] which is assumed to originate
from 3d(4d) itinerant electrons. The obtained values dlnχ4f /dP are plotted in Fig.
4,b as a function of χ4f (T). Its linear approximation in accordance with Eq. (4)
gives

4 1 1d ln dd ln 3.2 0.7 Mbar , 1650 250 Mbar
d d d

f fn TC K
P P P

− −= = − ± = ± ⋅ .

The resultant value dn4f /dP = − 2.5 ± 0.5 Mbar−1 is in line with the value dn4f /dP =
= − 2.0 ± 0.3 Mbar−1 obtained previously for x = 0.5 from analysis of the concen-
tration dependence of the pressure effect within Eq. (1). From the pressure de-
pendence of Tf the corresponding Grüneisen parameter, Ω, is estimated as

d ln d ln
31 5

d ln d
f fT T

B
V P

Ω ≡ − = = ± (5)

using the experimental bulk modulus B = 1.5 Mbar [21]. The Anderson impurity
model provides the Kondo temperature and its pressure derivative to be described
in terms of n4f [22]:

4 4K
K

4 4

1 d lnd ln 1,
d 1 d

f f

f f

n nTT
n P n P
−

∝ =
−

. (6)
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Then, assuming Tf ∝ TK and using in Eq. (6) the values dn4f /dP = −3.2 ± 0.7
Mbar−1 and n4f = 0.8 evaluated above for the alloy with x = 0.5, one obtains

ln T 24 5
ln V

K
f K

d
d

Ω = Ω = − = ± , (7)

in reasonable agreement with the direct estimate (5).
For Ce(Ni0.4Cu0.6)5 alloy, the analogous analysis in the framework of Eq. (3)

and Eq. (4) yields the following Curie−Weiss parameters: C ~ 0.806 K·emu/mol,
χ0 ~ 0, Tf = −θ = 26 K, and their pressure derivatives:

4 1 1d ln dd ln 1.7 0.5 Mbar , 620 100 Mbar
d d d

f fn TC K
P P P

− −= = − ± = ± ⋅ .

The latter results in the Grüneisen parameter Ωf = 35 ± 6, assuming the bulk
modulus value B = 1.5 Mbar, as in the Ce(Ni0.5Cu0.5)5 alloy. The similar estimate
follows from Eqs. (6) and (7) with n4f = 0.93 derived from the data in Fig. 2,b.
The reasonable description of the Grüneisen parameter for alloys with x = 0.5 and
0.6 with Anderson model [21] allows to consider the Cu-rich alloys studied in the
present work as the nonmagnetic Kondo lattices.

Conclusions

The pressure effect on magnetic susceptibility of Ce(Ni1−xCux)5 alloys has
been observed for the first time. This effect is negative in sign, and also strongly
and non-monotonously dependent on the Cu content. For the reference CeNi5
compound, the pressure effect value is successfully described within LSDA ap-
proximation, using the modified full potential relativistic FP-LMTO method. For
Ce(Ni1−xCux)5 alloys the effects of pressure and alloying on the valence state of
Ce ion are the most pronounced around x ~ 0.4, which corresponds to the half-
integer valence ν ~ 3.5. In other words, the fractional occupation n4f ~ 0.5 with the
nearly degenerate f 0 and f 1 configurations of electronic states is favorable for the
valence instability. It is also found that the main contributions to the pressure ef-
fect on magnetic susceptibility for the Cu-rich alloys are i) the decrease of the ef-
fective Curie constant and ii) the increase of the characteristic temperature Tf The
latter exhibits a large and positive value of the Grüneisen parameter, which can be
apparently described within the Anderson impurity model. Both of these contri-
butions have their origin in the change of the Ce valence state caused by depopu-
lation of the f state under pressure due to its shift relative to the Fermi energy.

The work of P.S. and O.M. is a part of the research program MSM 0021620834
financed by the Ministry of Education of the Czech Republic. The authors thank S.N.
Dolya for discussions and V.A. Desnenko for help in magnetic measurements.
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The aim of the work is to investigate ZnAs2 electrical conductivity at cyclic pressure
treatment in the range of 20−50 GPa, to determine concrete values of pressure, at which
the changes take place in this material, and to reveal peculiarities of behaviour at pres-
sures up to 50 GPa.

Introduction

ZnAs2 is a compound belonging to semiconductors of АIIВV group, their struc-
ture peculiarity is chemical bonds between As atoms adjacent to the Zn−As bonds.
It is the reason of anisotropy of electrical and optical properties of this material.

The phase transition was found [1] in structurally similar material CdAs2 dur-
ing studying the hydrostatic compression (0–9 GPa) effect. The similar transition
was not found in ZnAs2 at such pressures. That is why we studied this compound
at pressures up to 50 GPa, it was shown [2] that irreversible structural changes
take place at pressures of 35−40 GPa.

It is interesting to investigate the ZnAs2 electrical conductivity behaviour at
cyclic pressure treatment to define more precisely the value of pressure at which
the changes take place.

Experimental details

A sample of the material, which was not earlier affected by high pressure, was
placed into a diamond anvils cell (DAC) where the initial pressure equal to 22 GPa was
generated. Next, the cyclic pressure treatment of the sample was performed, character-
ized by sequential pressure increasing up to some maximal value and decreasing down
to the initial one of 22 GPa. The pressure cycles and corresponding plots of electrical
conductivity dependences on pressure for ZnAs2 are shown in the Table 1.
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Table
ZnAs2 electrical conductivity pressure dependences at cyclic pressure treatment

№ Cycle 1 Cycle 2 Cycle 3 Cycle 4 Cycle 5
Pmax 27.5 31.5 35 37.5 40
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№ Cycle 6 Cycle 7 Cycle 8 Cycle 9 Cycle 10
Pmax 42 44 45.5 47 48.5
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The pressures up to 50 GPa were generated with the help of DAC with
«rounded cone-plane» type anvils [3] made from synthetic polycrystalline dia-
monds «carbonado». The measurements were made at room temperature on the
same samples as were used in article [2].

Results and discussion

ZnAs2 resistance values are lower during increasing pressure up to 3.5 GPa
than those during pressure decrease, as seen from Table 1. The resistance values
are higher during increasing pressure in all other cycles. The ZnAs2 electrical re-
sistance takes the values of about 106 Ω at pressures up to 37.5 GPa, however re-
sistance values decrease by the order of magnitude during pressure removal in the
5-th cycle.

The electrical resistance doesn’t take the initial values during the next steps of
increasing pressure, meaning that the irreversible changes are taking place in this
sample. Thus, the obtained result indicates that the pressure value in the interval
of 35−40 GPa is a point of irreversible change of ZnAs2 electrical conductivity.
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The electrical resistance of the sample once again decreases by the order of mag-
nitude during pressure increase up to 45.5 GPa. This change also remains irre-
versible that indicates the existence of the second point of irreversible changes of
electrical conductivity at a pressure ~ 45.5 GPa.

Conclusion

Investigation of ZnAs2 electrical conductivity at cyclic pressure treatment in
the range of 22−50 GPa has shown that two points of irreversible changes exist in
this material. The first point, fixed in our previous investigation, is a pressure
value equal to 37.5 GPa and the second one equals 45.5 GPa.
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We present the results of the research work devoted to the problem: how the crystallites
influence the electrical properties of stabilized zirconia at pressures of 22−50 GPa and in
the temperature range of 77−450 K. The measurements were conducted in the high-
pressure chamber under direct current on nanocrystalline powders of ZrO2 stabilized by
Pr (0.5%) and on compact powder samples of «partially stabilized» ZrO2 including 5%
Y3P3. The nanocrystallite size equals 10, 12 and 56 nm. The change of electronic proper-
ties of stabilized zirconia at 31.5–37.5 GPa, 40–44 GPa and 45.5–48.5 GPa in nano- and
polycrystalline states has been discovered. It gives us a possibility to verify the phase dia-
gram of ZrO2 at those intervals of pressure. Besides, it has been revealed that stabilization as
nanocrystallinity leads to appearance of additional mechanisms of conductivity in ZrO2.

Introduction

Effects of size in ultradisperse systems attract attention because they lead to new
properties that are unordinary for homogeneous macroscopic bodies and so are very
important for practice. The results of researching the electrical resistance of stabilized
zirconia in nano- and polycrystalline states under pressures of 22–50 GPa and in the
temperature range of 77–450 K are presented in the article. The aim of the research
work is determination of correlation between electrical properties of ZrO2, stabilization
and sizes of its crystallites in nano- and polycrystalline states under high pressures.

Experiment

The measurements of the resistance under direct current were conducted in a
high-pressure chamber (HPC) with anvils «rounded cone-plane» that were made
from synthetic carbonado-type diamonds. The anvils resistance under direct cur-
rent is not higher than 10 Ω and has insignificant temperature dependence.
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The error of resistance valuation doesn’t exceed 10% under pressures of
15–50 GPa. The investigated samples are about 0.2 mm in diameter and 5–30 µm
thick [1].

Measurements were made on a polycrystalline powder sample of not stabilized
ZrO2, polycrystalline samples of zirconium partially stabilized by yttrium (ZrO2 +
3 mol% Y2O3) and nanocrystalline ZrO2 samples partially stabilized by praseo-
dymium. The nanocrystalline samples stabilized by praseodymium had the crys-
tallite size of 10, 12 and 54 nm.

For each sample, two series of measurements were carried out.
The bulk sample of ZrO2 + Y2O3 was synthesized by the Daiichi Daiichi Ki-

gensou Company in Japan (Lot # NEY-5M LO524) and in the Institute of General
and Inorganic Chemistry, NAS of Belarus [2]. Nanocrystalline praseodymium-
doped zirconia powders were produced using a microwave driven hydrothermal
process under pressures up to 8 GPa. Nanopowders of ZrO2 with Pr in solid solu-
tions had Pr content of 0.5 mol%. These samples were synthesized at High Pres-
sure Research Center, Polish Academy of Sciences. Polycrystalline powders of
not stabilized ZrO2 were synthesized by DonPTI.

Experimental results and discussion

During the experiment it has been discovered that resistance of all samples
is falling by 3–4 orders of magnitude under the rising of pressure from 31.5 to
37.5 GPa.

The temperature dependences of resistance of the samples stabilized by pra-
seodymium and yttrium have activation character and are described by ordinary
activation relationship

0 exp aER R E
kT

 =  
 

, (1)

where R0 – parameter characterized by mobility and concentration of charge car-
ries; Ea – activation energy; k – Boltzman constant; T – temperature.

The temperature dependences of re-
sistance for the sample partially stabilized
by yttrium had metal-like character to
pressure of 45 GPa. Under higher pres-
sure the temperature dependences of re-
sistance had activation character.

We have investigated the influence of
crystallite sizes on value of activation energy
Ea for nanocrystalline samples [2]. Under
pressure of 45 GPa the value of activation
energy for 10 and 12 nm was about 0.1 eV,
whereas for, 54 nm and for polycrystalline
samples – about 10−3 eV (Fig. 1).

Fig. 1. Dependence of activation energy
Ea on the crystallite size d for T ≈ 300 K
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Due to our research it is proved that the value of activation energy depends on
crystallite sizes in nanocrystalline state and it rises under reduction of the latter [3].

From Fig. 2,a it is clear that for the nonstabilized sample there is only one
mechanism of conductivity. Stabilization of zirconia leads to appearance of the
second mechanism of conductivity (Fig. 2,b) developing as changes of the resis-
tance vs temperature curve slope in stabilized ZrO2. Nanocrystallinity (for 10 nm
size) as a stabilization leads to appearance of the activation process that indicates
a significant contribution of surface effects to electrical properties of nanoceram-
ics (Fig. 2,c).

Fig. 3. Fragments of
the phase diagram
with marked fields of
phase transitions: a −
precised by us, b −
from Ref. [3]

Fig. 2. Temperature dependences of re-
sistance: a − for nonstabilized ZrO2 sam-
ple; b − for sample with crystallites size
of 54 nm; c − for sample with crystallites
size of 12 nm
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From the graph of the temperature dependences of resistance it is seen that un-
der pressure of 35 GPa there is the change of the electrical structure. It develops
as the changing of signs of the coefficient of line’s slope on the logarithm graph
of temperature dependences of resistance.

The existence of activation-energy maximum and the change of thermal coeffi-
cients of resistance at 31, 35 and 45 GPa prove the existence of structural phase
transitions under such pressures in correlation with obtained results (Fig. 3,b) [3].
These effects give us a possibility to verify phase diagram of zirconia in this in-
terval of pressures.

The research was made possible in part by grants RBRF No.01-03-96494 and
CRDF No. REC-005.
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Методами нейтронографии, рентгеноструктурного анализа (РСА) и измерения
магнитной восприимчивости выполнено исследование влияния интенсивной дефор-
мации на структурные переходы и магнитные свойства никелевых суперсплавов с
различным содержанием интерметаллида Ni3Al (упрочняющей фазы γ′). Обнаруже-
но, что величина магнитной восприимчивости меняется в зависимости от степени
деформации; в суперсплаве с 90% γ′ после ударного нагружения (P = 100 GPa) уда-
ром пластины магнитная восприимчивость возрастает на два порядка. Показано,
что изменение магнитных свойств никелевых суперсплавов после интенсивной де-
формации связано с фазовым переходом L12−DO22.

Введение

Интерметаллид Ni3Al (γ′-фаза) обладает не только необычными механиче-
скими характеристиками (наличие аномальной температурной зависимости из-
менения предела текучести), но также и интересными магнитными свойствами,
которые зависят от ближайшего окружения атомов никеля и, следовательно,
очень чувствительны к составу. Ni74Al26 – парамагнетик (парамагнитное со-
стояние сохраняется вплоть до 4 K), а Ni75Al25 – слабый ферромагнетик [1].

γ′-фаза является основной упрочняющей фазой жаропрочных никелевых
суперсплавов, температура Кюри которых зависит от состава легирующих
элементов и может меняться от 38.9 до 300 K.

Пластическая деформация оказывает сильное влияние не только на
прочностные, но и на магнитные свойства никелевых суперсплавов. В рабо-
те [2] наблюдали исчезновение исходного ферромагнитного состояния после
холодной прокатки никелевого суперсплава, а при циклической деформации
исходного парамагнитного суперсплава было обнаружено суперпарамагнит-
ное состояние [3]. Как предполагается в работе [2], исчезновение ферромаг-
нитного состояния при пластической деформации связано с движением дис-
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локаций, формирующих антифазные границы (АФГ), которые меняют бли-
жайшее окружение атомов никеля.

Целью данной работы является исследование влияния интенсивной дефор-
мации на структурные переходы и магнитные свойства никелевых суперсплавов.

Техника эксперимента

Исследования проводили на монокристаллах никелевых суперсплавов типа
ВКНА4У (90% γ′) и ЭИ437Б (9% γ′) с ориентацией [001], выращенных из рас-
плава по методу Бриджмена. Для деформации образцов суперсплава ВКНА4У
применяли метод ударно-волнового нагружения (опыты по нагружению были
выполнены в РФЯЦ-ВНИИТФ, г. Снежинск). Нагружение проводили ударом
стальной пластины (максимальное давление на поверхности образцов 100 GPa,
длительность импульса 1 µs) и торможением на преграде продуктов взрыва
(максимальное давление 20 GPa, длительность импульса 1 µs). Образцы супер-
сплава ЭИ437Б деформировали прокаткой при комнатной температуре. РСА
был проведен с помощью рентгеновского дифрактометра ДРОН-3, излучение
Cu Kα и Cо Kα. Нейтронографические исследования осуществляли при комнат-
ной температуре на дифрактометрах Д2 и Д3 (λ = 0.1805 nm и λ = 0.24232 nm),
установленных на горизонтальных пучках реактора ИВВ-2М.

Магнитные исследования были выполнены при комнатной температуре с
помощью измерителя магнитной проницаемости маломагнитных сплавов и
аустенитных сталей ИМПАС1 [4], численный расчет осуществлен с исполь-
зованием эталонов.

Результаты и обсуждение

Магнитные свойства. На рис. 1 приведены данные зависимости маг-
нитной восприимчивости никелевых суперсплавов ЭИ437Б и ВКНА4У от
степени деформации. В сплаве ЭИ437Б после деформации обнаружено не-
большое изменение магнитной восприимчивости, которое возрастает по ме-
ре увеличения степени деформации (рис. 1,а). Такое же небольшое измене-
ние наблюдается и в сплаве ВКНА4У (90% γ′) после 20 GPa, а после 100 GPa
величина магнитной восприимчивости меняется почти на два порядка по
сравнению с исходным состоянием (рис. 1,б).

Отжиг суперсплавов при 900°C в течение 1 h (охлаждение с печью) вы-
зывает снижение значения магнитной восприимчивости, что может свиде-
тельствовать о температурной неустойчивости магнитного состояния, обра-
зовавшегося после деформации.

РСА, нейтронография. По данным РСА, сплав ЭИ437Б после деформации
прокаткой до 38% сохранил монокристаллическое состояние. Никаких допол-
нительных линий на рентгенограммах после деформации не обнаружено. Веро-
ятно, это связано с тем, что в данном сплаве очень мало (9%) содержание ин-
терметаллидной фазы γ′, деформация которой может формировать длиннопе-
риодную решетку и наиболее сильно меняет окружение атомов никеля.
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Рис. 1. Зависимость магнитной восприимчивости никелевых суперсплавов от де-
формации: а − ЭИ437Б (9% γ′); б − ВКНА4У (90% γ′)

На рентгенограммах сплава ВКНА4У после ударного нагружения 20 GPa
появляется одна дополнительная линия (близкая к (111)γ′), а после 100 GPa −
две дополнительные линии (рис. 2). Нейтронографические исследования по-
казали, что эти линии принадлежат не исходной кубической γ′-фазе, а фазе с
длиннопериодной структурой DO22 (рис. 3) (более подробно результаты
нейтронографических и электронно-микроскопических исследований пред-
ставлены в [5,6]). Кроме того, из съемки нейтронограмм различных положений
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Рис. 2. Дифрактограммы суперсплава
ВКНА4У после ударного нагружения:
а − исходное состояние; б − 100 GPa;
в − 100 GPa + отжиг (900°C, 1 h)
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Рис. 3. Нейтронограммы суперсплава ВКНА4У после деформации в ударных вол-
нах: а − 20 GPa, λ = 0.2432 nm; б − 100 GPa, λ = 0.1805 nm

образца, выполненной в [5,6], был сделан вывод, что существует строгая
ориентация новой фазы со структурой DO22 по базису исходной γ′-фазы.
Наличие подобных ориентационных соотношений между этими двумя фа-
зами хорошо объясняет появление анизотропии магнитной восприимчиво-
сти, обнаруженной в этом сплаве (см. рис. 1), поскольку максимальное из-
менение ближайшего окружения атомов никеля в структуре DO22 наблюда-
ется в направлении [001].

На дифрактограмме деформированного (100 GPa) образца ВКНА4У по-
сле отжига (900°C, 1 h, охлаждение с печью) дополнительные линии, поло-
жения которых соответствовали положениям линий фазы со структурой
DО22, сохранились, но их интегральная интенсивность уменьшилась. Это
может свидетельствовать о температурной нестабильности данной фазы,
связанной с ее дефектным происхождением.

Таким образом, сопоставляя сходство результатов магнитных исследова-
ний, РСА и нейтронографии для двух сплавов с различным содержанием ин-
терметаллидной фазы γ′: ЭИ437Б (9%) и ВКНА4У (90%), можно предполо-
жить, что магнитный эффект, наблюдаемый при деформации суперсплавов,
связан с изменениями в структуре γ′-фазы − образованием фазы с длиннопе-
риодной структурой DO22. Эти изменения удается обнаружить, как только
количество новой фазы становится достаточным для чувствительности при-
бора. Как показала данная работа, магнитные исследования обладают более
высокой чувствительностью к изменениям, которые происходят в этих ма-
териалах в условиях деформации.

Магнитные переходы при деформации наблюдаются и в других интерме-
таллидах, например в парамагнитных сплавах системы Fe−Al, имеющих ис-
ходную кристаллическую решетку β0 (В2, CsCl) фазы. Так, после 25% де-
формации прокаткой (Т = 20°С) обнаружен переход в ферромагнитное со-
стояние, при этом на снимках сплавов, полученных методом просвечиваю-
щей электронной микроскопии, обнаружено большое количество трубок
АФГ. При проведении отжига деформированного сплава произошла анниги-



Физика и техника высоких давлений 2007, том 17, № 1

78

ляция трубок АФГ, и ферромагнитное состояние исчезло [7,8]. По нашему
мнению, появление трубок АФГ меняет ближнее окружение атомов железа,
что приводит к возникновению нового магнитного состояния.

Длиннопериодную тетрагональную сверхрешетку DО22 можно получить,
если ввести параллельные АФГ с направлением вектора смещения а/2〈110〉 в
каждую кубическую (001) плоскость вдоль оси куба решетки L12 [9]. Таким
образом, эту структуру можно рассматривать как упорядоченное располо-
жение плоских дефектов (АФГ), меняющих окружение атомов никеля в ис-
ходной кубической решетке L12. Такое упорядочение означает, что в рас-
смотрение следует принимать не только ближайшее окружение никеля, но и
атомы из 2-й и 3-й координационных сфер.

Выводы

1. По результатам выполненных исследований установлено, что при ин-
тенсивной деформации никелевых суперсплавов ВКНА4У (90% γ′) и
ЭИ437Б (9% γ′) величина магнитной восприимчивости меняется в зависимо-
сти от степени деформации. В суперсплаве ВКНА4У после ударного нагру-
жения (P = 100 GPa) ударом пластины магнитная восприимчивость возрас-
тает на два порядка по сравнению с исходным состоянием.

2. Показано, что изменение магнитных свойств никелевых суперсплавов
после интенсивной деформации связано с фазовым переходом L12−DO22.

Авторы благодарят доктора Д.П. Родионова за предоставленный для ис-
следования монокристалл. Работа выполнена при финансовой поддержке:
Российского фонда фундаментальных исследований (Урал № 04-03-96008);
Целевой программы междисциплинарных проектов УрО РАН−СО РАН на
2006 г.; программы «Нейтронные исследования материалов», контракты
№ 23/06/327 и 02.452.11.704; проектов № 9 и 33 Уральского отделения РАН.
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N.V. Kazantseva, M.B. Rigmant, A.N. Pirogov

INVESTIGATION OF MAGNETIC STRUCTURAL-PHASE TRANSITION
DURING THE DEFORMATION OF NICKEL SUPERALLOYS
By the methods of neutron diffraction analysis, X-ray analysis and measurement of mag-
netic susceptibility a study of the influence of severe deformation on the structural transi-
tions and magnetic properties in the nickel superalloys with a different content of γ′
(Ni3Al) has been done. It is found that the value of magnetic susceptibility increases with
the degree of deformation. In the superalloy with the 90% γ′ content the magnetic sus-
ceptibility changes by two orders of magnitude as compared to the initial state. It is
shown that the change of the magnetic properties of the nickel superalloys under severe
deformation is connected with the phase transition L12−DO22.

