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Введение

Функциональные характеристики сплавов с эффектом памяти формы позволяют рассматривать их в качестве рабочих органов в различного рода управляемых устройствах, микроактюаторах, магнитных холодильниках на основе твердотельного хладагента. Известно, что максимальные эффекты наблюдаются на монокристаллических образцах сплавов. Так на монокристалле сплава Ni2MnGa получена необратимая деформация около 9,5%. в магнитном поле 1 Тл [1]. На поликристаллических образцах этот эффект имеет на порядок меньшую величину [2]. Но не это является основным препятсвием для практического применения данных сплавов, а их склонность к разрушению при циклировании через температуру мартенситного превращения. Одним из путей решения проблемы повышения стабильности функциональных эффектов в данных материалах является диспергирование поликристаллических сплавов методами деформационной обработки. Песпективность такого направления подтверждается известными данными о повышении термической стабильности функциональных свойств при формировании субмикрокристаллической и нанокристаллической структуры в металлах и сплавах.
На настоящий момент развитие получили несколько методов получения ультрамелкозернистой (нано, СМК) структуры посредством воздейстия интесивных пластических деформаций. Из них наиболее перспективными для обработки таких малопластичных материалов как сплавы с эффектом памяти формы являются деформация сдвигом (кручение) под высоким давлением, многократная теплая прокатка и всесторонняя изотермическая ковка.

Первый из перчисленных методов - кручение под гидростатическим давлением (КГД) при комнатной температуре позволяет получать нанокристаллическую структуру в сплавах в образцах в форме дисков толщиной до 1 мм и диаметром от 10 мм до 20 мм. Отметим, что в таком структурном состоянии в сплавах с эффектом памяти формы могут подавляться мартенситные превращения и, вследствие размерного фактора, отсутствовать ферромагнитное упорядочение [3-6]. Однако восстановление этих эффектов возможно за счет получения промежуточных структурных состояний при последующем ступенчатом отжиге деформированных образцов. 

Следующий метод деформационной обработки различных металлов и сплавов - прокатка при различных температурах - позволяет получить протяженные ленты материала с ультрамелкозернистой структурой [7, 8]. Преимуществом данного метода обработки, наряду с модифицированием зеренной микроструктуры, также является получение достаточно острой кристаллографической текстуры в совокупности с внутренними напряжениями в материале [9, 10]. 

Ну и наиболее перспективным с точки зрения получения массивных образцов является открытая всесторонняя изотермическая ковка (ВИК). В основу метода ВИК положена многократная деформация с изменением направления нагружения относительно осей поковки на каждом переходе [11-15], что позволяет накапливать очень большую суммарную степень деформации практически без изменения формы исходной заготовки. Еще одним из важных преимуществ ВИК является возможность получать наноструктурное состояние в достаточно хрупких материалах, поскольку на начальных этапах деформация проводится при относительно высоких температурах, когда даже хрупкие металлы и сплавы способны пластически деформироваться. Температурный диапазон деформационной обработки при ВИК для большинства исследованных материалов располагается в интервале (0.3-0.6)Тпл [16-19].

В главе будут рассмотрены отмеченные методы деформационной обработки применительно к сплавам с памятью формы и их влияние на функциональные и другие физические свойства сплавов.
6.1. Методы создания измельченной структуры
6.1.1. Интенсивная пластическая деформация кручением под высоким гидростатическим давлением
Посредством КВД получают плоские образцы в виде дисков толщиной порядка 1 мм и диаметром до 20-30 мм. При этом, кроме кручения, деформируемые образцы претерпевает осадку и радиальную экструзию, вызванные приложенным давлением в несколько ГПа. Последнее необходимо для создания достаточной силы трения на поверхности контакта образца с вращающимся инструментом, позволяющей осуществить сдвиговую деформацию в горизонтальных слоях, то есть кручение. При кручении сдвиговая деформация образца имеет неизбежную радиальную неоднородность, влияние которой удается минимизировать за счет большего количества оборотов [20]. Кроме дискообразных образцов методом КВД можно обрабатывать заготовки, имеющие форму кольца [21]. 
Для определения степени деформации при КВД обычно используют формулу расчета сдвиговой деформации (γ) на расстоянии R от оси образца:
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где N – количество оборотов бойка; h – толщина образца. Для сопоставления γ с деформациями, достигаемыми другими методами, ее преобразуют в эквивалентную деформацию (е):
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Рисунок 6.1. Схемы кручения под высоким давлением диска (а) и кольца (б).