Fig. 1. Dependence of magnetic susceptibility on deformation for the superalloys: a −
AI437B (9% γ′); б − VKNA4U (90% γ′)

Fig. 2. X-ray diffraction patterns of the superalloys after shock-wave loading: a − initial;
б − 100 GPa; в − 100 GPa + annealing (900°C, 1h)

Fig. 3. Neutron diffraction patterns of the superalloys after deformation in shock waves: a −
20 GPa, λ = 0.2432 nm; б − 100 GPa, λ = 0.1805 nm
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О ТЕПЛОПРОВОДНОСТИ И ТЕРМОЭДС В ОБЛАСТИ
ПОЛИМОРФНОГО И СВЕРХПРОВОДЯЩЕГО ПЕРЕХОДОВ

Институт физики Дагестанского научного центра РАН
ул. Ярагского, 94, г. Махачкала, 367003, Россия
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Для описания теплофизических и термоэлектрических свойств твердого тела в
области структурного и сверхпроводящего переходов применены модифицирован-
ный метод эффективной среды, теория протекания и известные математические
выражения для гетерогенных систем. Выведены соответствующие формулы.
Проанализированы экспериментальные данные.

1. Введение

С целью эффективного исследования гетерофазного состояния в ди-
намике в области структурного и сверхпроводящего переходов в твердом
теле в работах [1,2] были применены модифицированный метод эффек-
тивной среды, теория протекания и резистометрические данные. При
этом учитывалось, что механизм возникновения бесконечного кластера во
многих отношениях аналогичен фазовому переходу второго рода [3] и
подходы, использованные в [1], адекватны также в случае сверхпроводя-
щего перехода [2]. Уместно отметить, что по результатам одновременного
измерения удельного сопротивления и намагниченности был определен
относительный объем сверхпроводящей фазы νс = 0.2 при температуре
«зануления» электросопротивления T = Tc [4,5]. Рассчитанная различными
методами критическая доля разрешенного объема νc в теории протекания
варьирует от 0.15 до 0.19 [3]. Роль параметра порядка играет относитель-
ная доля высокопроводящей (сверхпроводящей) фазы, формирующей
бесконечный кластер.

В настоящей работе подходы, использованные в [1,2], применены для
описания теплофизических и термоэлектрических свойств твердого тела в
области превращения.
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2. Обсуждение экспериментальных результатов

Для описания термоэлектрических и теплофизических свойств в области
полиморфного и сверхпроводящего переходов воспользуемся известными
математическими выражениями для гетерогенных систем, обобщенными в
[6]. Для двухкомпонентной системы имеем:

2 ( 3) 0kz Bz k+ + − β = , (1)

( ) ( )
1 (1 ) (1 ) (1 )
b x z

b x z
− γ ν − α −β

=
− − ν − − β

, (2)

( )
1 1
b x L

b x
− γ − α

= λ
− −

, (3)

[ ]
[ ]

II II II

I I I

( ) 3 ( )
( )

( ) 3 ( )
A A

L
A A

λ λ + − λ λ
λ =

λ λ + − λ λ
. (4)

Здесь x = σI/σ, α = σI/σII, z = λI/λ, β = λI/λII, γ = QII/QI, b = Q/QI; σ, λ и Q −
эффективные величины электро-, теплопроводности и термоэдс; σI, σII, λI, λII,
QI, QII − электро-, теплопроводность и термоэдс соответственно диэлектриче-
ской (низкопроводящей − I) и металлической (высокопроводящей, сверхпро-
водящей − II) фаз; коэффициенты 1 2(1 ) (1 ) 2(1 ) (1 ) 1;nk + = −β − ν − − ν + − ν + 

[ ]3 3(1 )B k k= ν − + β − ν − ; I 1 2(1 )(1 )A = + − β − ν ; II (1 )(1 )nA = β + −β − ν ; ν − от-
носительная объемная доля фазы II (0 ≤ ν ≤ 1); n = 14.3 – подгоночный пара-
метр, который был определен в [1] для порогового значения νс = 0.17 [3].

Формула для эффективной электропроводности σ аналогична соотноше-
нию (1) c заменой z на x и β на α [1].
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Рис. 1. Зависимости значений z = λI/λ, рассчитанные по формулам (1) (сплошная
кривая) и (5) (штриховая): а − от величины β для относительного объема высоко-
проводящей (сверхпроводящей) фазы νс = 0.17; б − от величины ν для различных
значений β: 1 − 1, 2 − 0.8, 3 − 0.5, 4 − 0.3
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Теплопроводность в отличие от электропроводности и термоэдс в раз-
личных фазах (в частности полупроводниковой λI и металлической λII, нор-
мальной λI и сверхпроводящей λII) близки по величине. Как видно из рис. 1,
при 1 ≥ β ≥ 0.3 следует L(λ) ≈ 1. Отсюда из (2), (3) при L(λ) = 1 получим:

I II(1 )λ = − ν λ + λ ν , (5)

(1 )
z β

=
− ν β + ν

, (5a)

(1 ) ( )
(1 )

xb − γ + γ − α
=

− α
. (6)

Из (6) следует: при α = γ = 0 (сверхпроводящий переход)

b x= , (6а)

а при α << γ << 1 (полиморфный переход полупроводник–металл)

b x= + γ . (6б)

В пороговой точке при νс = 0.17 и α < 0.1 согласно [1]

2.21cb x= + γ = α + γ . (6в)

На рис. 2−5 приведены экспериментальные
данные для высокотемпературных керамиче-
ских сверхпроводников YBa2Cu3Ox (x = 6.8,
6.9) [2,7] и для полупроводника n-типа InAs
[8], а также результаты их количественного
анализа с использованием формул (1)–(4).

По характеру температурных (рис. 2) и ба-
рических (рис. 3) зависимостей удельного со-
противления ρ(T) и термоэдс Q(T) при T < 100 K
вплоть до критической температуры Tc в ис-
следованных высокотемпературных сверх-
проводниках можно наблюдать возникнове-
ние избыточной проводимости σ1 и ее рост, а
также убывание термоэдс, обусловленные по-
явлением включений сверхпроводящей фазы
II (см. введение и (6а)). Непосредственно из
формулы для эффективной электропроводно-
сти следует

1
1 1 1

3
(1 ) 2n+

ν
σ = σ − σ = σ

 − ν − ν 
. (7)

Как видно из (7), избыточная проводимость
возрастает с увеличением ν: при ν << 1 σ1 ~ ν,

Рис. 2. Температурные за-
висимости нормализованных
удельного сопротивления ρ
() и термоэдс Q (−•−) от
относительной объемной до-
ли сверхпроводящей фазы ν в
высокотемпературном кера-
мическом сверхпроводнике
YBa2Cu3O6.8
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Рис. 3. Барические зависимости нормализованного электросопротивления при фик-
сированной температуре 91.6 K (кривая 1), температуре, соответствующей средней
точке кривой перехода (ρ = 1/2ρн) (кривая 2), и рассчитанной объемной доли
сверхпроводящей фазы ν для величины подгоночного параметра n = 14.3 (кривая 3)
в высокотемпературном керамическом сверхпроводнике YBa2Cu3O6.8
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Рис. 4. Температурные зависимости эффективной теплопроводности λ (сплошная ли-
ния), теплопроводности сверхпроводящей фазы λII (штриховая линия) и относительной
объемной доли высокопроводящей фазы ν в высокотемпературных керамических
сверхпроводниках YBa2Cu3O6.8 (а) и YBa2Cu3O6.9 (б): ----  − теория, −•−  − эксперимент

при ν → νc σ
1 → ∞. Значение ν растет с убыванием температуры от нулевой

величины при T = T1 до νс = 0.17 при T = Tc (где ρ = 0, рис. 2, 3) и до ν = 1
при T = T2 (рис. 4). Одновременно в температурном интервале (T1, T2) на-
блюдаются возрастание эффективной теплопроводности λ, резко усиливаю-
щееся вблизи T = Tc с максимумом при Тm ≈ Tc/2, и ее последующее убыва-
ние (рис. 4). Очевидно, зависимость λ(T) при T < Tc определяется темпера-
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турной зависимостью теплопроводности
сверхпроводящей фазы λII(T), так как в не-
сверхпроводящих образцах того же состава
максимум отсутствует. На рис. 4 приведе-
ны зависимости λII(T), рассчитанные по
формулам (1)−(4), по величинам ν и темпе-
ратурной зависимости нормальной фазы
λI(T), определенным соответственно интер-
и экстраполяцией. Характер температурной
зависимости λII(T) обсуждался в [9,10].
Отметим, что в температурном интервале
(T1, Tc) I I/ /Q Q ≅ ρ ρ  (см. рис. 2), т.е. L(λ) ≈ 1,
и для оценки λ(T) можно использовать со-
отношение (5).

Аналогичная ситуация реализуется в
полупроводниках, например в n-InAs (рис. 5)
в области полиморфного перехода полу-
проводник–металл под давлением с по-
правкой на конечную величину термоэдс
металлической фазы II 0Q > , как это видно
из соотношений (6б) и (6в).

3. Выводы

Предлагаемая методика описания резистометрических, теплофизических и
термоэлектрических свойств может быть применена не только при фазовых
превращениях в твердом теле в динамике, но и для контроля и прогнозирова-
ния в технологических процессах, при создании разнообразных структур, а
также может быть обобщена на любое число компонентов. Подчеркнем, что
модель гетерофазная структура−эффективная среда является синтезом моди-
фицированного метода эффективной среды и теории протекания и применима
при 0 ≤ σI/σII ≤ 1 и 0 < ν < 1, тогда как приближение эффективной среды дает
ошибочные результаты в окрестности порога протекания, а теория протека-
ния применима лишь вблизи порога протекания и σI/σII = 0 [11].

Работа выполнена при финансовой поддержке Российского фонда фун-
даментальных исследований (грант № 05-02-16608) и Президиума РАН
(Программа «Физика и механика сильно сжатого вещества и проблема внут-
реннего строения Земли и планет»).
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M.I. Daunov, I.K. Kamilov, T.R. Arslanov, A.B. Batdalov, D.M. Kharkunova

ON HEAT CONDUCTIVITY AND THERMO-EMF IN THE REGION
OF POLYMORPHIC AND SUPERCONDUCTING TRANSITIONS
A modified method of effective medium, leakage theory and well-known mathematical
expressions for heterophase systems were applied to describe thermophysical and ther-
moelectrical properties of a solid in the region of structural and superconducting transi-
tions. The appropriate formulae are derived. The experimental data are analysed.

Fig 1. Dependences of z = λI/λ values calculated by formulae (1) (solid curve) and (5)
(dash one): a − on β value for relative volume of high-conductive (superconducting)
phase νс = 0.17; б − on ν values for different β values: 1 − 1, 2 − 0.8, 3 − 0.5, 4 − 0.3

Fig. 2. Temperature dependences of normalized specific resistance ρ () and thermo-
emf Q (−•−) for relative volumetric part of superconducting phase ν in high-temperature
ceramic superconductor YBa2Cu3O6.8

Fig. 3. Pressure dependences of normalized electrical resistance at fixed temperature of
91.6 K (curve 1), Tc values of midpoint of transition (p = 1/2pн) (curve 2) and calculated
by the HSEM model volumetric part of superconducting phase ν for values of fitting pa-
rameter n = 14.3 (curve 3) in high-temperature ceramic superconductor YBa2Cu3O6.8

Fig. 4. Temperature dependences of effective heat conductivity λ (solid line), heat con-
ductivity of superconducting phase λII (dash line) and relative volumetric part of high-
conductive phase ν in high-temperature ceramic superconductors YBa2Cu3O6.9 (а) and
YBa2Cu3O6.8 (б): ----  − theory, −•−  − experiment

Fig. 5. Dependences of normalized specific resistance (1), thermo-emf (2), and heat-
conductivity (3) on uniform pressure in n-InAs at 300 K
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И.Ф. Грибанов, А.В. Головчан, В.И. Вальков

МАГНИТНОЕ ПОВЕДЕНИЕ НЕКОТОРЫХ ЖЕЛЕЗО-МАРГАНЦЕВЫХ
ПНИКТИДОВ ПРИ СЖАТИИ РЕШЕТКИ.
ВЫЧИСЛИТЕЛЬНЫЙ ЭКСПЕРИМЕНТ

Донецкий физико-технический институт им. А.А. Галкина НАН Украины
ул. Р. Люксембург, 72, г. Донецк, 83114, Украина

Численными методами исследовано магнитное поведение гексагональных железо-
марганцевых пниктидов с общей формулой Mn2−xFexP1−уAsy при сжатии решетки.
Установлено, что гипотетическое замещение атомов As атомами P без измене-
ния параметров решетки приводит к небольшому увеличению локальных магнит-
ных моментов катионов и полного момента элементарной ячейки. Однако возни-
кающее при этом в реальности сжатие решетки меняет картину на противопо-
ложную. В результате наблюдается общая тенденция к слабому уменьшению ве-
личин указанных моментов, что согласуется с экспериментом.

Тройные пниктиды 3d-переходных металлов MM′X (M, M′ = 3d-переход-
ные металлы, X = As, P) характеризуются большим разнообразием магнитных
свойств. Они кристаллизуются в трех типах структур: Fe2P (гексагональная,

62P m ), Cu2Sb (тетрагональная, 4 /P nmm ) и Co2P (орторомбическая, Pnma ).
Общим для этих структур является наличие двух типов кристаллографиче-
ских позиций металлических атомов (тетраэдрических и пирамидальных) с
существенно различающимися локальными электронными и магнитными ха-
рактеристиками [1]. Большой интерес, в том числе прикладной, представляет
изучение возможности управляемого воздействия на указанные характери-
стики. С этой целью в настоящей работе с помощью расчетов из первых
принципов исследовано влияние вариации химического состава и сжатия ре-
шетки как управляющих параметров на электронную структуру и соответст-
венно величину магнитных моментов магнитоактивных атомов в гексаго-
нальных пниктидах с общей формулой Mn2−xFexP1−уAsу, считающихся пер-
спективными для использования в магнитных рефрижераторах [2,3]. Такая
постановка задачи обусловлена тем, что величина калорических эффектов,
связанных с упорядочением и разупорядочением магнитных моментов в про-
цессе индуцированного магнитным полем фазового перехода 1-го рода между
пара- (ПМ) и ферромагнитным (ФМ) состояниями, определяется как скоро-
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стью изменения намагниченности, так и величиной этих моментов и, следова-
тельно, локальной плотностью электронных состояний и обменным расщепле-
нием спиновых подзон. Аналогичные расчеты проведены для изоструктурного
Fe2P – тестового соединения, для которого благодаря имеющимся в литературе
данным возможно прямое сопоставление с реальным экспериментом.

Используемые в расчетах магнитные и кристаллографические характери-
стики интересующих нас сплавов получены в реальных экспериментах или
взяты из литературы. Основное внимание в настоящей работе уделено спла-
вам Mn2−xFexP1−уAsy со значением x, близким к 1. Для них (в частности, для
MnFеP1−yAsу) установлено, что гексагональная кристаллическая структура
типа Fe2P реализуется в области 0.15 < y < 0.66. При этом атомы Mn зани-
мают пирамидальные позиции (3g), Fe − тетраэдрические (3f), атомы анио-
нов − 2c(As) и 1b(P). При 0.32 < y < 0.66 наблюдается фазовый переход 1-го
рода ПМ−ФМ с температурой Кюри (Tc), меняющейся с ростом y в пределах
200 < Tc < 320 K [4]. Кристаллографическая и магнитная фазовые диаграммы
этой системы представлены на рис. 1.

Рис. 1. Кристаллографическая и магнитная фазовые диаграммы системы MnFeP1−yAsy.
Orth, Hex, Tetr – орторомбическая, гексагональная и тетрагональная кристаллические
структуры; AF, F – антиферромагнитная и ферромагнитная фазы; TN, TC − соответст-
вующие температуры магнитного упорядочения; µs – намагниченность насыщения
(магнитный момент, приходящийся на формульную единицу) ферромагнитной фазы

Расчеты электронных и магнитных характеристик в настоящей работе
проводили для основного ферромагнитного состояния полностью релятиви-
стским методом SPRKKR [5]. Для кристаллического потенциала использо-
вали приближение атомной сферы. Обменно-корреляционную энергию вы-
числяли в приближении локальной плотности без учета градиентных попра-
вок. При расчете сплавов Mn2−xFexP1/3As2/3 принимали, что атомы Fe и Mn в
тетраэдрических позициях распределены случайным образом, тогда как
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атомы As и P занимают соответственно позиции 2c  и 1b . Последнее значи-
тельно сокращает время счета и, как показали сравнительные вычисления,
дает для магнитных характеристик практически те же результаты, что и со-
ответствующее эксперименту равновероятное распределение атомов метал-
лоидов по указанным позициям [6]. Заметные отличия выявляются при рас-
чете полной энергии, причем упорядоченное распределение атомов As и P
характеризуется более низкой энергией в сравнении с неупорядоченным
(−24278.140614 Ry против −24201.480443 Ry для MnFeAs2/3P1/3). Стартовые
параметры кристаллической структуры для соединения MnFeAs2/3P1/3 взяты
из работы [6] (a = 11.55 a.u. = 6.112 Å, c/a = 0.561, x(3g) = 0.58, x(3f) = 0.257),
что позволяет сравнить наши результаты с полученными в [7] методом ли-
нейных МТ-орбиталей в приближении сильной связи (TB−LMTO).

В качестве первого шага были рассчитаны электронные и магнитные ха-
рактеристики тестового соединения MnFeAs2/3P1/3, а также Mn1.1Fe0.9As2/3P1/3.
Основные особенности полученной электронной структуры обоих соедине-
ний близки и видны из кривых плотности состояний, приведенных на рис. 2.
Спектр занятых состояний содержит s-полосу As и P вблизи E ≈ 0 Ry. Зона
проводимости располагается выше E = 0.25 Ry, имеет смешанный характер
и образована s-, p-состояниями As и P и 3d-состояниями Mn и Fe, что указы-
вает на их существенную гибридизацию. Прифермиевские состояния пре-
имущественно d-типа. Рассчитанные величины полного магнитного момента
Mtotal элементарной ячейки (12.8µВ) и локальных магнитных моментов ато-
мов Mn (2.84µB) и Fe (1.35µB) для MnFeAs2/3P1/3 практически совпадают с
полученными в [7] и удовлетворительно согласуются с экспериментом [6,7].
Различия в деталях кривых плотности состояний (в сравнении с [7]) связаны
с особенностями методов расчета.

Рис. 2. Характерная спин-поляризованная электронная плотность состояний систе-
мы Mn2−xFexP1/3As2/3 при х, близких к 1
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Далее мы исследовали зависи-
мость локальных магнитных мо-
ментов 3d-центров и полного маг-
нитного момента Mtotal от измене-
ния параметров кристаллической
решетки в Mn1.1Fe0.9As2/3P1/3 при
ее сжатии. Результаты представле-
ны на рис. 3. Как видно, уменьше-
ние параметров решетки от указан-
ных выше стартовых значений
приводит к небольшому монотон-
ному уменьшению величин ло-
кальных и полного магнитных мо-
ментов, за исключением зависимо-
сти магнитных моментов атомов Fe
от параметра с. В целом это согла-
суется с установленным в реальных
экспериментах очень слабым влия-
нием давления на магнитные ха-
рактеристики (в частности, намаг-
ниченность насыщения и темпера-
туру Кюри) ферромагнитной фазы
в исследуемой системе.

Для более корректного сопос-
тавления результатов вычисли-

тельных и реальных экспериментов, а также выяснения вклада различных
механизмов в наблюдаемое магнитное поведение изучаемых сплавов прове-
дены расчеты зависимости величин локальных и полного магнитных момен-
тов от вариации анионного состава для сплавов системы MnFeP1−yAsy в двух
случаях: а) при фиксированных значениях параметров кристаллической ре-
шетки, соответствующих у = 0.66; б) при реальных значениях этих парамет-
ров, взятых из работы [4] и соответствующих низкотемпературному ферро-
магнитному состоянию каждого из рассчитываемых составов (в пределах
области существования гексагональной ферромагнитной фазы 0.3 < у < 0.66,
см. рис. 1). Результаты представлены на рис. 4. Как видно, гипотетическое
замещение атомов мышьяка на атомы фосфора без изменения величины па-
раметров кристаллической решетки приводит к небольшому увеличению
рассматриваемых магнитных моментов (рис. 4,а), однако в реальности эф-
фекты сжатия решетки при таком замещении превалируют, компенсируя это
увеличение. В итоге и локальные магнитные моменты катионов, и полный
магнитный момент элементарной ячейки слабо зависят от анионного соста-
ва, немного уменьшаясь с ростом отношения P/As (рис. 4,б), что удовлетво-
рительно согласуется с экспериментом (см. рис. 1, зависимость µs(у)).

Рис. 3. Рассчитанные зависимости вели-
чин локальных и полного магнитных мо-
ментов сплава Mn1.1Fe0.9P1/3As2/3 в ферро-
магнитном состоянии от параметров а и с
гексагональной решетки при ее сжатии: а –
для а = var, c = 3.429 Å; б − для с = var,
а = 6.112 Å; ■ – M(Fe), ● – M(MnI), ∆ –
Mtotal, ▲ – M(MnII). Атомы MnI и Fe зани-
мают тетраэдрические позиции, MnII −
пирамидальные
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Для проверки корректности используемого подхода при анализе влияния
изменения решеточных параметров (например, под действием давления) на
интересующие магнитные характеристики аналогичные расчеты проведены
для ферромагнитного основного состояния изоструктурного Fe2P − хорошо
изученного соединения, для которого возможно прямое сопоставление с
экспериментом. Стартовые значения параметров кристаллической решетки
Fe2P взяты из работы [8], их изменение под действием давления определяли с
учетом анизотропии сжимаемости [9]. Расчеты для давлений больше 15 kbar
соответствуют гипотетическому ферромагнитному состоянию (реально при
таких давлениях в основном состоянии возникает антиферромагнитное упо-
рядочение [10], однако расчеты для такого типа упорядочения не проводили
ввиду отсутствия необходимых для сопоставления экспериментальных дан-
ных). На рис. 5 представлены полученные зависимости величин магнитных
моментов атомов железа в тетраэдрических (M(FeI)) и пирамидальных
(M(FeII)) позициях, а также (Мtotal). Как видно, тенденция к небольшому
уменьшению магнитных моментов при сжатии решетки сохраняется и в
этом случае. С учетом погрешности измерений согласие с экспериментом

Рис. 4. Рассчитанные зависимости вели-
чин локальных и полного магнитных
моментов от вариации анионного состава
для MnFeP1−yAsy: а − при фиксирован-
ных значениях параметров кристалличе-
ской решетки, соответствующих ферро-
магнитному состоянию MnFeP0.34As0.66;
б − для реальных экспериментальных
значений параметров решетки, соответ-
ствующих ферромагнитному состоянию
каждого из рассчитываемых составов;
в − экспериментальная зависимость
параметров гексагональной решетки
MnFeP1−yAsy от состава. ∆ – M(Fe), ■ –
Mtotal, ▲ – M(Mn)

Рис. 5. Рассчитанные зависимости ве-
личин локальных и полного магнитных
моментов от давления для Fe2P в ос-
новном ферромагнитном состоянии.
Атомы FeI и FeII занимают соответст-
венно тетраэдрические и пирамидаль-
ные позиции. В расчетах использованы
реальные значения параметров решет-
ки с учетом анизотропии сжимаемости.
▲ – M(FeI), ■ – Mtotal, ∆ – M(FeII)



Физика и техника высоких давлений 2007, том 17, № 1

91

можно считать удовлетворительным – реальная намагниченность насыще-
ния ферромагнитной фазы при низких температурах практически неизменна
в исследованном диапазоне давлений до 15 kbar [11].

Таким образом, можно заключить, что, во-первых, используемый расчет-
ный метод позволяет корректно анализировать поведение рассматриваемых
железомарганцевых пниктидов при вариации параметров решетки; во-
вторых, в гексагональных сплавах системы Mn2−xFexP1−уAsy имеет место
общая тенденция к небольшому уменьшению величин локальных магнит-
ных моментов катионов и полного магнитного момента элементарной ячей-
ки при сжатии решетки.

Работа выполнена при финансовой поддержке Государственного фонда
фундаментальных исследований Украины (проект № 10.01/051).
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I.F. Gribanov, A.V. Golovchan, V.I. Val’kov

MAGNETIC BEHAVIOR OF SOME MM′X PNICTIDES UNDER LATTICE
COMPRESSION. COMPUTATIONAL EXPERIMENT
Numerical methods have been used to study the magnetic behavior of hexagonal iron-
manganese pnictides of the general formula Mn2−xFexP1−уAsy upon compression of the
lattice. It has been found that hypothetic substitution of As atoms for P atoms with no
changes in lattice parameters results in a negligible increase of the local magnetic mo-
ments of cations and of the total moment of the unit cell. But, in reality, the compression
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of lattice gives the opposite picture. There is the common tendency of low decrease in
values of the above moments upon lattice compression, which is in agreement with ex-
periment.

Fig. 1. Crystallographic and magnetic phase diagrams of the MnFeP1−yAsy system. Orth,
Hex, Tetr − orthorhombic, hexagonal and tetragonal crystalline structures; AF, F − an-
tiferromagnetic and ferromagnetic phases; TN, TC − corresponding temperatures of mag-
netic ordering; µs − saturation magnetization (magnetic moment per formula unit) of fer-
romagnetic phase

Fig 2. Characteristic spin-polarized electronic density of states of the Mn2−xFexP1/3As2/3
system for x close to 1

Fig. 3. Calculated dependences of the values of local and totals magnetic moments of the
Mn1.1Fe0.9P1/3As2/3 alloy in ferromagnetic state on parameters a and c of compressed
hexagonal lattice: а – for а = var, c = 3.429 Å; б − for с = var, а = 6.112 Å; ■ – M(Fe), ● –
M(MnI), ∆ – Mtotal, ▲ – M(MnII). The MnI and Fe atoms occupy tetrahedral positions,
MnII − pyramidal

Fig. 4. Calculated dependences of the values of local and total magnetic moments on ani-
onic-composition variation for MnFeP1−yAsy: а − for fixed values of crystal-lattice pa-
rameters corresponding to ferromagnetic state of MnFeP0.34As0.66; б − for real experi-
mental values of lattice parameters corresponding to ferromagnetic state of each calcu-
lated composition; в − experimental dependence of MnFeP1−yAsy hexagonal lattice pa-
rameters on composition. ∆ – M(Fe), ■ – Mtotal, ▲ – M(Mn)

Fig. 5. Calculated dependences of the values of local and total magnetic moments on
pressure for Fe2P in the ground ferromagnetic state. The FeI and FeII atoms occupy tetra-
hedral and pyramidal positions, respectively. Real values of lattice parameters allowing
for compressibility anisotropy have been used in calculations. ▲ – M(FeI), ■ – Mtotal, ∆ –
M(FeII)
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Ю.И. Тягур

ФИЗИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА КРИСТАЛЛОВ Sn2P2S6
ПРИ ИЗМЕНЕНИИ УРОВНЯ ДАВЛЕНИЯ И ТЕМПЕРАТУРЫ

Ужгородский национальный университет
ул. Пидгирна, 46, г. Ужгород, 88000, Украина
E-mail: tyagur@mail.uzhgorod.ua

Проведен анализ соотношений Эренфеста, Клапейрона−Клаузиуса, теплоемкости,
температурного коэффициента линейного расширения вдоль фазовой р−T-диа-
граммы Sn2P2S6. Установлено, что эти зависимости имеют аномалии вблизи дав-
лений р1 = (0.04 ± 0.03) GPa и р2 = (0.20 ± 0.03) GPa на фазовой р−T-диаграмме
Sn2P2S6.

Монокристаллы Sn2P2S6 являются одноосными, собственными фотосег-
нетополупроводниковыми кристаллами группы А2

IVB2
VC6

VI. При темпера-
туре T0 = 336−339 K (температура Кюри) и атмосферном давлении в Sn2P2S6
происходит сегнетоэлектрический фазовый переход (СЭФП) второго рода с
изменением симметрии (PC ↔ P21/C). Фазовая р−Т-диаграмма Sn2P2S6 ис-
следовалась в работах [1−6]. Было установлено, что температура T0C
(СЭФП) уменьшается с ростом давления согласно соотношению

Т0С = (336.1 ± 0.5)(1 − р/1.25)0.82. (1)

При увеличении давления вблизи p = (0.04 ± 0.03) GPa изменяется род ФП
со второго на первый, а затем вблизи p = (0.2 ± 0.03) GPa имеет место рас-
щепление линии СЭФП с образованием несоразмерной фазы.

Известно, что в основу термодинамической теории фазовых переходов
положено понятие термодинамического потенциала Φ = Φ(p,T,E,P). Вблизи
температуры T0 СЭФП термодинамический потенциал можно разложить в
ряд по степеням поляризации Ps:

( ) 2 4 6
0

1 1 1, ,
2 4 6s s sp T E P P PΦ = Φ + α + β + γ , (2)

где Φ0(p,T,E) – термодинамический потенциал параэлектрической фазы, в
которой поляризация кристалла равна нулю; α, β, γ – коэффициенты термо-



Физика и техника высоких давлений 2007, том 17, № 1

94

динамического потенциала (2). Коэффициент α можно разложить в ряд по
температуре и ограничиться первым членом ряда:

( )0 0( )T T Tα = α − , (3)

где 0
, 0

1

W pC
α =

ε
 – температурная константа, CW,p – постоянная Кюри−Вейса

в параэлектрической фазе, ε0 = 8.85·10−12 [F/m] – постоянная величина ва-
куума.

Для ФП второго рода температурная зависимость квадрата спонтанной
поляризации 2 ( )sP T  описывается линейным уравнением вида

2 0 0
0sP T Tα α

= −
β β

. (4)

Коэффициенты уравнения (4) были получены аппроксимацией экспери-
ментальных зависимостей поляризации от температуры при атмосферном
давлении и они равны [7]:

0
0Т

 α
 β 

 = (0.344 ± 0.003) и 0 α
 β 

 = (102 ± 1)·10−5. (5)

Найденная температура ФП T0 = 337.2 K (5). Для ФП второго рода в точке T0
имеет место конечный скачок теплоемкости ∆Cp, который определяется
уравнением

2 2
0 0

0 0
d

2 d 2
s

p
PC T T
T

α α
∆ = − =

β
. (6)

Константа Кюри−Вейса определяется из температурных исследований
диэлектрической проницаемости и при атмосферном давлении равна CW,p =
= 78616 K [6]. Найденный коэффициент α0 = 1.44·106 [m/F·K].

Используя величины T0, α0 и (−α0/β), определяем скачок теплоемкости
∆Cp для Sn2P2S6 при атмосферном давлении, который равен

5 2
5

4 3
14.4 10 m C J337.2 [K] ( 102 10 ) 247640

2 F K m K m KpC −  ⋅    ∆ = − × × − ⋅ = =    ⋅  ⋅  ⋅   

J J cal cal69.6 34.2 16.6 8.2
kg K mol K kg K mol K
      = = = =      ⋅ ⋅ ⋅ ⋅      

. (7)

Полученное значение cal8.2 
mol KpC  ∆ =  ⋅ 

 хорошо согласуется с литератур-

ными данными [8].
Из уравнения (6) видно, что зависимость скачка теплоемкости от давле-

ния может быть представлена соотношением
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( ) 0
2 2
0 ,

( )
2 ( ) ( )p

W p

T pC p
C p p

∆ =
ε β

, (8)

где T0(p), CW,p(p), β(p) – зависимости температуры ФП, константы Кю-
ри−Вейса, коэффициента термодинамического потенциала от давления. Зави-
симости T0(p) и CW,p(p) для Sn2P2S6 получены из экспериментальных темпе-
ратурных зависимостей диэлектрической проницаемости в режиме нагрева-
ния и охлаждения при различных фиксированных высоких давлениях [2,3].

В связи с этим преобразуем уравнение (9) к виду

200 0
2 2 2
0 , ,

( ) ( )1( ) ( ) (63.8 10 )
2 ( ) ( )p

W p W p

T p T pC p p
C p C p

∆ β = = ⋅
ε

. (9)

При атмосферном давлении величина
2 2

20 14
6 2

337.2 m V( ) ( ) 63.8 10 3.48 10  
6180.5 10 C KpC p p

 ⋅
∆ β = ⋅ = ⋅  

⋅ ⋅  
. (10)

Используя соотношение (9), находим зависимости произведения
( ) ( )pC p p∆ β  от давления. Рассчитаем зависимость A(p) барического коэф-

фициента относительного изменения величины ( ) ( )pC p p∆ β  от давления,
которая имеет вид

d ( ) ( )1( )
( ) ( ) d

p

p

C p p
А p

C p p p

 ∆ β =
∆ β

. (11)

Результаты изображены на рис. 1, из которого видно, что зависимость
A(р) имеет четко выраженные аномалии вдоль р−Т-диаграммы. Первая
реализуется при давлении p1 ≈ 0.1 GPa, а вторая − при p2 ≈ 0.2 GPa. Ано-
малия при p1 связана с реализацией трикритической точки на р−Т-диа-
грамме Sn2P2S6, а при p2 – с реализацией точки расщепления линии фазо-
вых переходов [2,3].

Рис. 1. Зависимость коэффициента
A от давления p для Sn2P2S6 в ре-
жимах охлаждения (−○−) и нагрева-
ния (−■−): 2с − Y = (61 ± 1) − (939 ±
± 16)X, 2h − Y = 50 − 1192X; 3с − Y =
= (26 ± 1) − (133 ± 7)X, 3h − Y = (40 ±
± 5) − (165 ± 20)X; 4с − Y = (17 ± 4) −
– (49 ± 9)X, 4h − Y = (20 ± 5) − (44 ±
± 11)X
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Вдоль фазовой р−Т-диаграммы проведен анализ соотношения Эренфеста:
  

0

0

d ( )1 ( )
( ) d ( )p p

T p L L
T p p C C

+ −

+ −
−

=
− ρ

, (12)

где L – температурный коэффициент линейного расширения, Cp − теплоем-
кость, ρ − плотность. Результаты расчета изображены на рис. 2, из которого
видно, что вблизи давлений р1 и р2 имеют место аномалии.

Найдена зависимость ∆L(p) = (L+ − L−), которая имеет вид

0

0

d ( )1( ) [( ) ]
( ) d p p

T pL p C C
T p p

+ −∆ = − ρ . (13)

Результаты расчета представлены на рис. 3. Видно, что зависимость ∆L(p)
вблизи р1 имеет минимум, а вблизи р2 − излом.

  

Рис. 2. Зависимость коэффициента 0

0

( )1
( )

dT p
T p dp

 от давления для Sn2P2S6 в режи-

ме охлаждения: 1а − Y = −(0.80 ± 0.02) + (0.78 ± 0.37)X, 1b − Y = −(0.94 ± 0.02) +
+ (1.48 ± 0.15)X, 1c − Y = −(0.35 ± 0.05) − (1.73 ± 0.16)X; p1 = 0.09 GPa, p2 = 0.183 GPa

Рис. 3. Зависимость ∆L(p) для Sn2P2S6: 1 − Y = (−156974 ± 1927) − (208140 ± 36676)X

Для ФП первого рода вдоль фазовой р−Т-диаграммы проведен анализ со-
отношения Клапейрона–Клаузиуса:

0 0d ( ) ( ) ( )( )
d ( ) ( )
C CT p V p T pV p
p S p p m

∆∆
= =
∆ λ

, (14)

где ∆V(p), ∆S(p), λ(p) − зависимости скачка объема, энтропии, удельной скры-
той теплоты ФП от давления. Вблизи р1 и р2 также существуют аномалии.

По-видимому, обнаруженные аномалии на p−Т-диаграмме Sn2P2S6 сви-
детельствуют о существовании трикритической точки и точки расщепления
линии сегнетоэлектрических фазовых переходов [2,3].
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Yu.I. Tyagur

PHYSICAL PROPERTIES OF Sn2P2S6 CRYSTALS
ALONG THE p−T DIAGRAM
The Ehrenfest, Clapeyron−Clausius relationships, heat capacity, temperature coefficient
of linear expansion along the p−T phase diagram of Sn2P2S6 have been analysed. It has
been determined that on the diagram, the dependences have anomalies near р1 = (0.04 ±
± 0.03) GPa and р2 = (0.20 ± 0.03) GPa.

Fig. 1. Dependence of coefficient A on pressure p for Sn2P2S6 under cooling (−○−) and
heating (−■−): 2с − Y = (61 ± 1) − (939 ± 16)X, 2h − Y = 50 − 1192X; 3с − Y = (26 ± 1) −
– (133 ± 7)X, 3h − Y = (40 ± 5) − (165 ± 20)X; 4с − Y = (17 ± 4) − (49 ± 9)X, 4h − Y = (20 ±
± 5) − (44 ± 11)X

Fig. 2. Dependence of coefficient 0

0

( )1
( )

dT p
T p dp

 on pressure for Sn2P2S6 under cooling:

1а − Y = −(0.80 ± 0.02) + (0.78 ± 0.37)X, 1b − Y = −(0.94 ± 0.02) + (1.48 ± 0.15)X, 1c −
Y = −(0.35 ± 0.05) − (1.73 ± 0.16)X; p1 = 0.09 GPa, p2 = 0.183 GPa

Fig. 3. Dependence ∆L(p) for Sn2P2S6: 1 − Y = (−156974 ± 1927) − (208140 ± 36676)X
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PACS: 74.50.+r, 74.62.−c, 74.80.Dm, 74.80.Fp

Н.А. Каланда1, Л.И. Гурский2, К.И. Янушкевич1, Н.А. Шишонок1,
И.М. Колесова1

ВЛИЯНИЕ ДАВЛЕНИЯ НА КРИТИЧЕСКУЮ ПЛОТНОСТЬ ТОКА
В ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫХ СВЕРХПРОВОДНИКОВЫХ
КОМПОЗИТАХ

1ГНУ Объединенный институт физики твердого тела и полупроводников НАН Беларуси
ул. П. Бровки, 17, г. Минск, 220072, Беларусь
2Учреждение образования «Белорусский государственный университет информатики
и радиоэлектроники»
ул. П. Бровки, 6, г. Минск, 220072, Беларусь

Исследовано влияние структурных неоднородностей вблизи межзеренных границ на
величины критических плотностей тока в композитах YBa2Cu3O7−δ + xCuO, получен-
ных как при высоких давлениях, так и методом диффузионных пар, с целью увеличения
токонесущей способности композитных материалов при их использовании в устрой-
ствах микроэлектроники. Установлено, что вследствие изменения свойств поверхно-
стного слоя зерен происходит уменьшение величины энергетической щели вблизи гра-
ницы зерна, увеличение которой возможно путем окисления композитов и наложения
давления до 5 GPa. Неравновесные условия синтеза композита способствуют загряз-
нению поверхности зерен, диффузии примесей в глубь зерна при их отжигах и, как
следствие, уменьшению величин Jc без возможности их дальнейшего восстановления.

Контакты Джозефсона на основе слабосвязанных высокотемпературных
сверхпроводников широко исследуются для создания изделий криоэлектро-
ники – магнитометров, гальванометров, СВЧ-детекторов, перестраиваемых
СВЧ-генераторов, приборов спинэлектроники и других устройств, а также
микромощных микросхем логики и памяти с высоким быстродействием.
Использование контактов Джозефсона в цифровых устройствах при создании
логических элементов и ячеек памяти основано на представлении информа-
ции электрическим током, управляемым контактом Джозефсона за счет ге-
нерации, уничтожения или переключения направления тока. Поэтому иссле-
дования свойств и электрических характеристик контактов в слабосвязан-
ных высокотемпературных сверхпроводниках являются актуальными [1−3].

Джозефсоновские контакты в ВТСП-материалах могут быть образованы:
межзеренными границами, искусственными барьерами из материалов раз-
личной проводимости, обладающих и не обладающих сверхпроводящими
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свойствами и т.д. [1,3]. Наибольший интерес представляют композиты
YBa2Cu3O7−δ + xCuO, изготовленные по технологии быстрого спекания [4,5].
Короткое время отжига, не приводящее к химическому взаимодействию во
время синтеза, обеспечивает получение композитов с атомарно резкими гра-
ницами между зернами. Простота изготовления слабой связи с различной эф-
фективной протяженностью является привлекательной для технологической
реализации [5]. Однако двухфазные композиты YBa2Cu3O7−δ + xCuO, полу-
ченные в режиме кратковременного (~ 3−5 min при 1173−1223 K) спекания,
имеют низкие значения критических плотностей тока (Jс < 300 A/cm2) и не-
достаточную механическую прочность. Ввиду слабой токонесущей способ-
ности композитных материалов при их использовании в устройствах созда-
ется возможность разрушения сверхпроводящих элементов при больших
плотностях тока. Поэтому исследование влияния структурных неоднородно-
стей вблизи межзеренных границ на величины критических плотностей тока
в композитах YBa2Cu3O7−δ + xCuO, полученных как при высоких давлениях,
так и методом диффузионных пар, представляет значительный интерес.

Измерения сверхпроводящих характеристик и температурных зависимо-
стей критических плотностей тока в температурном интервале 77−300 K
проводили на композитах YBa2Cu3O7−δ + xCuO, где х = 0.03, 0.07, 0.12, 0.20,
полученных в системе диффузионных пар {3BaCuO2 + yCuO}/Y2BaCuO5,
где 0 < у < 3 (композиты № 1), и спрессованных под давлением 3−5 GPa
(композиты № 2) (рис. 1) [6].

Установлено, что композиты № 1, синтезированные методом диффу-
зионных пар на воздухе при 1170−1190 K в течение 17 h, имели значения

YBa2Cu3O7-δ    CuO     YBa2Cu3O7-δ + 0.12CuO

   
а б

Рис. 1. Микроструктура композита YBa2Cu3O7−δ + 0.12CuO: а − полученного в сис-
теме диффузионных пар {3BaCuO2 + xCuO}/Y2BaCuO5, б − спрессованного под
давлением 4 GPa
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Jc(77 K) ~ 180−200 A/cm2, а температурная зависимость критических плот-
ностей тока в интервале 77−300 K имела вид Jc(T) ~ (Tc − T)n, где Tc – крити-
ческая температура начала перехода в сверхпроводящее состояние. Значения
показателя степени n лежат в интервале 1 < n < 1.2, что указывает на нали-
чие между сверхпроводящими зернами S преимущественно слабой связи с
диэлектрической прослойкой в виде структуры S−J−S [4]. Дополнительный
отжиг композита № 1 при 770 K и давлении кислорода pO2 = 105 Pa в тече-
ние 20 h повышал значения Jc(77 K) до 320−360 A/cm2, при этом изменялся
диапазон для показателя степени n: 1.4 < n < 1.6. В этом случае межзерен-
ную связь представляли в виде SN−J−NS, где N – нормальная фаза. При бо-
лее длительном отжиге образцов (до 200 h) значения Jc уменьшались до
220−250 A/сm2, а значения ширины перехода в сверхпроводящее состояние
∆T увеличивались, и на зависимости (dρ/dT)/(dρ/dT)max = f(T) наблюдался
второй максимум (рис. 2). При рассмотрении зависимости Jc(Т) ~ (Тс − Т)n

обнаружено уменьшение значений показателя степени (1 < n < 1.1), что ука-
зывает на реализацию межзеренной связи в виде S−J−S.
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При измерении политермических зависимостей критических плотностей
тока композитов YBa2Cu3O7−δ + xCuO, спрессованных под давлением 3−5 GPa,
установлены диапазоны 260 ≤ Jc(77 K) ≤ 280 A/сm2 при 0.03 ≤ х ≤ 0.07 и
140 ≤ Jc(77 K) ≤ 180 A/сm2 при 0.12 ≤ х ≤ 0.2, а между сверхпроводящими
зернами преимущественно реализовались связи в виде S−J−S. Дополнитель-
ные отжиги при 770 K и pO2 = 105 Pa в течение 20−200 h к существенным
изменениям Jc(Т) не привели.