К недостаткам метода КВД относятся, во-первых, относительно малые размеры получаемых заготовок, и, во-вторых, низкая производительность и сложность оборудования, что приводит к высокой себестоимости получаемых образцов и практической неприменимости метода в промышленном производстве.
6.1.2. Пластическая деформация методом прокатки
Для эффективного функционирования устройств, работающих на ферромагнитном эффекте памяти формы или магнетокалорическом эффекте, довольно часто требуются материалы в виде тонких лент. А, как известно, производство лентообразных заготовок наиболее эффективно методом прокатки. В частности, для получения лентовидных функциональных материалов возможно использование методов холодной прокатки (рис. 6.2), при которой в процессе получения образцов с характерными толщинами в десятки и сотни микрометров (в случае многостадийной прокатки), одновременно происходит модифицирование микроструктуры сплава, что, в свою очередь, приводит к изменению свойств материала.

Процессы прокатки восходят к 1779 году, первый прокатный стан был построен в Фонтли (Гэмпшир), где Генри Корт разработал и получил первые патенты. Принято различать два типа прокатки: горячую и холодную. Принципиальным отличием между ними является то, что в случае горячей прокатки материал разогревают выше температуры рекристаллизации материала. Интерес именно к холодной прокатке в качестве метода деформации функциональных материалов обусловлен достаточной изученностью процессов структурообразования при прокатке, что позволяет спроецировать уже установленные закономерности трансформации структуры исследованных металлов и сплавов на новые материалы.
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Рисунок 6.2. Схема холодной прокатки.

К несомненным плюсам холодной прокатки можно отнести упрочнение материала, увеличение предела текучести и твердости. С помощью холодной прокатки удается получать более тонкослойные материала по сравнению с горячей прокаткой того же сплава.

6.1.3. Всесторонняя изотермическая ковка
Наиболее широкие перспективы для рынка функциональных материалов открывает такой универсальный метод объемного наноструктурирования металлов и сплавов, включая труднодеформируемые материалы, как всесторонняя изотермическая ковка с поэтапным снижением температуры деформации. Суть этого метода состоит в измельчении микроструктуры, происходящей благодаря развитию процессов динамической и постдинамической рекристаллизации. Принципиальная схема всесторонней ковки представлена на рис. 6.3. 
Метод включает многократное повторение определенной последовательности простых операций свободной ковки - осадки и протяжки, что не требует сложного дорогостоящего инструмента и позволяет использовать существующее технологическое и прессовое оборудование. Разработанный метод позволяет:

1) получать объемные заготовки с однородной ультрамелкозернистой структурой (вплоть до d~10-100 нм), размер которых принципиально ограничивается только мощностью используемого оборудования;