Для увеличения содержания кислорода и его упорядочения в цепочечных
слоях Сu1О1−δ вдоль оси b сверхпроводника YBa2Cu3O7−δ использовали
термообработку при разных температурах в среде кислорода. Режимы от-
жигов были определены в [7] и проведены в три этапа при pO2 = 5·105 Pa:
1) композиты № 2 отжигали при 820 K в течение 25 h; 2) температуру отжи-

Рис. 2. Температурные
зависимости нормиро-
ванной производной
удельного сопротивле-
ния композитов № 1,
отожженных при 770 K
и pO2 = 105 Pa в тече-
ние 20 (1), 100 (2) и
200 (3) h
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га поднимали до 1020 K и образцы выдерживали в течение 2 h; 3) осуществ-
ляли ступенчатое охлаждение YBa2Cu3O7−δ до 720 K: в интервале 1020–870 K
со скоростью 50–40 K/h, а в интервале 870–720 K со скоростью 5−1 K/h. По-
сле трехэтапной термообработки композитов установлено значительное уве-
личение Jc до 650−780 A/cm2 при 0.03 ≤ х ≤ 0.07 и слабое увеличение Jc до
350−380 A/cm2 при 0.12 ≤ х ≤ 0.2. В этом случае показатель степени n в Jс(Т) ~
~ (Тс − Т)n при 0.03 ≤ х ≤ 0.07 увеличивался до 1.6 < n < 1.8, что обусловлено
появлением прослойки с нормальной N (омической) проводимостью между
зернами в виде S−N−S, тогда как значения n при 0.12 ≤ х ≤ 0.20 практически
постоянны.

Для объяснения полученных результатов рассмотрим выражение для Jc,
которое имеет вид

( ) ( )
2

2
~ 2 ( ) / 4 2 ( ) /c c nJ T T T b T b d

 
− ξ + − ξ ρ 

 
, (1)

где ∆Т − ширина энергетической щели, b − «экстраполяционная длина», d −
размер зерна, Tc − температура начала перехода в сверхпроводящее состоя-
ние, ρn − омическое сопротивление контакта при данной температуре (ρn
при T < Tc может быть определено путем подавления сверхпроводимости)
[8]. Из выражения (1) следует, что в композитах № 1 и 2 реализуются меж-
зеренные контакты нескольких типов с различными значениями 2 ( ) /T bξ .
Деградация значений критических плотностей тока в композитах № 1 обу-
словлена уменьшением энергетической щели на межзеренных границах. Ве-
роятнее всего, подобное поведение, связанное с нарушением структуры
межзеренных границ, обусловлено неравновесностью условий получения
диффузионных слоев. YBa2Cu3O7−δ образуется в условиях пересыщения
системы ионами Cu на фазовых границах. В связи с этим дефектность по-
верхности зерен в YBa2Cu3O7−δ реализуется за счет растворения ионов Cu в
кристаллической решетке и локализации их в междоузельных позициях
вблизи межзеренных границ. Полученные таким образом диффузионные
слои находятся в метастабильном состоянии. Дополнительные отжиги при-
водят к диффузии ионов Cu по границам зерен, при этом толщина несверхпро-
водящей межзеренной прослойки увеличивается. Отжиги композитов № 2 при
0.03 ≤ х ≤ 0.07, проведенные в окислительной среде, частично устраняют хи-
мическую неоднородность на межзеренных границах, обусловленную
обеднением их кислородом, увеличивая значения 2 ( ) /T bξ  и соответст-
венно Jc. Кроме того, использование давления до 5 GPa при прессовании
композитов способствует увеличению значений критических плотностей
тока. Из выражения Jc ~ exp(−l/ξN) (где l – толщина слабой связи, ξN – дли-
на когерентности в слабой связи) следует, что Jc растет за счет уменьшения
толщины слабой связи [9].
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Таким образом, вследствие изменения свойств поверхностного слоя зерен
происходит уменьшение величины энергетической щели вблизи границы
зерна, увеличение которой возможно путем окисления композитов и нало-
жения давления до 5 GPa. Неравновесные условия синтеза композита спо-
собствуют загрязнению поверхности зерен, диффузии примесей в глубь зер-
на при их отжигах и, как следствие, уменьшению величин Jc без возможно-
сти их дальнейшего восстановления.
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N.A. Kalanda, L.I. Gurskii, К.I. Janushkevich, N.А. Shishonok, I.М. Коlеsоvа

INFLUENCE OF PRESSURE ON THE CRITICAL DENSITIES OF
CURRENT IN COMPOSITES
The influence of structural heterogeneities near the intergranular boundaries on values of
the critical densities of current in the YBa2Cu3O7−δ + хCuO composites obtained at high
pressures and by the method of diffusion couples has been investigated for the purpose of
an increase in the current carrying capacity of composite materials to be used in devices
of microelectronics. It is established that as a result of a change in the properties of the
surface layer of grains, the decrease of the value of energy gap near the grain boundary
occurs, and it can be increased by oxidizing the composites and application of pressure to
5 GPa. The nonequilibrium conditions of the synthesis of composite contribute to the sur-
face contamination of grains, the diffusion of admixtures into the depths of the grain with
their annealings and, as consequence, to the decrease of Jc values without a possibility of
their further restoration.

Fig. 1. Microstructure of the YBa2Cu3O7−δ + 0.12CuO composite: а − obtained in the
system of {3BaCuO2 + хCuO}/Y2BaCuO5 diffusion couples, б − pressed under the pres-
sure of 4 GPa

Fig. 2. Temperature dependences of the standardized derivative of the specific resistance
of the composites № 1, annealed with 770 K and pO2 = 105 Pa during 20 (1), 100 (2) and
200 (3) h
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ПРИМЕНЕНИЕ АСИММЕТРИЧНОЙ ПРОКАТКИ ДЛЯ УПРОЧНЕНИЯ
КОМПАКТНОГО И ПОРИСТОГО ТИТАНА

Институт проблем материаловедения им. И.Н. Францевича НАН Украины
ул. Кржижановского, 3, г. Киев, 03680, Украина
E-mail: podrezov@materials.kiev.ua

Исследованы процессы упрочнения материалов, продеформированных в условиях
прокатки со сдвигом, осуществляемой между валками разного диаметра. Изучен
процесс консолидации в пористых порошковых заготовках титана, подвергнутых
обычной и асимметричной прокатке. Установлено повышение прочности проката
как из компактного, так и пористого титана при использовании асимметричной
прокатки.

Введение

При интенсивной пластической деформации методами равноканального-
но углового прессования, винтовой экструзии или торсионного скручивания
процесс повторного нагружения, изменяющий схему деформирования, осу-
ществляется только после полного снятия первичной нагрузки. В этом слу-
чае микроструктура, возникшая при первичном нагружении, находится в ре-
лаксированном состоянии, а в формировании структуры на втором и после-
дующих проходах участвует лишь та небольшая часть дислокаций, которая
сохранилась в кристалле после снятия нагрузки. Теоретические и экспери-
ментальные работы, посвященные закономерностям структурообразования в
сильнодеформированных материалах [1,2], свидетельствуют о целесообраз-
ности и необходимости разработки новых методов интенсивной деформации
материалов, где различные схемы деформации совмещаются в одной техно-
логической операции.

В.Н. Выдриным [3] был предложен новый технологический процесс про-
катки, активирующий сдвиговые деформации. Сущность процесса (рис. 1)
заключается в деформации полосы между валками одинакового диаметра,
которые вращаются с различными скоростями V2 > V1. К концам полосы
прикладывается натяжение. При этом скорость заднего конца полосы авто-
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матически поддерживается равной окружной скорости
V1 ведомого валка, а скорость переднего конца – равной
окружной скорости V2 ведущего валка. Это приводит к
появлению противоположно направленных сил кон-
тактного трения, которые вызывают в пластической об-
ласти дополнительные сдвиговые деформации, благо-
даря чему значительно снижается усилие прокатки, бо-
лее равномерно распределяется давление по длине оча-
га деформации, улучшается качество проката.

В данной работе исследованы процессы упрочнения
материалов, продеформированных в условиях прокатки со
сдвигом между валками разного диаметра. Асимметричная
прокатка совмещает в одной схеме деформирования про-
цессы собственно прокатки (осуществляющиеся в основ-
ном за счет трансляционного механизма деформации) и
сдвига (за счет реализации ротационного механизма).

Эксперименты выполняли на компактных (рекристаллизованных) образ-
цах титана технической чистоты. Кроме того, поскольку сдвиговая дефор-
мация активизирует процесс образования качественного межчастичного
контакта в порошковых материалах, исследовали процесс консолидации в
пористых порошковых заготовках титана, подвергнутых обычной и асим-
метричной прокатке.

Материал и методика

В качестве объекта исследования нами были выбраны образцы рекри-
сталлизованного титана технической чистоты, а также порошкового тита-
на пористостью 30%, предварительно спеченного в вакууме при темпера-
туре 1100°C. Исходные образцы прокатывали на стане ДУО традицион-
ным способом, когда валки одного диаметра вращаются с одной и той же
скоростью, и асимметричной прокаткой. В случае традиционной прокатки
диаметр валков ∅ = 210 mm, а при асимметричной прокатке − ∅1 = 190 mm
и ∅2 = 230 mm. Оба эксперимента осуществляли в идентичных условиях:
величину исходного зазора между валками подбирали одинаковой, ско-
рость, степень и температуру деформации − сопоставимыми. В обоих
экспериментах с помощью месдоз фиксировали общее усилие прокатки.
Образцы прокатывали по указанным схемам при температурах 20−300°C
с целью получения дисперсной структуры и реализации явления динами-
ческого возврата.

Полученные после прокатки образцы испытывали на изгиб с записью
диаграммы нагружения. Исследовали влияние условий прокатки на упругие
характеристики, параметры упрочнения, напряжение и деформацию в мо-
мент разрушения. Методом просвечивающей электронной микроскопии
анализировали структуру материала в деформированном состоянии.

Рис. 1. Схема про-
цесса прокатка−во-
лочение
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Результаты экспериментов

Прокатка компактных образцов. Заготовкой под прокатку служила по-
лоса технически чистого титана размерами 3 × 20 mm, предварительно ото-
жженная при 800°C на размер зерна 50 µm. Прокатку осуществляли за 1
проход, поэтому финишный размер (толщина) полосы после прокатки опре-
делялся не только установленным зазором между валками, но и жесткостью
клети и упругим прогибом валков. В таблице приведены данные о геометри-
ческих размерах полосы (h1 и h2 – соответственно начальная и конечная
толщина полосы), а также о технических параметрах прокатки (Troll − темпе-
ратура, PB − усилие прокатки, е − степень деформации). Следует отметить
тот факт, что практически при равных усилиях прокатки асимметричный
способ прокатки обеспечивает увеличение степени деформации на 15–17%
по сравнению с традиционным, что свидетельствует о более благоприятной
схеме напряженно-деформированного состояния в очаге деформации.

Таблица
Параметры прокатки полос технически чистого титана

Troll, °C h1 h2 PB, kN e
Асимметричная прокатка

20 2.95 1.7 520 0.551
100 3.1 1.8 520 0.545
200 3.0 1.7 480 0.568
300 3.05 1.8 480 0.527

Традиционная прокатка
20 2.95 2.05 560 0.364

100 3.05 2.18 560 0.336
200 2.9 2.15 500 0.299
300 3.0 2.0 480 0.405

Результаты механических испытаний образцов на 4-точечный изгиб,
продеформированных по обеим схемам, представлены в виде кривых де-
формационного упрочнения (рис. 2). Сопоставление механических свойств
материалов, прокатанных при температурах 20–300°C, свидетельствуют о
том, что упрочнение материала, подвергнутого асимметричной прокатке
(рис. 2,а), примерно на 25% выше, чем у материала, продеформированного
традиционным способом (рис. 2,б). Особо следует обратить внимание на
аномально высокое упрочнение образца, продеформированного способом
асимметричной прокатки при 200°C. Свойства такого образца примерно в
1.6 раза выше, чем после традиционной прокатки (ср. кривые 3 на рис. 2а,б).

Причина этого связана, по-видимому, с задержкой процессов динамиче-
ского возврата при асимметричной прокатке. В наших предыдущих работах
[4,5] обращалось внимание на особое механическое поведение сильноде-
формированного титана при температурах выше 200°C. Оно проявляется как
в аномальном понижении температурной зависимости предела текучести,
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Рис. 2. Кривые микропластичности титана, продеформированного по схемам асим-
метричной (а) и традиционной (б) прокатки при разных температурах, °C: 1 – 20, 2 –
100, 3 – 200, 4 – 300

так и в снижении параметров низкотемпературного упрочнения образцов,
продеформированных при таких температурах. Мы связывали этот эффект с
особенностями формирования структуры в сильнодеформированных мате-
риалах и склонностью этой структуры к релаксации и частичному распаду
под действием процессов возврата.

Объединение в одной технологической операции трансляционной и ро-
тационной деформаций, по-видимому, способствует частичному подавле-
нию этих процессов, что приводит как к повышению параметров упрочне-
ния при всех исследованных температурах прокатки, так и смещению тем-
пературы разупрочнения в область более высоких значений. Задержка про-
цессов термомеханического возврата деформационной структуры при тем-
пературах 200−300°C может способствовать активизации на границах де-
формированных зерен процессов низкотемпературной динамической рекри-
сталлизации, формирующей сверхмелкое зерно с равновесными границами.
Наличие сверхмелких рекристаллизованных зерен было обнаружено методом
просвечивающей электронной микроскопии в образце, продеформирован-
ном в условиях асимметричной прокатки при температуре 200°C (рис. 3).

   
а б

Рис. 3. Структура титанового сплава после традиционной (а) и асимметричной (б)
прокатки при температуре 200°C

1 µm 1 µm
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Прокатка пористых заготовок. Для исследования влияния условий про-
катки на закономерности упрочнения пористых порошковых материалов
был выполнен ряд экспериментов на пористом спеченном титане техниче-
ской чистоты. Исходным материалом служили заготовки спеченного при
температуре 1100°C порошкового титана размером 2 × 20 × 150 mm с началь-
ной пористостью θ0 = 30%. Эти заготовки прокатывали при температурах
20–300°C по тем же схемам, что и описанный выше компактный титан.

Результаты исследований (рис. 4) показывают, что после асимметричной
прокатки параметры упрочнения резко возрастают. Причем образцы, прока-
танные при 200 и 300°C (кривые 3, 4), проявляют максимальное упрочнение,
соизмеримое с упрочнением компактных образцов (см. рис. 2). Образцы после
асимметричной прокатки имеют намного более высокие модуль упругости и
уровень деформации до разрушения, что свидетельствует о лучшем качестве
контакта. После прокатки пористость образцов составляет 8−10%, суммарная
степень деформации твердой фазы достигает е = 0.5−0.6, что соизмеримо с
деформацией компактного материала (таблица).

   
а б

Рис. 4. Кривые микропластичности порошкового титана, повторно подвергнутого
асимметричной (а) и традиционной (б) прокатке при разных температурах, °C: 1 –
20, 2 – 100, 3 – 200, 4 – 300

Характерно, что при большой деформации эффект упрочнения образцов,
подвергнутых асимметричной прокатке, заметно выше, чем для образцов,
продеформированных по традиционной схеме. Первые образцы имеют так-
же заметно более высокую пластичность, достигающую нескольких процен-
тов, хотя следует все же отметить, что их пластичность во много раз ниже,
чем у компактных рекристаллизованных образцов, продеформированных до
тех же степеней деформации.

Резкое увеличение параметров упрочнения порошковых образцов, проде-
формированных асимметричной прокаткой до больших степеней при темпера-
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турах 200−300°C, объясняется протеканием одновременно двух процессов:
формирования деформационной структуры и активизации процесса контакто-
образования. Несомненно, что процессы структурной перестройки особенно
активно протекают в области межчастичных граней, где происходит наиболь-
шая концентрация деформации. Несмотря на низкую температуру прокатки,
ввиду сильной концентрации деформации возможно протекание процессов ди-
намической рекристаллизации с полным восстановлением свойств контакта.

В данном случае сдвиговая деформация не только позволяет реализовать
более сильное упрочнение материала (как это наблюдалось для компактного
материала), но и оказывает положительное влияние на образование более
совершенного контакта. Косвенным подтверждением этого предположения
являются резкое возрастание модуля упругости материалов, имеющих наи-
большее упрочнение, и наличие вязких участков на изломах этих образцов.

Выводы

1. Упрочнение компактного титана, подвергнутого асимметричной про-
катке, примерно на 25% выше, чем у материала, продеформированного тра-
диционным способом. Причина такого поведения, по-видимому, связана с
задержкой процессов динамического возврата в первом случае.

2. После деформации пористых образцов, подвергнутых асимметричной
прокатке, параметры упрочнения резко возрастают. При этом образцы, про-
катанные при 200 и 300°C, проявляют максимальное упрочнение, соизмери-
мое с упрочнением компактных образцов.

3. Активизация процесса динамической рекристаллизации при асиммет-
ричной прокатке не только способствует повышению параметров упрочне-
ния, но также ведет к улучшению качества межчастичного контакта при
прокатке порошковых заготовок.

4. Сравнительный анализ процессов упрочнения компактного и пористо-
го титана позволяет сделать заключение, что в порошковых изделиях ис-
пользование асимметричной прокатки более эффективно, поскольку в этом
случае наряду с улучшением деформационной субструктуры матрицы уда-
ется существенно улучшить качество межчастичных контактов.
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K.A. Gogayev, V.S. Voropayev, D.G. Verbilo, Yu.N. Podrezov, M.I. Danilenko

USAGE OF ASYMMETRICAL ROLLING FOR STRENGTHENING
COMPACT AND POROUS TITANIUM
Strengthening of materials deformed by rolling with shear between rolls of different di-
ameters has been investigated. The strengthening of compact and porous titanium de-
formed by traditional and asymmetric rolling was analysed. The increasing of strength
and plasticity of compact titanium after asymmetrical rolling was observed. The im-
provement of compact quality with sharp increasing strength and plasticity for porous
titanium deformed by asymmetrical rolling was observed.

Fig. 1. Scheme of the rolling-drawing process

Fig. 2. Curves for titanium deformation by asymmetrical (а) and traditional (б) rolling
under different temperatures, °C: 1 − 20, 2 − 100, 3 − 200, 4 − 300

Fig. 3. Structure of titanium alloy after traditional (а) and asymmetrical (б) rolling at a
temperature of 200°C

Fig. 4. Microplasticity curves for powder titanium after repeated asymmetric (а) and tra-
ditional (б) rolling at different temperatures, °C: 1 − 20, 2 − 100, 3 − 200, 4 − 300
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СТРУКТУРНЫЕ ОСОБЕННОСТИ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА
МАГНИЕВЫХ СПЛАВОВ, ПОДВЕРГНУТЫХ РАВНОКАНАЛЬНОМУ
УГЛОВОМУ ПРЕССОВАНИЮ

Институт физики перспективных материалов,
Уфимский государственный авиационный технический университет
ул. К. Маркса, 12, г. Уфа, 450000, Россия
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Методом равноканального углового прессования (РКУП) получены ультрамелко-
зернистые (УМЗ) образцы магниевых сплавов АМ60 и AZ91D. Методами просвечи-
вающей электронной микроскопии, оптической металлографии и энергодисперси-
онного анализа изучены структурные особенности УМЗ-образцов. Особое внима-
ние уделено сравнительным исследованиям механических свойств, в частности,
пределов прочности и выносливости.

Введение

Известно, что легкие магниевые сплавы вследствие высокой удельной
прочности являются перспективными для применения в качестве конструк-
ционных материалов [1]. Вместе с тем большинство изделий из этих сплавов
получают методами литья под давлением, поскольку они относятся к классу
труднодеформируемых материалов. В то же время для изготовления изделий
сложной формы все чаще прибегают к методам пластического формообра-
зования при повышенных температурах на УМЗ-материалах.

Одним из перспективных методов получения УМЗ-материалов является
РКУП, которое ведет к значительному измельчению зеренной структуры до
среднего размера зерен менее 1 µm и соответственно к повышению прочно-
сти различных металлов и сплавов [1]. Значения пластичности УМЗ-
металлов во многом определяются температурными режимами РКУП [2].
Эти значения обычно оказывают существенное влияние на характеристики
усталости, важные для многих конструкционных применений УМЗ-материалов.

Целью настоящей работы явилось изучение структуры и механических
свойств УМЗ-магниевых сплавов АМ60 и AZ91D, полученных методами
РКУП. В соответствии с поставленной целью проекта решались задачи по
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оптимизации температуры РКУП в магниевых сплавах, изучению однород-
ности структуры, определению среднего размера зерен и размера частиц вы-
делений, а также исследованию пластичности, пределов прочности и вынос-
ливости.

Материалы и методики исследований

В качестве исходных материалов были использованы литые магниевые
сплавы АМ60 (Mg−6 wt.% Al−0.13 wt.% Mn) и АZ91D (Mg–8.7 wt.% Al–0.65
wt.% Zn−0.25 wt.% Mn), образцы которых предварительно гомогенизирова-
ны при температуре 410°С в течение 6 h. Для формирования УМЗ-структуры
использовали метод РКУП [1] с углом пересечения каналов, равным 120°С
по маршруту Вс.

Исходные образцы из сплава АМ60 диаметром 20 mm и длиной 100 mm
подвергали 10 проходам. В соответствии с диаграммой фазового равновесия
исследуемого сплава были выбраны три температуры РКУП: 350°C – сплав на-
ходится в однофазной области; 210°C – сплав в двухфазной области; 150°C –
сплав также в двухфазной области, но с большим объемом второй фазы.

Исходные образцы из сплава АZ91D подвергали 2 проходам при 400°C,
затем 2 проходам при 350°C и, наконец, 2 проходам при 300°C.

Структуру образцов изучали в просвечивающих электронных микроско-
пах Philips EM-430 и JEM-100B при ускоряющих напряжениях соответствен-
но 300 и 100 kV. Для изготовления фольг из РКУП-образцов были вырезаны
диски диаметром 2.3 mm и толщиной 0.15 mm, которые затем были электро-
полированы на установке Tenupol-5 с использованием электролита: 1% пер-
хлорной кислоты и 99% этанола. Химический состав вторых фаз в фольгах
РКУП-образцов исследовали методом энергодисперсионного анализа.

Механические свойства изучали на специализированной машине, разра-
ботанной для испытаний на растяжение наноструктурных образцов малых
размеров [3] и оснащенной компьютерной программой для контроля пара-
метров. Испытания проводили при постоянной скорости перемещения тра-
версы. При этом рабочая часть образцов имела размеры 0.5 × 1.0 × 4.0 mm.

Усталостные испытания проводили на стандартных плоских образцах
толщиной 1 mm при частоте 20 Hz, применяя асимметричный цикл напря-
жений при постоянной амплитуде.

Результаты и обсуждение

При изучении структуры сплава АМ60 после РКУП при температуре
350°C было обнаружено, что эта обработка ведет к неоднородному состоя-
нию. В частности, в структуре наблюдали равноосные зерна с размером
5−10 µm на ~ 60−70% просмотренной площади фольги. Остальную площадь
занимали вытянутые зерна с размером 0.3−1.5 µm в ширину и 5−15 µm в
длину (рис. 1,а), некоторые из них были двойниками. Внутри зерен наблю-
дали мелкодисперсные частицы размером до 30 nm.
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В образцах после РКУП при температуре 210°С обнаружена более одно-
родная структура с равноосными зернами по всей поверхности образца
(средний размер зерен 2 µm) (рис. 1,б). Наблюдали два типа вторых фаз: 1)
мелкодисперсные частицы размером 30 nm (рис. 1,б), как и в предыдущей
обработке (рис. 1,а); 2) частицы со средним размером 0.5 µm (рис. 1,в), не-

равномерно распределенные как в те-
ле зерен, так и по их границам.

Энергодисперсионный анализ по-
казал различие в химическом составе
между частицами первого и второго
типов частиц (рис. 2): частицы с
большим размером содержат Mg и Al
и по диаграмме равновесия Mg−Al
соответствуют фазе γ-Mg17Al12 [4];
частицы с меньшим размером допол-
нительно содержат Mn.

Микроструктура образцов после
РКУП при температуре 150°C была
наиболее однородна со средним раз-
мером зерна ~ 1 µm (рис. 1,г). В них

Рис. 1. Типичные микроструктуры магниевого спла-
ва АМ60 после РКУП при температуре, °C: а − 350;
б, в − 210 (с размерами частиц соответственно 30 nm
и 0.5 µm); г − 150

1 µm1 µm 200 nm

1 µm

Рис. 2. Энергодисперсионный анализ
частиц в РКУП-образцах АМ60: ----  −
0.5 µm, –––  − 30 nm
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также наблюдали два типа частиц, однако в этих образцах объемная доля
частиц второго типа была больше и частицы были распределены более од-
нородно, чем в образцах, прессованных при температуре 210°С.

Во всех образцах (после РКУП при различных температурах) наблюдали
высокую плотность дислокаций.

Для сравнения на рис. 3 представлена структура другого магниевого
сплава AZ91D до и после РКУП. После гомогенизации структура сплава ха-
рактеризовалась средним размером зерен свыше 100 µm и наличием круп-
ных частиц выделений типа Mg17Al12. Применение РКУП при температуре
300°С вызвало в данном сплаве существенное измельчение зеренной струк-
туры до среднего размера около 3 µm.

 
а б

Рис. 3. Микроструктура сплава AZ91D: а − после гомогенизации при T = 460°C в
течение 6 h; б − после РКУП при температуре 300°C

Таблица иллюстрирует механические свойства на растяжение исходного
литого сплава, а также РКУП-образцов, полученных при трех различных
температурах (150, 210 и 350°C). Очевидно, что, чем ниже температура
РКУП, тем выше предел прочности. В частности, после РКУП при темпера-
туре 150°C сплав AM60 не только демонстрирует наиболее высокие значе-
ния предела прочности, достигающие 310 MPa, но также сохраняет повы-
шенную пластичность, характерную для этого сплава в литом состоянии.
Повышение прочности в РКУП-образцах хорошо коррелирует с измельче-
нием зеренной структуры, в частности, чем меньше средний размер зерен,
тем выше наблюдаемый предел прочности. Сохранение повышенной пла-
стичности может быть следствием двух причин, во-первых, уменьшения
концентрации алюминия в матрице в результате выделения большого коли-
чества частиц фазы Mg17Al12, а, во-вторых, развития зернограничного про-
скальзывания при комнатной температуре [5]. В пользу первого предполо-
жения свидетельствует меньшая пластичность в образцах, подвергнутых
РКУП при температуре 350°C, в которых наблюдалась наименьшая объем-
ная доля выделений, тогда как второе предположение требует дополнитель-
ного экспериментального подтверждения.

50 µm 10 µm
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Таблица
Механические свойства магниевых сплавов АМ60 и AZ91D

Сплав Средний размер
зерен, µm

Предел теку-
чести, MPa

Предел проч-
ности, MPa

Относительное
удлинение, %

AM60
литой > 100 30 115 16
РКУП, 350°C 18 105 225 13

210°C 2 130 250 15
150°C 1 235 310 15

AZ91D
гомогенизированный > 100 110 170 3

РКУП, 300°C 3 130 240 6

Следует отметить, что в сплаве AZ91D, подвергнутом РКУП, наблюдали
повышение не только предела прочности от 170 до 240 MPa, но и повыше-
ние пластичности от 3 до 6% (таблица), что должно благоприятно сказаться
на повышении усталостных свойств УМЗ-образцов.

На рис. 4,а представлены результаты усталостных испытаний магниевого
сплава АМ60, подвергнутого РКУП при различных температурах. Установ-
лено, что на базе 5·106 циклов предел выносливости образцов, прессованных
при температуре 350°C, составил примерно 90 MPa. Со снижением темпера-
туры РКУП до 210 и 150°C наблюдали увеличение предела выносливости
соответственно до 110 и 120 MPa. Для сравнения в крупнозернистом состоянии
в сплаве АМ60 наблюдается предел выносливости, равный примерно 45 MPa
[6]. В другом магниевом сплаве AZ91D измельчение зеренной структуры
методом РКУП с размера > 100 µm до ~ 3 µm также привело к существенно-
му росту предела выносливости от 50 до 140 MPa (рис. 4,б). То есть по ре-
зультатам исследований усталостных свойств можно сделать вывод, что в
УМЗ-состоянии магниевые сплавы АМ60 и AZ91D демонстрируют повы-
шенные более чем в 2 раза пределы выносливости по сравнению с обычным
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Рис. 4. Графики зависимости максимального напряжения от количества циклов: а −
AM60, б − AZ91D
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крупнозернистым состоянием. При этом в случае сплава АМ60 снижение
температуры РКУП с 350 до 150°C сопровождается дальнейшим измельче-
нием зеренной структуры с 5−10 µm до ~ 1 µm, что способствует повыше-
нию предела выносливости с 90 до 120 MPa.

Выводы

Применение РКУП привело к уменьшению среднего размера зерна до 1 и
3 µm в магниевых сплавах соответственно АМ60 и AZ91D. При этом сред-
ний размер зерен и однородность зеренной структуры существенно зависели
от температуры РКУП.

УМЗ-образцы магниевого сплава АМ60, подвергнутые РКУП при темпе-
ратуре 150°C, продемонстрировали примерно в 2.5 раза более высокие зна-
чения предела прочности по сравнению с исходным крупнозернистым мате-
риалом при сохранении исходной пластичности 15%. Измельчение зеренной
структуры методом РКУП в сплаве AZ91D привело не только к существен-
ному росту предела прочности от 170 до 240 MPa, но и к увеличению пла-
стичности с 3 до 6%.

Применение РКУП способствовало также значительному (более чем в 2
раза) повышению предела выносливости ультрамелкозернистых магниевых
сплавов АМ60 и AZ91D соответственно до 120 и 140 MPa.
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FEATURES OF STRUCTURE AND MECHANICAL PROPERTIES OF
MAGNESIUM ALLOYS SUBJECTED TO THE EQUAL-CHANNEL
ANGULAR PRESSING
The method of equal-channel angular pressing (ECAP) has been used to prepare ultra-
fine-grained (UFG) samples of magnesium alloys AM60 and AZ91D. Features of the
UFG samples structure have been studied by methods of transmission electron micros-
copy, optical metallography and energy-dispersion analysis. Special attention is paid to
comparative investigations of mechanical properties including ultimate strength, plastic
limit and fatigue range.
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Fig. 1. Typical microstructures of magnesium alloy AM60 after ECAP at temperatures,
°C: а − 350; б, в − 210 (with the particle size of 30 nm and 0.5µm, respectively); г − 150

Fig. 2. Energy-dispersion analysis of particles for ECAP-samples of AM60: ----  − 0.5 µm,
–––  − 30 nm

Fig. 3. Microstructure of alloy AZ91D: а − after homogenization at T = 460°C for 6 h; б −
after ECAP at a temperature of 300°C

Fig. 4. Maximum stress as a function of the number of cycles: а − AM60, б − AZ91D
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Nowadays in order to achieve the materials with superior strength and appropriate form-
ability, severe plastic deformation (SPD) methods are used in which the available coarse-
grained materials are processed to produce substantial grain refinement and a nanos-
tructure. A new SPD method based on direct extrusion process, proposed recently, is the
«Twist Extrusion process». The process is capable of industrial usage and has the ad-
vantage of producing a finer structure as compared with other SPD methods. In this in-
vestigation, in order to help in determining the effective process variables and in under-
standing the die manufacturing process, the simulation of the twist extrusion process is
presented by using explicit analysis procedure, and the von-Misses and equivalent
plastic, strain distributions are considered. The effects of friction coefficient and speed of
deformation on the maximum values of von-Misses stress and equivalent plastic strain for
the annealed copper material are investigated, they are validated and compared with the
corresponding theoretical and experimental values obtained from researchers. The
simulation results show that the maximum and minimum equivalent plastic strains are
produced at the corner and at the center of the billet, respectively. The maximum and
minimum equivalent plastic strains predicted by the simulations are found to be 1.3 and
0.3, respectively. Serrated diagrams of instantaneous stress versus strain and applicable
flow stress were observed and recalculated. Simulation results placed next to experi-
mental results are indicative of an acceptable level of compatibility.

1. Introduction

The severe plastic deformation  process is the most effective method to obtain
ultrafine grained materials. The known SPD processes are: equal channel angular
extrusion (ECAE), accumulative roll bonding (ARB), high-pressure torsion (HPT)
and multiple forging [1−3].

A new SPD method proposed recently is the twist extrusion process [4]. In this
method, a square section billet is pressed into a 90-deg twisted channel of



Физика и техника высоких давлений 2007, том 17, № 1

118

extrusion die. Twist extrusion product during the proc-
ess is schematically shown in Fig. 1. Moreover, the
cross-section of the billet during the 90-deg rotation is
constant. The geometry of the cross-section of billet is
chosen arbitrarily but not circular. A very high magni-
tude of strain is produced during deformation. Since in
this process the cross-section is constant, it is possible
to perform this process in more than one pass and ac-
cumulate strains in order to produce the finer grains in
the bulk structure [4−7]. For instance, three passes of
twist extrusion on pure titanium, achieving less than
1 µm grain [7]; it is also possible to produce pure cop-
per with 100 nm grain size [8]. Different technological
schemes can be used to exert high pressure on the
specimen. The mechanical cold type scheme modeled
in this study is shown in Fig. 2.

A detailed analysis and understanding of the
mechanism of the process are not possible on the basis
of conventional observations because the twist extru-
sion process is very complicated. Hence, for the
mechanism of twist extrusion to be more perceptive,
the finite element analysis was performed by using the
explicit analysis procedure. Till now, the efficiency of
FEM analyses in prediction and optimization of this
process has not been approved [4].

In this investigation, simulations of twist extru-
sion process in cold state condition for annealed copper

(T = 500°C, 4 h) is presented. The effective strain and von-Misses stress distribu-
tion are considered by using ABAQUS 6.4-PR11 software. In addition, the maxi-
mum values of effective strain obtained during deformation are compared and
validated with the corresponding experimental values of Refs. [8,10]. In addition,
the effective strain distribution along 4 different paths of the sample is considered.

2. Simulation of the twist extrusion process

In this study, two types of the annealed copper samples with the cross-section
of 18 × 28 mm and lengths of 30 and 55 mm are used. For the 55 mm sample, a
guide is required to avoid bulging during the process. Ram speed used is 5 mm/s
and friction coefficient between the die and sample surfaces is chosen to be 0.1.
The maximum applied pressure is 400 MPa. The die and ram are modeled as rigid
solid type. The die, punch and data specifications are chosen as in Refs. [8−10].

The Hollowman elastic-plastic equation is used to describe the behavior of
billet (i.e. σ = cεn, where σ is stress, ε is strain and n is the strain-hardening con-
stant, c and n are material constants). The material constants used are c = 525 MPa,

Fig. 1. Schematic of the
twist extrusion process
[10]

Fig. 2. Photo of me-
chanical twist extrusion
process in the cold state
condition [9]
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n = 0.38 [3]. All the simulations are carried out with an-
nealed copper (ρ = 8900 kg/m3, E = 124 GPa, v = 0.34,
σy = 50 MPa, k = 160 MPa). Frictional shear stress τ
for all of the contact surfaces is defined as: τ = mk,
where m is a friction factor and k is a shear flow of
material. A friction factor of m = 0.1 is considered for
all contact surfaces. Mechanical properties of annealed
copper are the same as those reported in Refs. [8−10].

Explicit method is selected to solve equations in or-
der to consider large deformations. The billet and die
contact is modeled with friction surface to surface fi-
nite sliding contact pair algorithm. The frictional form
of this algorithm was also used to model the ram con-

tact with billet. Die and billet contact surface is chosen to be separable and ram
and billet contact is chosen to be not separable.

Boundary conditions were chosen to be like experimental ones; therefore the
six degree of freedom of die is foreclosed and ram could move only in direction
normal to billet during the deformation. The billet mesh size is chosen to be 1 mm.

3. Simulation results and discussion

Fig. 3 shows schematic of the setup used for simulation. Figs. 4,a and 5,a
show the longitudinal and end view cross-section of simulated sample after de-
formation, respectively. Figs. 4,b and 5,b show the longitudinal and end view
cross-section of experimental sample after deformation from Ref. [9]. Comparing
these figures shows a close conformity between simulation results and experi-
mental observations. The simulation results are capable of predicting the defects
in the longitudinal direction and corners of the twist end cross-section.

        
a b b

Fig. 4. Schematic (simulation results)
(a) and photo (experimental results
[9]) (b) of twist sample after one-pass
deformation

Fig. 5. Schematic (simulation results)
(a) and photo (experimental results
[9]) (b) of end view cross-section of
sample after deformation

Fig. 3. Schematic of the
twist extrusion process du-
ring deformation (simu-
lation results)

a
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3.1. The von-Misses stress profiles

Figs. 6,a−d show the von-Misses stress profiles along the central line axis of
the sample at the end of 1/4, 1/2, 3/4 and 1 total deformation time, respectively.
The figures show that only one maximum stress occurred at a particular position
along the central line of the specimen. The maximum stress achieved is found to
be 400 MPa. In addition, the position of the maximum stress along the 55 mm
billet is changing towards the end of the billet. It should be noted that in these fig-
ures, the die entrance is at the right-hand side of the diagram.

   
a b

   
c d

Fig. 6. The von-Misses stress profiles along the central line axis of the sample at the end
of 1/4 (a), 1/2 (b), 3/4 (c) and 1 total (d) deformation time

Fig. 7 illustrates variation of von-Misses stress versus time for the middle point
of axial path in one-pass deformation. The figure shows that during the process,
stress increases to a maximum value and then decreases. The maximum value of the
von-Misses stress is found to be about 400 MPa. The trend of diagram and the
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maximum magnitude are in a close com-
patibility with the corresponding experi-
mental value reported in Ref. [9] when
the back pressure is not applied.

The maximum stress profiles required
for deformation of two simultaneous
passes are shown in Fig. 8. The simulated
product after two consecutive passes is
depicted in Fig. 9. The simulation results
predicted a maximum stress of 500 MPa
required for deformation. This maximum
value is greater than that needed for one-

pass deformation (400 MPa). The maximum stress value is comparable to experi-
mental stress reported in Ref. [8]. The figure also shows a periodicity of the stress due
to strain accumulation and grain refinement and relaxation of internal stress.

   
Fig. 8. Instantaneous maximum stress in whole body of the sample in two passes of de-
formation vs strain

Fig. 9. Schematic of product after two simultaneous passes

As noted in previous diagrams of the article, the maximum resistant stress
against deformation in one pass is estimated to be about 400 MPa. This value can be
substituted as σs in the equation derived from kinematically admissible velocity fields
from Ref. [9]:

max
max

4 2tg
3 3 3cos

s s fhP
R

σ σ
= β +

β
, (1)

where P − flow stress (press applicable power), σs − resistant stress of material against
deformation, βmax − maximum magnitude of inclination of twisted line against axes of
extrusion, f − friction coefficient, h/R − specific ratio dependent on die geometry.

By substituting σs = 400 MPa in this formula, the applicable working pressure
is found to be equal to 1200 MPa. By inclusion of back pressure, the maximum
working pressure obtained is 1800 MPa, in close agreement with that reported in
Ref. [8] e.g. 2000 MPa.

Fig. 7. Variation of von-Misses stress
against time for the middle point of axial
path during one-pass deformation



Физика и техника высоких давлений 2007, том 17, № 1

122

3.2. The equivalent strain distributions

The equivalent strain contours at the end of 1/4, 1/2, 3/4 and 1 total deforma-
tion time are shown in Figs. 10,a−d, respectively. The maximum effective strain
obtained from the simulation at the end of the one pass is 1.5 which is compatible
with experimental results of Ref. [8]. This validates the simulations.

   
a b

   
c d

Fig. 10. The equivalent strain contours at the end of 1/4 (a), 1/2 (b), 3/4 (c) and 1 total (d)
deformation time

It was noted in the literature that the grain size is dependent upon the magni-
tude of effective strain imposed on the sample. Therefore, further study is con-
ducted to consider the variation of strains in the sample during the deformation.
The change of induced strain during deformation results in mechanical anisotropy
and grain size differences in experimental data.

Figs. 11,a−d show the effective strain profiles along the corner axis of the
sample at the end of 1/4, 1/2, 3/4 and 1 total deformation time, respectively. The
figures show that only one maximum strain occurred at a particular position along
the central line of the specimen. The maximum strain achieved is found to be 0.3
in the center line, 0.45 in the mid-length (28 mm), 1 in the mid-width (18 mm)
and 1.3 at the corners. In addition, the position of the maximum strain along the
55 mm billet is changing towards the end of the billet. It should be noted that the
die entrance is at the right-hand side of the figures.

3.3. Effects of ram speed on the effective strain profiles

Further study is conducted to consider the effect of ram speed on the magni-
tude of maximum plastic strain induced during the process. The simulation results
show that increasing the punch speed from 5 mm/s to 10 mm/s results in increas-
ing the magnitudes of the effective strain from 1.3 to 1.5 (see Fig. 12).
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a b

   
c d

Fig. 11. The effective strain profiles along the corner axis of the sample at the end of 1/4
(a), 1/2 (b), 3/4 (c) and 1 total (d) deformation time

0

0.5

1.0

1.5

0 0.332 0.664 0.996
Time fraction

PE
EQ Fig. 12. Effective strain profile for the

ram speeds of 5 mm/s (dashed line) and
10 mm/s (solid line) vs. time fraction of
1/6
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3.4. Effect of friction coefficient on the effective strain profiles

Simulation results show that the von-Misses stress distributions change by in-
creasing the friction coefficient (see Figs. 13 and 14). In addition, the simulation
results show that the positions of maximum and minimum stresses move further
along the sample toward the exit. Moreover, the minimum stress obtained for the
friction coefficient of 0.2 is less than that of 0.1 (see Figs. 14 and 6,d).

  
a b

Fig. 13. Schematic of von-Misses stress contour type of sample (friction coefficient of
0.2) (a) and the von-Misses stress profiles along the corner axis of the sample at the end
of total deformation time (friction coefficient of 0.2) (b) (compared with Fig. 6,d)

4. Conclusion

The deformed shape and the end view cross-section of sample achieved from
the simulation are in complete agreement with those of experiments.

The simulations results predicted that the maximum values of plastic strain
reach 1.3. The data is compatible with values of 1.2−1.5 obtained from the ex-
perimental data of Refs. [8−10]. This matter validates the simulation results.

The results show that the maximum and minimum effective strains are
achieved at the corner and at the center of the specimen, respectively.

The results show that the effective strain increases with the ram speed.
The maximum working pressure obtained from the numerical analyses is in

reasonable agreement with that obtained from the upper band analyses of refer-
ence [8,9].

The position of maximum and minimum flow stress moves toward the exit by
increasing the friction coefficient.
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УДАРНЫЙ МЕТАМОРФИЗМ ПЛАГИОКЛАЗА И АМФИБОЛА
ПРИ СТУПЕНЧАТОМ УДАРНО-ВОЛНОВОМ НАГРУЖЕНИИ
ГОРНЫХ ПОРОД

1Институт теплофизики экстремальных состояний Объединенного института высоких
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2Московский государственный университет им. М.В. Ломоносова
г. Москва, 119899, Россия

Проведено экспериментальное исследование характера ударного метаморфизма пла-
гиоклаз (Pl)-амфиболового (Amf) сланца с гранатом (Южный Урал) и клинопироксен-
Amf-Pl-сланца (Анабарский щит) при ударно-волновом нагружении в ампулах сохране-
ния плоской геометрии. Максимальное ударное давление в образцах варьировалось в
диапазоне 26−52 GPa. Установлено, что повышение содержания F, Ti и K в составе
Amf, как и понижение содержания Ca в составе Pl, делает эти минералы более ус-
тойчивыми к воздействию ударных волн. Изотропизация Pl в экспериментах по сту-
пенчатому ударно-волновому сжатию полиминеральных горных пород начинается
при более низких давлениях, чем в аналогичных экспериментах с мономинеральными
образцами. При относительно низких давлениях изотропизация Pl обусловлена дроб-
лением вещества на микроуровне и сопровождается образованием маскелинита – ти-
пичного минерала метеоритов и пород астроблем. При более высоких давлениях изо-
тропизация Pl связана с аморфизацией вещества в результате плавления.

Введение

Процессы ударного метаморфизма, связанные с соударением космиче-
ских тел с планетами, в значительной степени определяют состав коры и
строение поверхности этих планет. По широко распространенным в настоя-
щее время представлениям, образованию планет сопутствовали интенсив-
ные импактные явления, сопровождавшие аккрецию [1]. Многочисленные
признаки импактного и термального метаморфизма, присутствующие в раз-
личных метеоритах, указывают на интенсивный импактогенез родительских
тел этих метеоритов [2]. Изучение астроблем и горных пород – импактитов,
возникающих при соударении крупных метеоритов и астероидов с поверх-
ностью Земли, вносит важный вклад в представления о строении и развитии
ее литосферы. В настоящее время в центре внимания исследователей импак-
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тогенеза находится детальное изучение химических, структурных и фазовых
превращений минералов горных пород в ударных волнах. Механизмы и па-
раметры таких превращений изучаются с помощью физического моделиро-
вания импактных процессов в лабораторных условиях [3−6].