2) вести обработку материала в широком диапазоне температур (Т=20-950°С) в изотермических условиях за счет использования индукционно-нагреваемых плоских бойков из жаропрочного никелевого сплава, что дает возможность за счет комбинирования схем осадка-протяжка достигать однородной деформации и соответственно однородной ультрамелкозернистой структуры во всем объеме заготовки;
3) внести в материал значительную энергию на единицу массы – намного больше, чем при использовании известных методов интенсивной пластической деформации, таких как кручение под давлением и равноканальное угловое прессование.
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Рисунок 6.3. Принципиальная схема всесторонней изотермической ковки.
Применительно к сплавам с эффектом памяти формы данный метод обработки раннее не применялся, то есть исследования в этом направлении проводятся впервые. Соответственно, в отличии от методов прокатки и КВД, здесь необходимы дополнительные исследования, направленные установление основных закономерностей влияние температурно-деформационных условий при осадке на процессы структурообразования в сплавах с памятью формы. Знание таких закономерностей требуется для выбора наиболее оптимальных температурно-деформационные режимов ВИК для получения образцов с заданными структурой и свойствами. Для выяснения указанных закономерностей необходимо провести исследования механических свойств сплавов в изотермических условиях деформации при различных температурах [22].
6.2. Свойства функциональных сплавов с измельченной структурой
6.2.1. Микроструктура, магнитные свойства и термическое расширение сплавов системы Ni-Mn-Ga после кручения
Как было отмечено выше, интенсивная пластическая деформация кручением под высоким гидростатическим давлением позволяет получать заготовки достаточно ограниченного размера. Это диски толщиной 0,5-1 мм и диаметром 10-20 мм. Несмотря на такое ограничение, на образцах, полученным данным методом наиболее удобно проводить исследования по установлению взаимосвязи эволюции микроструктуры материала и его функциональных свойств в различных структурных состояниях [23-29].
Далее приведены результаты исследования влияния структурного состояния на фазовые переходы в сплаве Ni2.14Mn0.81Fe0.05Ga. Были изучены следующие структурные состояния: исходное крупнокристаллическое (КК), нанокристаллическое (НК) и промежуточное (субмикронное) состояния. Промежуточные состояния получены рекристаллизацией НК-образца при температурах от 473 К до 873 K в течение 30 мин. или двух часов в вакууме. Для формирования НК-состояния из образцов исходного сплава электроискровым способом вырезали пластинки толщиной 0.5 мм, которые затем подвергали интенсивной пластической деформации при комнатной температуре на наковальнях Бриджмена под давлением 7 ГПа. Угол поворота подвижной части наковален составлял 10π.
В качестве характеристики структурного состояния материала при исследованиях была выбрана температурная зависимость теплового расширения, адекватно отражающая существование структурных фазовых переходов. Было выбрано два взаимно перпендикулярных направления в исходном образце, в которых измерено тепловое расширение. На рисунке 6.4 (a) они указаны стрелками. Соответствующие кривые теплового расширения в этих направлениях представлены на рис. 6.4 (b). 
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Рисунок 6.4. Микроструктура КК-образца (мартенситная фаза) (a) и кривые его термического расширения.
Так, на кривой 1 в случае нагрева (нижняя ветвь) до температуры 268 K наблюдается нормальное расширение образца. В интервале 270−273 K происходит скачкообразное сокращение длины образца, после чего до 293 K вновь имеет место нормальное расширение, однако затем в интервале 294−297 K наблюдается уже значительное скачкообразное удлинение на -0.1%. Нагрев образца выше 297 K сопровождается практически линейным расширением. Интересно отметить, что в процессе охлаждения обратный переход в интервале 297−293 K вновь сопровождается скачкообразным удлинением образца, а не сокращением его длины. Однако наблюдаемое при нагреве образца в интервале 270−273 K изменение длины повторяется в процессе охлаждения лишь в интервале 222−242 K. Описанный выше сложный характер температурной зависимости теплового расширения, очевидно, вызван тем, что в КК-образце происходит ряд различных фазовых превращений. Так, резкое уменьшение длины образца при 270 K в процессе нагрева должно быть обусловлено изменением периода модуляции мартенсита [30-32], который в свою очередь при 294 K начинает переходить в высокотемпературную кубическую фазу (аустенит), с чем, и связано скачкообразное удлинение при данной температуре. Но почему при обратном переходе в процессе охлаждения вновь происходит удлинение? Известно, что мартенситные превращения сопровождаются сдвигами атомных плоскостей. Однако этим сдвигам могут как препятствовать, так и способствовать различного рода дефекты (дефекты упаковки, дислокации). Возможно, после первого превращения образуется какое-то одно наиболее благоприятное направление зарождения кристаллов мартенсита. Причем данная мартенситная фаза становится настолько стабильной, что обратное межмартенситное модуляционное превращение завершается только при 222 K. Для того чтобы показать анизотропный характер теплового расширения при мартенситных переходах в КК-состоянии, проводились дилатометрические измерения в двух взаимно перпендикулярных направлениях. Так, на кривой 2 при 294 K происходит скачкообразное уменьшение длины образца в отличие от кривой 1, для которой наблюдалось удлинение. Действительно, при переходе из низкотемпературной фазы, где отношение постоянных решетки c/a < 1, в высокотемпературную ОЦК-фазу вдоль направления c должно наблюдаться удлинение решетки, а вдоль направлений a и b —укорочение (постоянная a у ОЦК-решетки в данном случае меньше, чем постоянные a и b в низкотемпературной фазе). По данным качественного рентгеноструктурного анализа можно заключить, что в процессе нагрева в исследуемом сплаве с КК-структурой происходит следующая цепочка превращений: при 270 K мартенситная орторомбическая фаза (модулированный мартенсит типа 7М — каждая седьмая плоскость (110) не испытывает смещения) переходит в пятислойный мартенсит 5М, далее при 294 K фаза 5М переходит в ОЦК-аустенит. В процессе охлаждения обратный переход аустенит–мартенсит происходит необратимо (вновь сопровождается удлинением (кривая 1) или укорочением (кривая 2) образца) с очень малым гистерезисом порядка 1 K. Межмартенситный же переход значительно запаздывает и протекает в более широком интервале температур.