В данной работе проведено сравнительное исследование характера ударного
метаморфизма минералов групп Pl и Amf при ударно-волновом нагружении в
области давлений 26−52 GPa. Основной задачей является сравнение поведения в
ударных волнах минералов одних и тех же групп, т.е. обладающих близкими
кристаллическими структурами, но имеющих разные химические составы.

Исходные образцы

Образцы Pl-Amf-сланца с гранатом для исследований были отобраны на
Южном Урале в обнажении пород Фирсовской толщи, вдоль трассы
Уфа−Челябинск, в 5 km от Миасса в сторону Челябинска (образец ДН-31/1).
Образцы клинопироксен-Amf-Pl-сланца отбирались из пород Анабарского
щита, являющихся мишенью для астроблемы Попигай (образец 73-509а-1).

Образец ДН-31/1 имел плотность ρ = 3.06 ± 0.02 g/cm3. Средние по пяти
измерениям в разных точках образца на частоте 2.5 MHz значения про-
дольной Cl и поперечной Ct скоростей звука составляли: Cl = 5.31 ± 0.10 km/s,
Ct = 3.30 ± 0.05 km/s. Главные породообразующие минералы образца ДН-
31/1 – Amf (60 vol.%) и Pl (30 vol.%), второстепенные – гранат и кварц (каж-
дый до 5 vol.%), акцессорный минерал – магнетит.

Главные породообразующие минералы образца 73-509а-1 (ρ = 3.07 ±
± 0.02 g/cm3, Cl = 5.07 ± 0.20 km/s, Ct = 3.02 ± 0.10 km/s) – Pl (50 vol.%), Amf
(30 vol.%) и клинопироксен (20 vol.%). В качестве второстепенного минера-
ла в виде отдельных мелких зерен присутствовал кварц. Акцессорный мине-
рал – магнетит.

Породы образца ДН-31/1 образовались в условиях амфиболитовой фа-
ции, образца 73-509а-1 – в условиях гранулитовой фации.

Плагиоклаз. По данным рентгенофазового анализа (РФА), Pl обоих об-
разцов имеют триклинные кристаллические решетки с близкими параметра-
ми (в скобках указаны значения, соответствующие образцу 73-509а-1): a =
= 0.8165 (0.8165) nm, b = 1.2874 (1.2863) nm, c = 0.7109 (0.7102) nm, α =
= 93.38° (93.34°), β = 116.23° (116.15°), γ = 90.51° (90.32°). Размер областей
когерентного рассеяния (ОКР) – не менее 100 nm. По данным микрозондо-
вого анализа, Pl обоих образцов являются андезинами. Pl образца ДН-31/1 со-
ответствует химическая формула (Na0.68−0.71Ca0.30−0.32K0.01)[Al1.28−1.316Si2.68-2.71], а
Pl образца 73-509а-1 − (Na0.51−0.55Ca0.46−0.49K0.01−0.02)[Al1.43−1.46Si2.53−2.55]. Как
видно, Pl образца 73-509а-1 содержит больше кальция и меньше натрия
(анортитовая составляющая An ~ 45−48), чем Pl образца ДН-31/1 (An ~ 30−31).
Микрозондовые профили, выполненные поперек зерен, не выявили какой-
либо закономерной зональности.

Амфибол. По данным РФА, Amf обоих образцов имеют моноклинную
кристаллическую решетку с близкими параметрами (в скобках указаны зна-
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чения, соответствующие образцу 73-509а-1): a = 0.9850 (0.9854) nm, b =
= 1.8034 (1.8066) nm, c = 0.5276 (0.5270) nm, β = 105.43° (105.43°). Размер
ОКР – не менее 100 nm.

По данным микрозондового анализа, Amf обоих образцов входят в под-
группу кальциевых амфиболов. Amf образца ДН-31/1 соответствует химиче-
ская формула

(Na0.14−0.16K0.05)Na0.13−0.14Ca1.71−1.75Fe+2
0.12−0.14(Mg2.16−2.21Fe+2

1.37−1.45Ti0.11) ×

× (AlIV0.81−0.9Fe+3
0.41−0.46)[Si6.45−6.57Al1.47−1.55]O22(OH1.93−2.00F0−0.08),

а Amf образца 73-509а-1 −

(Na0.23−0.28K0.19−0.20)Na0.02−0.07Ca1.88−1.96Fe+2
0.02−0.06(Mg2.28−2.65Fe+2

1.23−1.66Ti0.22−0.23) ×

× (AlIV0.45−0.65Fe+3
0.10−0.43)[Si6.24−6.38Al1.54−1.76]O22(OH1.4−1.71F0.19−0.44Cl0.08−0.11).

Согласно современной международной структурно-химической класси-
фикации [7] Amf образца ДН-31/1 относится к ряду магнезиальных роговых
обманок, а Amf образца 73-509а-1 – к ряду чермакитовых роговых обманок.
Таким образом, Amf образца 73-509а-1 отличается от Amf образца ДН-31/1
более высоким содержанием F, Ti и K.

Методика эксперимента

Образцы породы в виде дисков с диаметром 25 mm помещали между
двумя медными дисками (толщиной 1 и 2 mm) в стальные (40Х13) ампулы
сохранения плоской геометрии с наружным диаметром 62 mm. Эксперимен-
тальные сборки (рис. 1), состоящие из ампулы сохранения, стального охран-
ного кольца с наружным диаметром 150 mm и массивного стального осно-
вания, нагружали плоским ударом алюминиевых (Д16Т) пластин диаметром
90 mm, разгоняемых при помощи взрывных метательных устройств (ВМУ).

Рис. 1. Экспериментальная сборка: 1 –
детонатор; 2 − генератор плоской удар-
ной волны; 3 – взрывчатое вещество; 4 –
направляющее кольцо; 5 – ударник; 6 –
столбики, задающие подлетную базу
(25 mm); 7 – пластина-ослабитель
(ПММА); 8 – ампула сохранения; 9 −
охранное кольцо; 10 – основание
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Таблица 1
Параметры ударно-волнового нагружения

Максимальное давление, GPa 26 36 52
Толщина ударника, mm 10 10 5
Скорость ударника, km/s 2.5 2.5 3.35
Толщина пластины-ослабителя, mm 9 − −
Толщина образца, mm 1 2 1
h*, mm 8 10 8

*h – расстояние от верхней (обращенной к ударнику) поверхности образца до
верхней поверхности ампулы сохранения.

Максимальное ударное давление достигалось в течение нескольких циркуля-
ций волн в образце (ступенчатое ударно-волновое сжатие) и составляло 26, 36 и
52 GPa. Характерные для использованных в данной работе сборок сохранения
и ВМУ зависимости давления в исследуемом материале от времени нагруже-
ния приведены в работе [8], а конкретные параметры нагружения − в табл. 1.

Изучение минералов, испытавших ударные нагрузки, проводили метода-
ми оптической и сканирующей электронной микроскопии на электронном
микроскопе CamScan-4DV. Химические составы минералов определяли на
микрозонде SX 100. Фазовые составы образцов исследовали методами РФА
на установке ДРОН-3М. Использовали Cu Kα-излучение. Количественный
фазовый анализ проводили методом внутреннего стандарта. В качестве
стандартного вещества использовали алмаз.

Плотность образцов определяли методом гидростатического взвешивания
на весах OHAUS Analytical Plus AP210. Продольную и поперечную скорости
звука в образцах определяли на установке «УЗИС-ГЭТУ», разработанной на
кафедре электроакустики и ультразвуковой техники СПбГЭТУ «ЛЭТИ», ме-
тодом измерения времени однократного прохождения ультразвукового им-
пульса через образец. Необходимо отметить, что в исследованном диапазоне
частот (1.25−5 MHz) результаты измерений скорости звука в образцах породы
значительно зависели от частоты, на которой проводились измерения.

Результаты

Плагиоклаз. Особенности ударно-метаморфических преобразований Pl
образцов ДН-31/1 и 73-509а-1 суммированы в табл. 2. При ударной нагрузке
26 GPa плагиоклаз образца ДН-31/1 (An ∼ 30−31) испытывает преимущест-
венно механические деформации (волнистое и блоковое погасание), изотро-
пизирована лишь небольшая часть зерен. В то же время большая часть зерен
Pl образца 73-509а-1 (An ∼ 45−48) интенсивно изотропизируется уже при этом
давлении. Рентгеноструктурные исследования показали, что размер ОКР не-
изотропизированного Pl обоих образцов составляет ~ 40 nm (ОКР Pl до экспе-
римента – более 100 nm). Остальная часть Pl-фазы в обоих образцах преиму-
щественно находится в мелкодисперсном состоянии с размером ОКР 1−2 nm.
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Таблица 2
Особенности ударно-метаморфических преобразований Pl

Изотропизация Состояние Вынос NaДавление,
GPa ДН-31/1 73-509а-1 ДН-31/1 73-509а-1 ДН-31/1 73-509а-1
26 + ++ Мелкодисперсное 0
36 36 9
52 +++ Аморфное 14.5 3.8

Примечание . Особенности исходных Pl образцов ДН-31/1 и 73-509а-1: An со-
ставляет соответственно 30−31 и 45−48; содержание в породе (vol.%) − соответст-
венно 30 и 50.

При нагрузках 36 и 52 GPa плагиоклазы обеих пород практически полно-
стью изотропизируются. После нагрузки 36 GPa в обоих образцах количест-
во кристаллического Pl не превышает 2 wt.%, а остальная часть Pl-фазы пре-
имущественно находится в аморфном состоянии. Размер ОКР кристалличе-
ского Pl составляет 20 и 40 nm (для образцов ДН-31/1 и 73-509а-1 соответст-
венно). После нагружения до давления 52 GPa практически 100% Pl-фазы в
обоих образцах является аморфной, что, видимо, связано с полным плавле-
нием Pl при указанных давлениях. Такой вывод подтверждается данными
СЭМ: Pl-фаза при этих давлениях часто имеет пузыристую (пористую) тек-
стуру (рис. 2) и местами обладает перлитовой отдельностью, что характерно
для стекол, образующихся при застывании жидкого расплава.

Исследования химических составов ударно-метаморфизованных Pl-фаз
на микрозонде показали, что уже начиная с 26 GPa в зернах Pl обоих образ-
цов зафиксирована миграция Ca и Na в пределах отдельных зерен. При 36 и
52 GPa на фоне продолжающегося увеличения интенсивности миграции Са в
пределах отдельных зерен Na выносится за пределы зерен в значимых количе-

ствах в расплав, возникающий по тре-
щинам и в межзерновом пространстве.

Таким образом, в проведенных
экспериментах выявлено два меха-
низма изотропизации Pl: при нагрузке
26 GPa − мелкодисперсное дробление
материала на микроуровне, сопрово-
ждающееся образованием маскелини-
та, при 36 и 52 GPa − аморфизация,
связанная с плавлением.

Результаты проведенных экспери-
ментов хорошо согласуются с при-
родными данными. Как показывают
исследования ударно-метаморфизо-
ванных гнейсов из астроблемы Попи-
гай [9], Pl андезинового состава (An ~
~ 31−37) при ударных нагрузках око-

Рис. 2. Участки пористого материала в Pl
образца ДН-31/1, испытавшего ударную
нагрузку 52 GPa
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ло 20 GPa испытывает только механические трансформации; при нагрузках
около 30 GPa по Pl преимущественно образуется диаплектовое стекло (мас-
келенит), т.е. происходит изотропизация Pl без плавления; при нагрузках
45−55 GPa по Pl образуется ударное стекло плавления.

Рис. 3. Зависимость степени изотропизации Pl от его состава (содержания An) [10]:
○ − экспериментальные данные [10]; □, , ■ − соответственно неизотропизирован-
ный, частично изотропизированный и полностью изотропизированный Pl (резуль-
таты настоящей работы)

Сопоставление полученных данных с результатами экспериментов по
ударно-волновому нагружению мономинеральных образцов Pl подтверждает
обнаруженную ранее тенденцию [10]: чем выше An в составе Pl, тем меньше
ударное давление, при котором он изотропизируется (рис. 3). В то же время
при ударно-волновом нагружении изотропизация Pl из полиминеральной
породы образца 73-509а-1 фиксируется при более низких давлениях, чем
изотропизация в экспериментах [10] с мономинеральными образцами близ-
кого состава, что может являться следствием особенностей прохождения
ударной волны в моно- и полиминеральных породах.

Амфибол. Особенности ударно-метаморфических преобразований Amf об-
разцов ДН-31/1 и 73-509а-1 суммированы в табл. 3. При амплитуде ударных
нагрузок 26, 36 и 52 GPa характерно появление в Amf обеих пород трещинова-
тости (рис. 4). Трещины в основном открытые, часть из них подчиняется кри-
сталлографическим направлениям. При нарастании силы ударного давления
количество трещин на единицу площади увеличивается. При ударной нагрузке
52 GPa в Amf образца 73-509а-1 вдоль отдельных трещин развивается несколь-
ко отличный по окраске материал, по составу аналогичный Amf. Вероятно,
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вдоль трещин происходит частичная аморфизация Amf (рис. 4,д). Никакие дру-
гие ударно-метаморфические трансформации, а также миграции элементов для
Amf образца 73-509а-1 в исследованном диапазоне давлений не обнаружены.

Таблица 3
Особенности ударно-метаморфических преобразований Amf

Механиче-
ские транс-
формации

Аморфизация Миграция
элементов

Размер ОКР,
nm V, nm3Давле-

ние,
GPa ДН-

31/1
73-

509а-1
ДН-
31/1

73-
509а-1

ДН-
31/1

73-
509а-1

ДН-
31/1

73-
509а-1

ДН-
31/1

73-
509а-1

26 + ≥ 100 903.85 904.49
36 ++ − + 50 ≥ 100 901.44 906.76
52 +++ ++ Следы ++

−
45 30 910.79 915.64

Примечание . Особенности исходных Amf образцов ДН-31/1 и 73-509а-1: содер-
жание в породе (wol.%) составляет соответственно 60 и 30, размер ОКР (nm) − для
обоих ≥ 100; объем элементарной ячейки V (nm3) − соответственно 903.36 и 904.31.

В Amf образца ДН-31/1 при амплитуде ударной нагрузки 52 GPa фиксирует-
ся аморфизация в результате плавления вдоль многочисленных трещин. К краям
зерен трещины становятся шире, сеть их сгущается, фрагменты нерасплавленно-
го амфибола округляются, приобретают изъеденные, корродированные формы.
Местами по краям зерен Amf появляются участки, насыщенные пустотами –
следы ухода флюидной фазы. Именно такие участки Amf являются доказатель-
ством того, что мы имеем дело с плавлением («вскипанием») этого минерала
(рис. 4,е). Химический состав стекла в трещинах и по краям зерен близок к со-
ставу Amf. Это позволяет предположить, что соответствующие участки расплава
по Amf застывали практически мгновенно, без перемещения и смешивания с
расплавом по другим минералам (в частности, Pl). Иногда вдоль трещин появля-
ется мельчайшая осыпь рудного минерала (предположительно, магнетита). По
данным РФА, количество подвергшегося аморфизации Amf составляет ~ 20 wt.%.

Содержание FeO в Amf образца ДН-31/1 статистически значимо уменьша-
ется по сравнению с исходным как в зернах трещиноватых Amf, испытавших
ударные нагрузки 26, 36 и 52 GPa, так и в стекле, образованном по Amf при
52 GPa, но в последнем это уменьшение более интенсивное. Уменьшение ко-
личества данного элемента связано с выносом (миграцией) его из Amf-фазы.
При этом часть железа уходит в Pl-фазу, а часть, окисляясь, входит в новооб-
разованную фазу – оксид, который иногда образует мельчайшую осыпь вдоль
трещин в Amf. Содержание MgO, напротив, статистически значимо увеличи-
вается по сравнению с исходным в амфиболах, испытавших ударные нагрузки
26, 36 и 52 GPa. Но в пузырчатом стекле, образованном по Amf при 52 GPa,
его содержание резко падает. Кроме того, в Amf образца ДН-31/1 отмечается
увеличение дисперсии массовых содержаний многих химических элементов,
возрастающее с ростом ударного давления от 36 к 52 GPa, что указывает на
миграцию элементов внутри отдельных зерен.
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Рис. 4. Амфибол в образцах кристаллических сланцев: ДН-31/1: а − исходный; б, в,
г − испытавшие ударную нагрузку (GPa) соответственно 26, 36 и 52; 73-509а-1: д, е −
испытавшие нагрузку (GPa) соответственно 36 и 52
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Результаты рентгеноструктурных исследований ударно-метаморфизованных
фаз выявляют для Amf образца 73-509а-1 монотонное увеличение объема
элементарной ячейки с ростом ударного давления (см. табл. 3), что, вероят-
но, связано с увеличением количества дефектов в кристаллической решетке
Amf в результате прохождения ударной волны. В то же время объем элемен-
тарной ячейки Amf образца ДН-31/1, испытавшего ударную нагрузку 36 GPa,
уменьшается примерно на 0.2% по сравнению с исходным, а при 52 GPa −
увеличивается. Можно предположить, что немонотонный характер измене-
ния объема V элементарной ячейки Amf в данном случае связан с конкурен-
цией двух процессов: ростом дефектности кристаллической решетки, что
приводит к увеличению V, и изменением химического состава ударно-
метаморфизованных Amf образца ДН-31/1, что приводит к уменьшению V (в
первую очередь за счет обезвоживания Amf).

В сравнении с другими главными породообразующими минералами
ударно-метаморфические трансформации амфибола изучены значительно
хуже [1]. При амплитуде ударных нагрузок до 20 GPa в Amf из ударно-
метаморфизованных пород астроблем фиксируются только механические
деформации и образование планарных элементов. При более высоких на-
грузках лишь для роговой обманки из импактированных амфиболитов и
плагиогнейсов Пучеж-Катункской астроблемы, по составу близкой к Amf
образца ДН-31/1, зафиксировано ударно-термическое разложение с образо-
ванием новых фаз [11].

В статических условиях на стабильность Amf влияют самые разнообраз-
ные причины. В частности, было показано, что стабильность Amf по отно-
шению к статическому сжатию возрастает при увеличении содержания
Al2O3 и Al(IV) [12,13].

Температура стабильности роговых обманок зависит от многих факто-
ров, в том числе от их химического состава. Например, увеличение содер-
жания Fe снижает, а увеличение содержания K и Ti повышает эту темпера-
туру [14]. Также известно, что увеличение содержания F в роговой обманке
повышает температуру ее стабильности [15−17]. Исследования стабильности
паргасита (магнезиальной высокоглиноземистой роговой обманки) в стати-
ческих экспериментах показали, что фторсодержащий паргасит стабилен до
1100°C при 0.5 GPa [18] и до 1300°C при 3.5 GPa [19]. В то же время для
бесфтористого паргасита верхний предел стабильности оценивается не
больше, чем в 1050°C [20,21].

Как следует из полученных в данной работе экспериментальных данных,
роговая обманка, которая является более фтористой, содержит больше Ti и
K (в нашем случае это Amf образца 73-509а-1) при ударно-волновом нагру-
жении, так же как и в статических условиях, оказывается более стабильной.
В то же время необходимо учитывать, что содержание Amf в породе 73-
509а-1 в два раза ниже, чем в породе ДН-31/1, что может оказывать влияние
на характер ударно-волнового сжатия Amf и, как следствие, на особенности
его ударно-метаморфических трансформаций.
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Выводы

Проведено сравнительное исследование характера ударного метамор-
физма Pl и Amf разного химического состава в области давлений 26−52 GPa.
Показано, что уже на твердофазной стадии преобразований в Pl и Amf начи-
нается миграция некоторых химических элементов, усиливающаяся на ста-
дии плавления.

Установлено, что изотропизация Pl с более низким содержанием Na (и
соответственно более высоким содержанием Ca) происходит при более низ-
ких ударных давлениях. Аналогичная тенденция ранее была зафиксирована
в ударно-волновых экспериментах с мономинеральными образцами. В то же
время изотропизация Pl в экспериментах с полиминеральными образцами
наблюдается при более низких давлениях, чем в экспериментах с мономине-
ральными образцами.

Обнаружено, что изотропизация Pl в условиях ступенчатого ударно-
волнового сжатия происходит по двум различным механизмам: при относи-
тельно низких давлениях изотропизация обусловлена дроблением вещества
на микроуровне, сопровождающемся образованием маскелинита. При более
высоких давлениях изотропизация связана с аморфизацией вещества в ре-
зультате плавления.

Установлено, что при повышении в составе Amf содержания F, Ti и K
аморфизация Amf происходит при более высоких давлениях. Аналогичная тен-
денция ранее была обнаружена при исследовании Amf в статических условиях.

Авторы благодарят В.И. Фельдмана (МГУ им. Ломоносова) за интерес к
данной работе и полезные замечания. Работа выполнена при поддержке
Программы Президиума РАН «Исследования вещества в экстремальных ус-
ловиях» и Российского фонда фундаментальных исследований.
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THE IMPACT METAMORPHISM OF PLAGIOCLASE AND AMPHIBOLE
IN CONDITIONS OF STEPWISE SHOCK-WAVE COMPRESSION OF
POLYMINERAL ROCKS
The impact transformations of plagioclase (Pl)-amphibole (Amf) schist with garnet
(Southern Urals) and clinopyroxene-Amf-Pl schist (Anabar Shield) have been studied
with use of recovery assemblies of planar geometry. In the specimens, shock pressures
were ranged from 26 to 52 GPa. It was found that an increase of content of F, Ti, and K in
a composition of Amf, as well as a decrease of content of Ca in a composition of Pl, make
these minerals more resistant to action of shock waves. In experiments with the stepwise
shock compression of polymineralic rocks the isotropization of Pl begins at lower pres-
sures than in analogous experiments with monomineralic specimens. Under relatively low
pressures, Pl isotropization is caused by its fragmentation on a microscopic scale and is
associated with the origin of maskelynite − a typical mineral of meteorites and as-
troblemes. At higher pressures, Pl isotropization is related to amorphization by means of
melting.

Fig. 1. An experimental assembly: 1 − detonator; 2 − plane shock wave generator; 3 −
explosives; 4 − focusing ring; 5 − flyer; 6 − supports (with a height of 25 mm); 7 −
damping plate (PMMA); 8 − recovery ampoule; 9 − momentum trap; 10 − baseplate

Fig. 2. Sites of a porous material in Pl of DN-31/1 specimen shocked up to 52 GPa

Fig. 3. A degree of isotropization of Pl versus its composition (the content of An) [10]: ○ −
experimental data [10]; □, , ■ − non-isotropic, partially isotropic and completely iso-
tropic Pl, accordingly (the results of the present paper)

Fig. 4. Amphibole in the specimens of crystalline schists: DN-31/1: а – starting; б, в, г –
shock tested (GPa, respectively 26, 36 and 52; 73-509а-1: д, е − shock tested (GPa), re-
spectively 36 and 52
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В.М. Рыжковский, В.И. Митюк

ВЛИЯНИЕ ТЕРМОБАРИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ НА СТРУКТУРНОЕ
СОСТОЯНИЕ ИНТЕРМЕТАЛЛИЧЕСКОГО СОЕДИНЕНИЯ CuMnSb

Объединенный институт физики твердого тела и полупроводников НАН Беларуси
ул. П. Бровки, 19, г. Минск, 220072, Беларусь

Исследовано влияние термобарической обработки (P = 7 GPa, Т = 1900 K) на
структурное состояние интерметаллического соединения CuMnSb. Показано, что
P−T-обработка приводит к реализации многофазного состояния. Фазы высокого
давления являются метастабильными при комнатной температуре и разрушают-
ся при нагревании (> 600 K).

Исследование материалов различных классов в условиях воздействия
высоких давлений вызывает повышенный научный и практический интерес,
так как позволяет реализовать их новые структурные и магнитные состоя-
ния. В частности, в последнее время с развитием техники высоких давлений
активно начали применяться в физике и химии твердого тела как термоба-
рический синтез новых материалов, так и термобарическая обработка из-
вестных с целью приобретения ими новых особенностей физических
свойств. Примером этому могут служить работы по влиянию термобариче-
ских воздействий на марганецсодержащие антимониды [1,2].

В настоящей работе приводятся результаты исследования влияния тер-
мобарической обработки на структурное состояние интерметаллического
соединения MnCuSb. Известно [3], что несмотря на изоструктурность и кри-
сталлохимическую близость крайних соединений Cu2Sb и Mn2Sb (тетраго-
нальная структура типа Cu2Sb, пространственная группа Р4/nmm), в системе
не образуются непрерывные изоструктурные твердые растворы Mn2−xCuxSb
(взаимная растворимость ограничена со стороны как Mn2Sb, так и Cu2Sb в
10−15%). Однако при этом в системе образуется соединение эквиатомного
состава CuMnSb с кубической структурой (пространственная группа F4-3m)
[4], что препятствует изоструктурной растворимости в ряду Mn2Sb–Cu2Sb.
Здесь целесообразно рассматривать две подсистемы (Mn2Sb–CuMnSb и
CuMnSb–Cu2Sb), кристаллические структуры крайних компонентов в кото-
рых различны. В этой связи воздействие термобарической обработки на
сплавы представляет интерес как с точки зрения возможной перестройки их
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кристаллической структуры, так и расширения области изоструктурной вза-
имной растворимости.

Исходные образцы сплавов получены методом прямого сплавления взя-
тых в необходимых расчетных количествах компонентов в вакуумирован-
ных до остаточного давления ≈ 10−2 Pa кварцевых ампулах по технологии,
апробированной ранее [3].

Термобарическую обработку проводили с использованием оборудования
и методик, разработанных в ОИФТТП НАНБ. Для создания высокого давле-
ния применяли пресс ДО-137А. Термобарический синтез осуществляли с ис-
пользованием контейнеров из литографского камня и графитовых нагрева-
тельных элементов в камере высокого давления с водяным охлаждением для
обеспечения возможности закалки образцов, позволяющей получать давле-
ния до 10 GPa и температуры до 2300 K. Температуру внутри нагреватель-
ного элемента определяли по градуировочной кривой, построенной по точ-
кам плавления никеля, платины, родия, молибдена и тантала, для которых
известны кривые плавления как функции давления. Исходные образцы под-
вергали воздействию высокого (7 GPa) давления при температуре 1900 K в
течение 5 min с последующей закалкой в камере.

Рентгеновские дифракционные данные получены при комнатной темпе-
ратуре и нормальном давлении на порошковом автоматизированном ди-
фрактометре ДРОН-3 с использованием Cu Kα-излучения, монохроматизи-
рованного плоским графитовым монохроматором на падающем пучке, в ин-
тервале углов 2θ = 20−90º с шагом 0.01º и экспозицией 3 s.

Рентгенографическая аттестация образцов показала, что соединение
CuMnSb, полученное при нормальных условиях, описывается в рамках ку-
бической структуры (пространственная группа F4-3m) c параметром решет-
ки a = 6.095 Å (рис. 1,а).

Термобарическая обработка при указанных выше условиях кардинально
изменяет структурное состояние соединения. Рентгенографические данные
(рис. 1,б) свидетельствуют о том, что происходит распад исходной кубиче-
ской фазы, в результате чего реализуется многофазное состояние. Фазы высо-
кого давления удовлетворительно описываются как Cu2Sb, MnSb, Mn. Фор-
мально процесс распада может быть представлен: 2CuMnSb → Cu2Sb + MnSb +
+ Mn, при этом на рентгенограмме присутствуют сравнительно небольшие
рефлексы исходной кубической фазы, которые мы связываем с незавершен-
ностью процесса ее распада по причине недостаточного времени термобари-
ческой обработки. Многофазное структурное состояние является метаста-
бильным при комнатной температуре. Последующий нагрев образца приво-
дит при Т > 550 K к разрушению метастабильных фаз и возврату к исходной
кубической кристаллической структуре (рис. 1,в). Распад при внешних воз-
действиях (давление, температура) соединения CuMnSb с кубической струк-
турой на многофазное образование есть проявление его химической неустой-
чивости, что, с другой стороны, косвенно свидетельствует о его ограничи-
вающей роли при реализации взаимной растворимости в ряду Mn2Sb−Cu2Sb.
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Рис. 1. Рентгенограммы соединения CuMnSb для образцов: а – полученного при
нормальных условиях; б – после термобарической обработки; в – отожженного при
650 K после термобарической обработки
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По данным [4], исходное соединение CuMnSb с кубической структурой
представляет собой антиферромагнетик с TN = 55 K. Однако при повышении
температуры до 850 K в этом соединении отмечается появление и количест-
венное увеличение примесной ферромагнитной никель-арсенидной фазы типа
MnSb (ε-фаза), что фиксируется на рентгенограммах. За счет этой фазы соот-
ветствующие образцы имеют остаточную намагниченность 7–12 Gs·сm3·g−1

при 100 K. Следует отметить, что появление в сплавах на основе антимонида
Mn2Sb дополнительной ε-фазы и ее количественное перераспределение в
зависимости от температуры установлено ранее в [5]. Был сделан вывод, что
такой характер кристаллохимического поведения в качественном плане яв-
ляется общим для всех пниктидов Mn2(А)Sb, где A – 3d-элементы. Выявлен-
ные температурные изменения состава соединения CuMnSb соответствуют
таким представлениям.

Работа поддержана Белорусским республиканским фондом фундамен-
тальных исследований (проект Ф05К-052).
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TEMPERATURE AND PRESSURE INFLUENCE ON THE STRUCTURE
OF CuMnSb INTERMETALLIC COMPOUND
The thermobaric treatment (P = 7 GPa, T = 1900 K) influence on the structure of
CuMnSb intermetallic compound has been investigated. It was shown that P−T-
processing leads to realization of a multiphase state. The high-pressure phases are me-
tastable at room temperature and fail at 600 K.

Fig. 1. X-ray diffractogram of CuMnSb compound for samples: a – obtained at normal
conditions; б – after thermobaric processing; в – annealed at 650 K after thermobaric
processing
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СТРУКТУРА И МЕХАНИЗМЫ УПРОЧНЕНИЯ ВЫСОКОАЗОТИСТЫХ
АУСТЕНИТНЫХ СТАЛЕЙ

Донецкий физико-технический институт им. А.А. Галкина НАН Украины
ул. Р. Люксембург, 72, г. Донецк, 83114, Украина

Полученные результаты позволили установить оптимальные концентрации азота
и рациональные режимы термомеханической обработки (ТМО), которые обеспе-
чивают высокие прочностные свойства азотсодержащих ГЦК-твердых раство-
ров замещения.

Введение

Развитие современной техники связано с использованием новых высоко-
прочных материалов со специальными свойствами. Высокоазотистые аусте-
нитные стали (ВАС) благодаря уникальности их свойств (высокому уровню
прочности, пластичности и вязкости разрушения, повышенной коррозион-
ной стойкости, немагнитности и др.) являются материалами, перспективны-
ми для использования в различных областях промышленности [1,2]. Поэто-
му поиск оптимальных концентраций азота и рациональных параметров
термопластической обработки ВАС, обеспечивающих требуемый комплекс
физико-механических и эксплуатационных свойств, представляет большой
интерес.

Материалы и методы исследования

Объектами исследования служили аустенитные нержавеющие стали на
основе Fe−Cr−Mn-твердого раствора, имеющие критические точки MS и MD
ниже комнатной температуры, в которых концентрация азота CN варьирова-
лась до 0.8 mass%.

В качестве способов пластической деформации использовали одноосное
растяжение и способ выдавливания жидкостью высокого давления методом
гидроэкструзии (ГЭ) со степенями деформации е = 0–0.7 (е = lnR, где R –
вытяжка экструдата). Образцы ВАС после ГЭ подвергали старению в интер-
вале температур Тag = 400–800°C с выдержкой τag до 10 h.
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Механические свойства образцов ВАС определяли по результатам стати-
ческих испытаний на растяжение (ГОСТ 1497−84) на универсальной машине
усилием 98 kN со средней скоростью 10−4 s−1. Для анализа кривых пластиче-
ского течения S−e и характера упрочнения ВАС в интервале равномерной
деформации использовали модели Холломона и Людвигсона [3].

Структуру ВАС исследовали методом оптической микроскопии на при-
боре «Neophot-32».

Результаты эксперимента и обсуждение

Получение высокопрочных состояний в ГЦК-твердых растворах замеще-
ния и внедрения типа ВАС возможно с помощью реализации следующих
механизмов упрочнения: твердорастворного, зернограничного, дисперсион-
ного и дислокационного (деформационного).

Твердорастворное упрочнение. Вклад твердорастворной компоненты ∆σss
в упрочнение указанных растворов в значительной степени связан с величиной
CN [1]. Наши экспериментальные результаты на примере стали Х18Г18 (рис. 1)
показывают, что зависимость ∆σss–СN в интервале CN = 0−0.8 mass% можно
аппроксимировать следующим линейным соотношением:

∆σss = σ0 + KσCN,

где σ0 – прочность сплава без азота; Kσ –
концентрационный коэффициент проч-
ности; CN – концентрация азота (mass%).
Оценка этих параметров дала следующие
значения: σ0 = 255 MPa, Kσ = 495 MPa/%
для σ0.2 и σ0 = 525 МPа, Kσ = 785 МPа/%
для σВ.

Одна из причин высокой эффектив-
ности компоненты твердорастворного
упрочнения ВАС [2,3] может быть свя-
зана с особенностями движения расщеп-
ленной дислокации − двойникующая

Рис. 1. Влияние концентрации азо-
та CN на твердорастворную ком-
поненту ∆σss предела текучести
σ0.2 (1), предела прочности σВ (2) и
величину критической деформа-
ции еc (3) стали Х18Г18

Рис. 2. Дополнительный механизм
твердорастворного упрочнения ВАС
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дислокация Шокли а/6〈211〉 переводит атомы внедрения из октаэдрических
междоузлий в тетраэдрические (рис. 2). Поскольку радиус тетраэдрической
поры в ∼ 2 раза меньше радиуса октаэдрической, атомы азота, попадая в тет-
раэдрическое междоузлие, создают большие упругие искажения кристалличе-
ской решетки, которые должны преодолеваться силовым образом или с помо-
щью термических флуктуаций.

Зернограничное упрочнение. Зависимости предела текучести σ0.2 от раз-
мера зерна dg для различных СN и зернограничного коэффициента KY от
концентрации СN в аустенитных сплавах на примере стали Х18Г18 пред-
ставлены на рис. 3. Видно, что зависимость σ0.2–dg согласуется с соотноше-
нием Холла−Петча:

σ0.2 = σi + ∆σgb,   2/1
gb

−=σ∆ gY dK ,   N
0 KCKK YY += .

Оценка параметров в данных соотношениях показала следующие значения: для
СN = 0.3 mass% сопротивление деформации σi = 230 MPa (dg → ∞), зерногра-
ничный коэффициент KY = 25 МPа·mm1/2; для СN = 0.7 mass% σi = 410 МPа
(dg → ∞), KY = 32 МPа·mm1/2; в отсутствие азота 0

YK  = 25 МPа·mm1/2; кон-
центрационный коэффициент K = 11.7 MPa·mm1/2/%. Видно, что величина
зернограничного коэффициента KY с увеличением CN возрастает в аустенит-
ных сталях. Однако вклад зернограничного упрочнения в исследованном
интервале dg для рассмотренных ВАС меньше, чем вклад в напряжение те-
чения от твердорастворного упрочнения.

Дисперсионное упрочнение. Для аустенитных сталей с высоким содержа-
нием азота упрочнение, обусловленное механизмом дисперсионного тверде-
ния в результате выделения частиц фазы Cr2N, может быть существенным
[1,3]. Полученные результаты измерения твердости HV ВАС на примере
стали Х14А0.45Г10СФ в зависимости от параметров старения Тag и τag но-
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Рис. 3. Влияние размера зерна
dg на изменение предела теку-
чести σ0.2 стали Х18А0.3Г18
(1) и Х18А0.7Г18 (2) и кон-
центрации азота CN на зерно-
граничный коэффициент KY
(3) стали Х18Г18
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сят экстремальный характер. Это обу-
словлено наличием следующих ста-
дий: зарождения (восходящая ветвь
кривой HV−τag), выделения и роста
(коагуляции) частиц избыточной фазы
(плато и нисходящая ветвь кривой
HV−τag). Максимальное значение
твердости HV = 3200 МPа для стали
Х14А0.45Г10СФ достигается при сле-
дующих параметрах старения: Тag =
= 500–550°C и τag = 1.5–2.5 h (при
этом величина ∆HV ≈ 410 МPа).

Деформационное упрочнение. Ана-
лиз кривых деформационного упроч-
нения аустенитных сталей при одно-

осном растяжении в зависимости от СN (рис. 4) показывает наличие положи-
тельного отклонения ∆ от кривой S–e, описываемой соотношением Холломона
при низких уровнях деформации (е < еc). Это отклонение связано с наличием вы-
сокого значения компоненты планарности в дислокационном скольжении (мо-
дель Людвигсона) [4]. Видно, что рост СN увеличивает стадию планарного
скольжения до более высоких степеней деформации е = еc (см. рис. 1 и 4). Одной
из основных причин данного эффекта может быть снижение величины энергии
дефектов упаковки аустенита γsf [1]. Экспериментальные исследования показали
наличие более высокого значения коэффициента упрочнения ВАС при деформа-
ции по схеме одноосного растяжения (выше критической степени деформации
еc) по сравнению с деформацией по схеме одноосного сжатия. Данный эффект,
по-видимому, связан с индуцированием внешним полем напряжений и дополни-
тельным расщеплением дислокаций (эффект Копли−Кера) (рис. 5). Возможность
проявления эффекта Копли−Кера в поликристаллах ВАС связана с изменением
интенсивности текстурных максимумов и, следовательно, более активным раз-
витием планарного скольжения и механического двойникования при пластиче-
ской деформации [3,4].

   
а б

Рис. 5. Эффект Копли−Кера в ГЦК-поликристаллах в зависимости от схемы де-
формации: а − растяжение, б − сжатие

Рис. 4. Влияние концентрации азота
CN на зависимость истинное напряже-
ние S−истинная деформация е стали
Х18Г18: 1 − CN = 0.3 mass%; 2 − СN =
= 0.7 mass%
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Термомеханическое упрочнение. Дальнейшее повышение прочностных
свойств ВАС может быть достигнуто путем суперпозиции различных меха-
низмов упрочнения, например деформационного (дислокационного) и дис-
персионного [2]. Выбор оптимальных режимов старения экструдатов ВАС
существенно упрощается, если известны закономерности изменения макси-
мальных значений HV в зависимости от е, Тag и τag. Нами было показано,
что оптимальная Тag находится в области 500°C, а оптимальная величина τag
при данной Тag зависит от степени деформации ГЭ: для 0.2 < е < 0.7 величи-
на τag ≈ 1 h. С целью количественной оценки эффекта старения экструдатов
ВАС, а также эффективности влияния комбинированного воздействия ГЭ и
старения методами ТМО на изменение прочностных свойств, находили ве-
личину максимального приращения твердости ∆HV экструдатов стали
Х14А0.5Г10СФ после старения. Анализ данных зависимостей показал, что
влияние старения (по оптимальным режимам) на повышение HV экструда-
тов ВАС неаддитивно. С ростом e при ГЭ наблюдается мультипликативный
эффект: приращение максимальной твердости HV возрастает от 9% для е = 0.1
до 17.5% для е = 0.7.

Выводы

Определен вклад твердорастворного и зернограничного факторов в уп-
рочнение ВАС. Оценена роль механизмов дисперсионного твердения и де-
формационного (дислокационного) упрочнения в повышении прочностных
характеристик ВАС. Установлены оптимальные режимы ТМО, позволяю-
щие обеспечить повышенный комплекс механических свойств ВАС.
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STRUCTURE AND MECHANISMS OF HIGH-NITROGEN AUSTENITIC
STEELS HARDENING
Optimal nitrogen concentrations and rational regimes of thermomechanical treatment en-
suring high strength properties of nitrogen-containing fcc substitutional solid solutions
have been determined.
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Fig. 1. Influence of nitrogen concentration CN on solid-solution component ∆σss of the
yield strength σ0.2 (1), ultimate strength σВ (2) and value of critical deformation еc (3) of
steel Х18Г18

Fig. 2. Additional mechanism of the high-nitrogen steel strain hardening

Fig. 3. Grain size dg effect on changes in ultimate strength σ0.2 of steel Х18А0.3Г18 (1)
and Х18А0.7Г18 (2) and influence of nitrogen concentration CN on grain-boundary coef-
ficient KY (3) of steel Х18Г18

Fig. 4. Influence of nitrogen concentration CN on true stress S−true strain e relationship
for steel Х18Г18: 1 − CN = 0.3 mass%; 2 − СN = 0.7 mass%

Fig. 5. Copley-Kear effect in fcc polycrystals as a function of deformation scheme: a −
tension, b − compression
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ПОВЫШЕНИЕ ГЕОМЕТРИЧЕСКОЙ ТОЧНОСТИ
ОСЕСИММЕТРИЧНЫХ ПОКОВОК НА ОСНОВЕ
МЕТОДА ФУНКЦИЙ ЛЯПУНОВА

Восточноукраинский национальный университет им. В. Даля
кв. Молодежный, 20а, г. Луганск, 91034, Украина
E-mail: material@snu.edu.ua

Разработана новая методика повышения геометрической точности поковок для
горячей штамповки, в основе которой лежит минимизация целевой функции в виде
позинома, связывающего геометрическую точность с величинами интенсивностей
напряжений на поверхностях и в «жестких» зонах поковки. Метод функций Ляпу-
нова применен для исследования устойчивости пластического равновесия в зонах
концентрации напряжений после повышения геометрической точности поковки.
Выполнен анализ теплового и силового режимов работы штампа. Выявлен преоб-
ладающий вид износа для каждой из поверхностей ручья.

Введение

Одним из важных направлений совершенствования технологий машино-
строения является получение заготовок, форма и размеры которых прибли-
жаются к готовым изделиям. Такой подход приносит экономический эффект
благодаря снижению затрат на обработку резанием и уменьшению потерь
металла [1]. При горячей объемной штамповке (ГОШ) повышение точности
поковок на один класс нередко приводит к снижению стойкости штампов в
несколько раз вследствие того, что уменьшение радиусов закруглений в со-
четании с уменьшением штамповочных уклонов значительно увеличивает
коэффициент концентрации напряжений. В зонах концентрации напряжений
скорости деформации в 2−3 раза выше, чем в остальном объеме поковки.
Это обусловливает возникновение упругих напряжений при данных услови-
ях деформирования и образование «жестких» зон в поковке. Увеличение
размеров этих зон затрудняет доступ металла в полости ручья, что повышает
неравномерность напряженно-деформированного состояния (НДС). Опреде-
ляющее влияние на размеры «жестких» зон оказывают температурно-
скоростные условия деформирования, зависящие от соотношений размеров
поверхностей, примыкающих к области концентрации напряжений, а также
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величин штамповочных уклонов и радиусов закруглений [2,3]. Вследствие
этого при штамповке на молоте масса поковки зачастую на 40−60% превы-
шает массу детали. В работе приведена методика повышения геометриче-
ской точности поковок для ГОШ с высокими скоростями деформирования,
которая обеспечит сохранение стойкости штампов за счет оптимального
распределения напряжений, деформаций и температур в теле поковки.

Методика исследований

Для построения целевой функции, характеризующей геометрическую
точность поковки, используем методы геометрического программирования,
в которых критерии оптимальности и ограничения задаются функциями
специального вида – позиномами [4]. Функции, описывающие состояние ме-
талла в «жестких» зонах, являются зависимостями интенсивности напряже-
ний от соотношения размеров примыкающих поверхностей поковки (функ-
ции размеров поковки qΦ ), а также величин штамповочных уклонов и ра-
диусов закруглений (функции формы hΦ  и radΦ ):

1

2

q
qq
i q

 ξ
Φ = σ   ξ 

,  ( )h h h
iΦ = σ α ,  rad rad ( )i rΦ = σ , (1)

где q
iσ  – интенсивность напряжений в зоне под номером q; 1

qξ , 2
qξ  – размеры

первой и второй поверхностей, примыкающих к зоне q; h – порядковый номер
поверхности поковки; h

iσ  – зависимость наибольшей интенсивности напря-
жений на образующей поверхности с номером h от величины штамповочно-
го уклона; hα  – величина штамповочного уклона на поверхности номер h;
rad – порядковый номер закругления; r – величина радиуса закругления; rad

iσ  –
зависимость интенсивности напряжений на поверхности закругления.