Неожиданным является и тот факт, что на кривой 2 в процессе охлаждения в области примерно 240−290 K наблюдается незначительное удлинение образца при понижении температуры. Это должно быть связано с неравномерным (размытым) зарождением более низкотемпературной мартенситной фазы. 
На рис. 6.5 представлены изображение микроструктуры НК-образца и соответствующая кривая его теплового расширения. Как видно, НК-образец состоит из кристаллов очень малых размеров без четких границ между ними. Оценочный средний размер кристаллитов составляет 10 нм. Электронограмма представляет собой набор дифракционных колец, состоящих из сильно размытых по азимуту рефлексов, что указывает на наличие значительных внутренних напряжений, а также на большеугловые разориентировки кристаллографических осей различных кристаллитов друг относительно друга. На кривой Δl/l(T) для образца с НК-структурой в процессах нагрева и охлаждения наблюдается обратимое монотонное изменение длины образца, что свидетельствует об отсутствии фазовых переходов в исследуемом интервале температур. Это должно быть связано как с малым размером кристаллитов, так и с разупорядоченной структурой исследуемого соединения в НК-состоянии.
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Рисунок 6.5. Микроструктура и электронограмма НК-образца (a) и кривая его теплового расширения (b).
Отжиг НК-образца при 773 K приводит к заметным изменениям в его структуре (рис. 6.6 (a)). Между кристаллитами (средний размер 200 nm) образовались четкие границы. В отдельных зернах появились границы с полосчатым контрастом, что указывает на произошедшие процессы рекристаллизации. Цветовой контраст между зернами свидетельствует об их разориентировке. На электронограмме, полученной для участка площадью 0.5 µм2, уже видны четкие не размытые рефлексы, свидетельствующие о релаксации внутренних напряжений. 
На рис. 6.6 (b) представлена кривая теплового расширения исследуемого сплава, соответствующая данной структуре. В отличие от КК-состояния, как в процессе нагрева, так и в процессе охлаждения образца наблюдается только одно достаточно резкое изменение длины образца, которое происходит при более низких температурах (в интервале 265−285 K). Интересно отметить, что относительная деформация при мартенситно-аустенитном переходе в данном случае не меньше, чем в КК-состоянии, и составляет величину порядка 0.1%. Но в то же время следует подчеркнуть, что в отожженном образце межмартенситный модуляционный переход не наблюдается. Примечательно и то, что в отличие от КК-состояния здесь мартенситно-аустенитный переход протекает практически обратимо. Появление мартенситного перехода в рекристаллизованном образце обусловлено ростом размера кристаллитов и усовершенствованием структуры образца в процессе отжига. Снижение же температуры структурного перехода должно быть вызвано влиянием размера зерен, границы которых, являясь препятствиями для движения дислокаций превращения, ограничивают длину их свободного пробега, что и приводит к уменьшению температуры мартенситного превращения [33, 34].
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Рисунок 6.6. Микроструктура и электронограмма рекристаллизованного образца (аустенитная фаза) (a) и кривая его теплового расширения (b).
Размытие температурного диапазона структурного перехода объясняется тем, что в рекристаллизованном состоянии наблюдается некоторая дисперсия размера зерен, которая приводит к мартенситному превращению в более широком интервале температур. Отсутствие межмартенситного перехода, по-видимому, связано с частичным сохранением внутренних напряжений в образце после отжига (известно, что структурные переходы в сплавах системы Ni–Mn–Ga чувствительны к механическим напряжениям) и малым размером зерен.
Более детальный сравнительный анализ наличия мартенситного превращения, магнитного превращения от структурного состояния сплавов Гейслера проведено на примере поликристаллического сплава Ni52Mn24Ga24 в различных структурных состояниях, полученных интенсивной пластической деформацией кручением под давлением (ИПДК) и последующим ступенчатым отжигом при температурах 200°С-700°С [29]. Образцы подвергали ИПДК на наковальнях типа Бриджмена. Давление составило около 5 ГПа, кручение проводили на 5 оборотов со скоростью 2 об/мин. Все полученные образцы после деформации имели форму дисков диаметром около 10 мм и толщиной 0,1-0,15 мм.
Исследование мартенситного превращения проводилось с использованием записи кривых температурной зависимости намагниченности в магнитном поле около 240 кА/м. Запись проводилась при нагреве образца в интервале существования мартенситного и магнитного фазовых превращений. Измерение намагниченности образца проводилось на автоматических магнитных микровесах.