Функции (1) образуют позином геометрической точности поковки:

rad

1 1 rad 1

R A C
q h

q h= = =
Φ = Φ + Φ + Φ∑ ∑ ∑ , (2)

где R – число «жестких» зон в поковке; A – число поверхностей поковки с
штамповочными уклонами; C – число радиусов закругления.

Методика повышения геометрической точности поковок включает опре-
деление

− интенсивностей напряжений на поверхностях и внутри поковки по ме-
тоду конечных элементов (МКЭ);

− конфигурации очага деформации с учетом «жестких» зон в поковке по
результатам конечно-элементного анализа;

− поверхностей, примыкающих к «жестким» зонам;
− функций (1) (которые для удобства табулируются);
− штамповочных уклонов и радиусов закруглений, при которых позином

(2) принимает минимальное значение.
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Рис. 1. Эскиз поковки

Рис. 2. Конечно-элементная модель: номера в овальных окошечках соответствуют
радиусам закруглений, а в прямоугольных − штамповочным уклонам

Таблица 1
Размеры (в mm) и масса базовой поковки

h1 h2 h3 d1 d2 d3 t l1 Масса поковки, kg
100 80 50 180 120 77 20 140 9.6

Повышение геометрической точности поковки и стойкости штампа пока-
зано на примере поковки детали «крышка» (рис. 1). Материал поковки –
сталь 40Х, температура начала штамповки 1150°C, масса выпускаемой по-
ковки 9.6 kg. Материал штампа – сталь 5ХНМ, температура предваритель-
ного подогрева штампа 400°С. Конечно-элементная модель системы поков-
ка−штамп с нумерацией зон концентрации напряжений, штамповочных ук-
лонов и радиусов закруглений показана на рис. 2. Размеры и масса поковки
по базовому варианту представлены в табл. 1. Наружные штамповочные ук-
лоны равны 7°, а внутренние – 10°.

Результаты эксперимента

Проанализируем геометрическую точность поковки с использованием
позинома (2) и метода функций Ляпунова [5]. Для этого определим значения
функций (1) для различных штамповочных уклонов и радиусов закруглений.
Сделаем это на примере штамповочных уклонов 1 и 3, радиусов закруглений
1 и 2 (рис. 2).

Функции размеров изменяются только за счет изменения прилегающих
уклонов и радиусов, поэтому основное влияние на величину позинома (2)
оказывают функции геометрической точности. Зависимости для радиусов 1
и 2 и уклонов 1 и 3 приведены на рис. 3. Видно, что radΦ  достигает мини-
мума при радиусе 8 mm (рис. 3,а), а hΦ  − при уклоне 7° (рис. 3,б). Величины
остальных уклонов и радиусов, при которых позином (2) принимает мини-
мальное значение, определяются аналогично и приведены в табл. 2. Благо-
даря оптимизации геометрической точности по новой методике масса по-
ковки уменьшилась на 1.1 kg.
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Рис. 3. Функции формы для радиусов 1 и 2 (а); для уклонов 1 и 3 (б)

Таблица 2
Величины штамповочных уклонов и радиусов закруглений, определенные из

условия минимума позинома геометрической точности

№ п/п 1 2 3 4 5 6 7 8
Уклон, deg 7 7 3 5 5 − − −
Радиус, mm 8 6 3 3 3 3 3 3

Примечание . Масса поковки 8.5 kg.

Сравнение интенсивности напряжений σi с величинами σT и σB согласно
методике [6] позволяет определить предельно допустимую интенсивность
напряжений с учетом температурно-скоростных условий в любой точке по-
ковки. Для этого исследуем пластическое равновесие точек поковки в зонах
кузнечных напусков с использованием метода функций Ляпунова [5].

Результаты анализа устойчивости пластического равновесия по Ляпуно-
ву для всех радиусов закруглений и штамповочных уклонов приведены в
табл. 3. Нетрудно заметить, что в углу ручья с радиусом 6, в случае, если ук-
лон 3 равен 3°, происходит нарушение пластического равновесия из-за
ухудшения условий заполнения этого угла, хотя его радиус и составляет
3 mm по ГОСТ 7505−89. На практике это означает повышение вероятности
заклинивания поковки в ручье. Для решения этой проблемы необходимо, не
меняя радиус закругления 6, увеличить уклон 3 до 5°. В табл. 4 указаны
штамповочные уклоны и радиусы закруглений поковки, определенные с
учетом анализа пластического равновесия по Ляпунову. В таком случае мас-
са поковки увеличится с 8.5 до 8.6 kg (всего на 0.1 kg).

Проанализируем тепловой и силовой режимы работы штампа с учетом по-
вышения геометрической точности поковки. Для этого построим температур-
ные поля и поля напряжений в поковке и штампе на примере сечений A−A и
B−B, проходящих через критические области 1, 2 и 3 (см. рис. 1, 2), а также
для осевого сечения C−C (рис. 4). Видно, что внутри поковки температура ос-
тается практически неизменной, а в центре − выше на 5−10°C. Однако в зонах
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концентрации напряжений температура поверхностных слоев снижается до
800°C на внутренних и до 650°C на наружных поверхностях. Расчеты по МКЭ
показали, что температура металла выходит за пределы температурного ин-
тервала штамповки только в зонах концентрации напряжений. Это способст-
вует ускоренному формированию «жестких» зон поковки.

Таблица 3
Исследование устойчивости пластического равновесия по Ляпунову

после оптимизации размерной точности

№ п/п 1 2 3 4 5 6 7 8
Уклон + + + + +
Радиус + + + + + – + +

Примечание . «+» – равновесие устойчиво, «–» – неустойчиво.

Таблица 4
Величины штамповочных уклонов и радиусов закруглений поковки

повышенной точности

№ п/п 1 2 3 4 5 6 7 8
Уклон, deg 7 7 5 5 5 − − −
Радиус, mm 8 6 3 3 3 3 3 3

Для отображения параметров НДС
и температур на рабочих поверхно-
стях штампов использованы лепест-
ковые диаграммы в криволинейной
системе координат (рис. 5,а). В по-
верхностном слое ручья толщиной
0.5−1 mm в процессе деформирования
температура поковки повышается на
сотни градусов. Возникающие при
этом термические напряжения в од-
них точках увеличивают, а в других −
уменьшают интенсивность напряже-
ний. Наиболее высокие температуры
достигаются на выступающих частях
ручья, в данном случае на стержне,
формирующем центральное отвер-
стие. Следующий максимум темпера-

туры находится у входа в облойный мостик. Жирной линией нанесена тем-
пература начала фазовых превращений стали 5ХНМ (точка Ас1), равная
730°С. В окрестностях радиусов закруглений, прилегающих к зонам 1 и 2
поковки, температура приближается к критической и достигает 700 и 670°С.
У входа в облойный мостик температура равна 580°С.

Рис. 4. Температурные поля в сечени-
ях поковки: 1 – сечение A−A; 2 – сече-
ние B−B; 3 – сечение C−C; 4, 6 – ниж-
няя и верхняя границы температурно-
го интервала штамповки; 5 – темпера-
тура начала штамповки
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Рис. 5. Температурные поля (а) и интенсивность напряжений (б) на поверхностях
ручья: 1 – образующая ручья штампа; 2 – температура на поверхностях ручья; 3 –
температура предварительного подогрева штампа; 4 – точка Ас1; 5 − интенсивность
напряжений; 6 − динамический предел текучести

На рис. 5,б представлены интенсивности напряжений и динамический пре-
дел текучести штамповой стали в зависимости от условий деформирования.
Наибольшей величины 1120 MPa напряжения достигают у входа в облойный
мостик, в то время как в окрестностях зон 1 и 2 они не превышают 800 MPa.

Лепестковые диаграммы облегчают выявление преобладающего вида из-
носа для каждого участка ручья. Например, в зонах 1 и 2 преобладает разгар.
Температура поверхностного слоя в этих зонах толщиной 0.5 mm повышает-
ся до температур, близких к точке Ас1. Это является причиной возникнове-
ния значительных градиентов температур, ведущих к ускоренному образо-
ванию разгарных трещин. В то же время в облойном мостике будет преоб-
ладать истирание, поскольку температура не превышает 580°С, а интенсив-
ность напряжений близка к предельной (1200 MPa).

На нижней части ручья штампа картина складывается другая. Распреде-
ление температур по поверхности более равномерное с диапазоном измене-
ния 450−570°С. При этом пиковые значения температуры 570°С наблюда-
ются в окрестностях зоны 3 и облойного мостика (см. рис. 5,а). Причиной
этого является гораздо более длительный контакт нижней части штампа с
поковкой, при котором поверхности ручья, с одной стороны, прогреваются
на большую (до 2 mm) глубину, а с другой − прогрев более равномерный, а
условия теплоотвода благоприятнее. Интенсивности напряжений в нижней
части штампа изменяются в пределах от 400 до 800 MPa, с пиком в 1100 MPa
в зоне облойного мостика (рис. 5,б). Это означает, что в нижней части
штампа преобладающим видом износа является разгар, хотя скорость обра-
зования разгарных трещин будет ниже, чем на верхней части, благодаря
меньшим градиентам температур.
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Очевидно, более тяжелые условия работы складываются для верхней
части штампа. В то же время интенсивности напряжений и температуры не
превышают допустимых значений, поэтому увеличение геометрической
точности поковки не приведет к уменьшению стойкости штампа.

Заключение

Разработана методика повышения геометрической точности поковок за
счет снижения величины штамповочных уклонов и радиусов закруглений.
Повышение геометрической точности обеспечивает снижение массы поков-
ки на 10% при сохранении стойкости штампа. Выполнен анализ теплового и
силового режимов работы штампа. Выявлен преобладающий вид износа для
каждой из поверхностей ручья.
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L.A. Ryabicheva, D.A. Usatyuk

INCREASING THE GEOMETRICAL PRECISION OF AXIALLY
SYMMETRIC FORGED PIECES BY USING THE LYAPUNOV
FUNCTIONS METHOD
A new technique was developed for increasing the geometrical precision of axially sym-
metric forged pieces for hot forging. The technique is based on minimization of a po-
synomial efficiency function that connects the geometrical precision with stress intensity
values at the surfaces and rigid zones of a forged piece. The Lyapunov functions method
is implemented for investigation of plastic equilibrium in the stress concentration zones
after increasing the geometrical precision of the forged piece. Thermal and stress condi-
tions of die operation were investigated. The dominating deterioration was detected for
each surface of the die impression.

Fig. 1. Sketch of forged piece

Fig. 2. The finite element model: numerals in ovals correspond to edge radii, those in
rectangles − stamp inclinations
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Fig. 3. Functions of shape for radii 1 and 2 (a); for inclinations 1 and 3 (б)

Fig. 4. Temperature fields in sections of forged piece: 1 – section A−A; 2 – section B−B; 3 –
section C−C; 4, 6 – lower and upper margins of forging temperature interval; 5 – starting
temperature of forging

Fig. 5. Temperature fields (a) and stress intensity (б) at the die impression surface: 1 –
generatrix of die impression; 2 – temperature at the die impression surfaces; 3 – preheat-
ing temperature; 4 − point Ас1; 5 – stress intensity; 6 – dynamic yield stress
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PACS: 81.40.Lm, 83.10.Bb, 83.80.Nb, 81.40.Vw, 62.20.Dc

В.В. Слюсарев1, Т.А. Василенко1, А.И. Янчев2, А.В. Шуляк3

ОПРЕДЕЛЕНИЕ ОБЩЕЙ ПОРИСТОСТИ ИСКОПАЕМЫХ УГЛЕЙ
С ИСПОЛЬЗОВАНИЕМ ВЫСОКОГО ДАВЛЕНИЯ (ДО 2 GPa)

1Институт физики горных процессов НАН Украины
ул. Р. Люксембург, 72, г. Донецк, 83114, Украина
2Донецкий физико-технический институт им. А.А. Галкина НАН Украины
ул. Р. Люксембург, 72, г. Донецк, 83114, Украина
3ДонНИПИ Цветмет
ул. Лагутенко, 14, г. Донецк, 83002, Украина

Изучено влияние высокого давления на сорбционные свойства углей. Показано, что
значительное уменьшение пористости и естественной трещиноватости путем
обжатия и последующей разгрузки образца угля позволило получить материал с
другой, наведенной, проницаемостью. Сечение фильтрационных каналов при этом
оказывается настолько большим, что наблюдение процесса фильтрации стано-
вится невозможным.

Структура ископаемого угля по общим представлениям, основанным на
рентгеноструктурном анализе и электронной микроскопии, рассматривается
как система, построенная из маленьких графитоподобных фрагментов (кри-
сталлитов), беспорядочно ориентированных в объеме, и цепной неаромати-
ческой части [1−3].

Пористая структура ископаемого угля непосредственно связана с его
внутренней структурой. На сегодняшний день доказано наличие в структуре
ископаемого угля пор размерного уровня 10−3−10−9 m. Методики определе-
ния пористости, основанные на экспериментах измельчения и пикнометрии,
дают неточные результаты, не учитывающие закрытой пористости. Пробле-
ма закрытой пористости изучена с позиций адсорбции газов [4], разрушения
высоким давлением [5] и методик малоуглового рентгеновского [6] и ней-
тронного [7] рассеяния.

Целью данной статьи является исследование пористой структуры иско-
паемого угля несколькими независимыми методами, а также изучение сте-
пени влияния высокого давления до 2 GPa на пористую структуру угля, оп-
ределение механизмов десорбции метана из угля.



Физика и техника высоких давлений 2007, том 17, № 1

156

В работе исследовались образцы среднеметаморфизированного ископае-
мого угля шахт им. Засядько и им. Скочинского.

Уголь шахты им. Засядько марки Ж (кокс). Пласт l1 сложного строения,
хрупкий, с включениями пирита, опасен по газу, суфлярным выделениям
метана, взрывчатости угольной пыли, внезапным выбросам угля и газа.
Природная газоносность пласта 20−25 m3/t сухой беззольной массы.

Уголь шахты им. Скочинского марки К (кокс). Пласт 6h′  сложного строе-
ния, особо опасен по внезапным выбросам угля и газа. Природная газонос-
ность пласта 20−30 m3/t сухой беззольной массы.

Качественные характеристики углей приведены в табл. 1.

Таблица 1
Характеристики исследуемых углей

Шахта Ca Ha Сdaf Hdaf A Ad W, % Aзола
г

dafV
Им. Засядько 2.14 1.66 86.27 5.44 86.06 5.55 1.17 1.18 19

Им. Скочинского 2.15 0.83 84.18 5.55 86.00 5.67 0.73 0.74 20

Исследования пористости выполняли в соответствии с пикнометриче-
ской методикой по ГОСТ 2160−92, методикой сорбции газов [4] и методом
разрушения ископаемого угля высоким давлением [5]. Динамику газовыде-
ления из нормального и разрушенного высоким давлением угля изучали при
помощи метода десорбции метана в вакуумированный сосуд известного
объема. Точность метода определяется точностью измерения объема сосуда
и измерения давления газа, собранного в сосуде. Этот метод свободен от
влияния влажности атмосферы воздуха и позволяет проводить измерения
процесса десорбции длительное время. Чтобы исключить дополнительный
варьируемый параметр – влажность, для опытов использовали предвари-
тельно высушенные образцы угля. Десорбцию метана изучали в углях, из-
мельченных до гранул 0.2−0.25 mm, после насыщения их метаном в сорбци-
онной камере при давлении газа 4 MPa.

Кажущуюся плотность определяли гравиметрическим методом с пара-
финированием образца. Для установления действительной плотности иско-
паемого угля методом пикнометрии использовали аналитическую пробу то-
плива крупностью менее 0.2 mm. За результат испытания принимали сред-
нее арифметическое результатов, полученных в ходе двух параллельных из-
мерений.

Для исследования процесса сжатия хрупких пористых тел под высоким
неравнокомпонентным давлением была разработана и изготовлена камера-
матрица [6] высокого давления, обеспечивающая давления до 2 GPa. Де-
формации образцов в камере представляли как графические зависимости от-
носительного изменения плотности от приложенного давления ∆ρ/ρ = f(P).

В свете экспериментов по разрушению ископаемого угля высоким давле-
нием возможно выяснение вопросов пористой структуры ископаемого угля
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при таком подходе. Поскольку проблема аннигиляции пор под давлением
довольно хорошо изучена в порошковой металлургии и технологии керами-
ческих материалов, а величина изменения объема под давлением весьма вы-
сока, носит необратимый характер и не может быть объяснена как упругие
взаимодействия, проведение аналогий между поведением углей и других
изученных материалов под уплотняющим давлением приводит к постановке
следующей задачи.

Исходя из предположения, что основной объем газа содержится в уголь-
ном пласте в свободном сжатом состоянии в порах угольного вещества раз-
личного размера, поставим задачу избавиться от всех типов пористости пу-
тем компрессии образца и по величине уплотнения определим ликвидиро-
ванный объем, который может быть занят газом.

Эксперименты по пикнометрии дали следующие значения плотности об-
разцов (табл. 2).

Таблица 2

Плотность, g/cm3
Уголь марки Ж кажущаяся действительная
Выбросоопасный
(ш. им. Засядько) 1.31 1.37

Особовыбросоопасный
(ш. им. Скочинского) 1.255 1.301

Таким образом, величина открытой пористости для угля шахты им. За-
сядько составляет 4.6%, а для угля шахты им. Скочинского − 4%.

Результаты исследований по разрушению угольных образцов высоким
давлением приведены на рис. 1. Для угля шахты им. Засядько суммарная по-
ристость составляет 26% (значение плотности при максимальном давлении
достигает 1.65 g/cm3), а для угля шахты им. Скочинского − 30.1%.

0.0 0.5 1.0 1.5 2.0

1.0

1.5

2

1

D
en

si
ty

, g
/c

m
3

Pressure, GPa   
–5 0 5 10 15 20 25 30 3

0.75

0.80

0.85

0.90

0.95

1.00

2
1

Pr
es

su
re

, a
rb

. u
ni

ts

Time, 103 min

Рис. 1. Зависимость плотности угля от давления: 1 − шахта им. Засядько, 2 − шахта
им. Скочинского

Рис. 2. Зависимость давления метана в сорбционной ампуле от времени насыще-
ния: 1 − шахта им. Засядько, 2 − шахта им. Скочинского
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Эксперимент по определению закрытой пористости изучаемых образцов
дал следующие результаты. Для выбросоопасного угля марки Ж шахты им. За-
сядько закрытая пористость − 23.5% . На рис. 2 приведены зависимости изме-
нения давления метана в сорбционной ампуле от времени. Для особовыбросо-
опасного угля марки Ж шахты им. Скочинского закрытая пористость – 32%.

Сравнивая значения общей пористости, полученные двумя указанными
методами для угля шахт им. Засядько (26% и 23.5% + 4.6% = 28.1%) и им.
Скочинского (30.1% и 32% + 3.9% = 35.9%), нетрудно заметить, что эти зна-
чения близки между собой и гораздо выше получаемых стандартными мето-
дами. Несмотря на ряд замечаний различных исследователей по поводу за-
вышенной величины пористости, которую дает объемный сорбционный ме-
тод, наши результаты хорошо согласуются между собой.

Кинетика газовыделения из исходного и разрушенного высоким давле-
нием угля представлена на рис. 3.
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Рис. 3. Кинетика десорбции метана из угля шахт им. Засядько (а) и им. Скочинско-
го (б): 1 – исходный образец; 2 – образец после обработки высоким давлением

В исходном образце кинетика дегазации (кривая 1 на рис. 3,а) такая же,
как и во всех каменных углях, которые до настоящего времени были объек-
тами исследований. Ее особенность – невозможность описания хода измене-
ния давления в накопительном сосуде в виде одной экспоненциальной зави-
симости. Это признак процессов, в которых в качестве составляющей при-
сутствует не только диффузия, но и эффект фильтрации газа транспортными
каналами (открытыми порами, трещинами) [8]. Действительно, истечение
газа по фильтрационным каналам сопровождается появлением в них так на-
зываемого опорного давления, что ограничивает («регулирует») интенсив-
ность газового потока, поступающего из закрытых пор углей. В ходе де-
сорбции опорное давление уменьшается, что обусловливает изменение по-
казателя экспоненты.

Для образца угля после его обжатия (кривая 2 на рис. 3,а) характер де-
сорбции существенно изменяется. Как видно из рисунка, значительно
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уменьшается сорбционная способность образца. Принимая во внимание
диапазон приложенных давлений, можно предположить, что одним из ре-
зультатов экстремальной деформации угля является уменьшение его закры-
той пористости. К такому выводу можно прийти, если учитывать значитель-
ный вклад закрытой пористости угля в аккумулирование метана [5].

Кинетика десорбции газа после обжатия угля также изменилась: она удов-
летворительно описывается одной экспоненциальной зависимостью. Это ука-
зывает на отсутствие или пренебрежимо малый вклад эффекта фильтрации
газа вследствие разрушения трещиновато-пористой структуры образца.

В качестве варианта объяснения описанного явления можно предполо-
жить, что наряду с закрытой пористостью происходит также уменьшение
пористости открытой, а образовавшиеся фильтрационные каналы имеют
больший диаметр. В этом случае дегазация происходит путем диффузии мо-
лекул метана из угля или его десорбции с поверхности гранул.

Таким образом, значительно уменьшив пористость и естественную тре-
щиноватость, мы после обжатия и последующей разгрузки образца угля по-
лучили материал с другой, наведенной, проницаемостью. Сечение фильтра-
ционных каналов при этом оказалось настолько большим, что наблюдение
эффекта фильтрации стало невозможным.

Работа выполнена при поддержке ДФФД и МОН Украины (грант прези-
дента Украины GP/F11/0100).
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DETERMINATION OF FOSSIL-COAL TOTAL POROSITY BY USING
HIGH PRESSURE METHOD (P UNDER 2 GPa)
High-pressure effect on sorption properties of coals has been studied. It is shown that a
considerable decrease of porosity and natural jointing as a result of reduction followed by
coal sample relief have given a material of a different induced permeability. Filtration
channel section becomes so large that the filtration process turns to be invisible.
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Fig. 1. Dependence of coal density on pressure: 1 − Zasyad’ko mine, 2 − Skochinsky
mine

Fig. 2. Dependence of methane pressure in sorption ampoule on saturation time: 1 − Za-
syad’ko mine, 2 − Skochinsky mine

Fig. 3. Kinetics of methane desorption from coal samples taken at Zasyad’ko (а) and
Skochinsky (б) mines, respectively: 1 – initial sample; 2 – sample after high-pressure
treatment
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