Температурная зависимость намагниченности поликристаллического сплава Ni52Mn24Ga24 в исходном литом состоянии, записанная при нагреве образца в магнитном поле 240 кА/м, представлена на рис. 6.7 (кривая а). 
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Рисунок 6.7. Температурная зависимость удельной намагниченности поликристаллического сплава Ni52Mn24Ga24 в различных структурных состояниях: (а) исходное, (б) после ИПДК, (в) ИПДК и отжиг при 300°С, (г) ИПДК и отжиг при 400°С, (д) ИПДК и отжиг при 500°С, (е) ИПДК и отжиг при 700°С
Из кривой σ(Т) видно, что в области температур вблизи комнатной наблюдается скачкообразное увеличение намагниченности образца, обусловленное протеканием обратного мартенситного превращения. Такой характер кривой в магнитных полях до 500 кА/м свойственен сплавам данной системы. Это объясняется низкой симметрией кристаллической структуры и высоким значением константы магнитокристаллической анизотропии мартенситной фазы. При дальнейшем повышении температуры на кривой σ(Т) наблюдается плавное снижение намагниченности образца, и при 125°С происходит переход в парамагнитное состояние. На рис. 6.8 представлен анализ микроструктуры данного состояния, который показывает, что в ней наблюдаются микротрещины, проходящие по границам зерен. Они имеют размеры около 0,5 мкм в поперечнике. В результате повторных циклов мартенситного превращения, в них происходит накопление дефектов. В конечном счете, это приводит к росту трещин и разрушению материала. В теле зерна наблюдаются также полосы разной толщины, которые представляют собой мартенситные двойники. 
Температурные зависимости намагниченности сплава после ИПДК и последующих ступенчатых отжигов при температурах 300°С-700°С в течение 0,5 часа представлены на рис. 6.7 (кривые б-е). Как видно, в структурном состоянии после интенсивной пластической деформации намагниченность образца в интервале температур измерения практически отсутствует (кривая б). Аналогичное явление наблюдалось и ранее [35, 36]. Такой эффект объясняется фрагментацией зеренной структуры материала и высокой плотностью дефектов, образующихся после интенсивной пластической деформации. Известно, что в сильно дефектной кристаллической структуре ферромагнитное упорядочение затруднено [37, 38].
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Рисунок 6.8. Микроструктура сплава Ni52Mn24Ga24 в литом состоянии.
Наряду с разрушением ферромагнитного порядка, в сплаве подавляется и мартенситное превращение. Кривая в соответствует состоянию после отжига при температуре 300°С. Наблюдается небольшое значение намагниченности образца, составляющей около 5% от исходного состояния. Это изменение свидетельствует о том, что при такой температуре отжига в материале начинаются процессы возврата, в некоторой степени снижающие количество дефектов структуры. При возврате снижается плотность легкоподвижных точечных дефектов и дислокаций. 
Последующий отжиг образца при температуре 400°С (кривая г) приводит к заметному увеличению намагниченности материала, однако и здесь намагниченность образца при температуре ниже точки Кюри составляет только 20% от ее значения в мартенситной фазе в исходном состоянии. Возрастание намагниченности образца происходит вследствие значительного снижения плотности дефектов и микронапряжений в образце в результате отжига. Происходит снижение плотности дефектов структуры, в результате чего становится возможным ферромагнитное упорядочение. Однако на кривой σ(Т) в области существования мартенситного превращения отсутствует сколько-нибудь значительное изменение намагниченности образца, что говорит о том, что мартенситное превращение еще подавлено.
Отжиг деформированного образца при 500°С в течение 30 минут уже почти полностью восстанавливает ферромагнитные свойства материала (кривая д). В области температур от –10°С до 10°С наблюдается небольшой рост, что свидетельствует о том, что в структуре начинает частично реализовываться мартенситное превращение. Микроструктурные исследования показывают, что в структуре образца после отжига при такой температуре наблюдается рекристаллизованная структура со средним размером зерен около 1 мкм. Соответствующее изображение в растровом электронном микроскопе представлено на рис. 6.9. Разброс в размерах зерен говорит о том, что рекристаллизация структуры идет неравномерно. 
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Рисунок 6.9. Изображение микроструктуры в режиме регистрации обратно-отраженных электронов сплава Ni52Mn24Ga24 после ИПДК и отжига при 500°С, полученная с помощью РЭМ.

Запись кривой температурной зависимости намагниченности образца при 700°С в течение 30 минут показывает, что рост в интервале –10°С÷10°С проявляется все более четко (кривая е). Это говорит о еще более значительном восстановлении мартенситного превращения. 
Совокупные данные по изменению магнитных свойств сплава в результате термической обработки после ИПДК представлены на рис. 6.10, где приведена зависимость величины намагниченности при температуре 30°С от температуры отжига образца. 
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Рисунок 6.10. Намагниченность сплава при 30°С, после отжигов при различных температурах.
Намагниченность при этой температуре характеризует величину максимальной намагниченности образца. Приведенный график позволяет выявить динамику изменения намагниченности при отжигах. Видно, что наибольшие изменения магнитных свойств происходят после отжига при 500°С. Такие изменения, очевидно, обусловлены процессом рекристаллизации, т.е. зарождением и ростом новых зерен с малой плотностью дефектов структуры. Вследствие замещения деформированных зерен новыми зернами и снижения количества дефектов ферромагнитные свойства сплава восстанавливаются в полном объеме.
6.2.3. Теплоемкость, магнитные свойства и магнитокалорический эффект в холоднокатаных лентах Gd
Gd де-факто является эталонным материалом для технологии магнитного охлаждения, но, в основном, предыдущие исследования были посвящены изучению свойств монокристаллического и поликристаллического гадолиния. Тем не менее, следует понимать, что свойства материалов в виде тонких пленок, лент или порошка могут значительно отличаться от наблюдаемых на исходных материалах. 
В настоящее время хорошо известно, что пластическая деформация – это один из методов получения микро- и нанокристаллической структуры в материалах, более того, при модифицировании микроструктуры, происходит образование множественных дефектов, что может значительно влиять на магнитные, прочностные, транспортные и иные свойства материала [39-41]. Так, для чистых ферромагнетиков значение коэрцитивной силы может увеличиваться многократно, формируется специфическая доменная структура, намагниченность, которая обычно рассматривается как структурно нечувствительный параметр, уменьшается [42-46].
В зависимости от величины пластической деформации, размер кристаллитов может уменьшаться до субмикрокристаллического или нанокристаллического, что, в свою очередь, приводит к возрастанию роли межкристаллической фазы и неравновесных границ, высокой плотности линейных и точечных дефектов, высоким внутренним напряжениям [47].
Исходя из вышесказанного, ожидается сильное влияние интенсивных пластических деформации на свойства различных магнитных материалов, в особенности лантаноидов. Это утверждение основывается на том факте, что магнитное упорядочение есть результат дальнодействующего косвенного обменного взаимодействия магнитных моментов в периодическом кристаллическом поле кристалла. Обмен Рудермана-Киттеля-Косуя-Иосиды (РККИ) происходит косвенно через электроны проводимости металла, в связи с этим магнитные свойства должны сильно зависеть от кристаллической структуры материала. 
Как было установлено в предыдущих исследованиях, пластическая деформация или нанокристаллизация влияют на магнитные свойства и МКЭ в Gd [48-50]. Однако максимальное уменьшение толщины образцов в этих работах составляло всего порядка 27%, что, на самом деле, не является значительной величиной. В работе [51] были исследованы магнитные характеристики нанокристаллического гадолиния, показано значительное падение намагниченности насыщения, проведен рентгеноструктурный анализ. Показано наличие двух фаз – ферромагнитной и неферромагнитной, присутствием которых объяснялось падение намагниченности насыщения. Однако вопрос о том, что является причиной уменьшения эффективного магнитного момента на величину порядка 3μB после интенсивной пластической деформации остался открытым.
Как показывает поиск в международной научной печати, больше работ по изучению влияния интенсивной пластической деформации на магнитные и магнитокалорические свойства гадолиния нет (это касается не только Gd, но и других лантаноидов, а также магнитных материалов).

Для получения пластически деформированных образцов нами использовался гадолиний чистотой 99.98 ат.%, производства Grirem (КНР), который представлял собой слиток толщиной 20 мм. Вырезанная заготовка нагревалась до 750°С и подвергалась ковке для уменьшения толщины, а затем травилась в 15%-ном растворе соляной кислоты с последующим очищением на обдирочном станке.
Дальнейшее пластическое деформирование производилось с помощью метода холодной прокатки на двух четырехвалковых металлопрокатных станах. Первый стан имел 100-миллиметровые рабочие валы и использовался для уменьшения толщины до 0.4 мм. Более тонкие ленты были получены на втором стане, рабочие валы которого составляли 40 мм в диаметре. Валки прокатных станов были изготовлены из карбида вольфрама. Уменьшение толщины материала составляло порядка 20% за цикл. Прокатка выполнялась при комнатной температуре и прерывалась три раза для снятия наклепа и улучшения пластичности посредством термообработки.

На рис. 6.11 представлены четыре образца полученных лент, взятых на различных стадиях процесса холодной прокатки. Толщины образцов в порядке увеличения 36 мкм (образец 1), 57 мкм (образец 2), 215 мкм (образец 3), 1.59 мм (образец 4).
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Рисунок 6.11. Образцы Gd на различных стадиях холодной прокатки.
На рис. 6.12 приведены изображения поперечных изломов образцов 1 и 3, полученные методом сканирующей электронной микроскопии. Из рисунка 9 видно, что в результате многостадийной холодной деформации возникает четко наблюдаемая текстура в плоскости прокатки. Излом образцов имеет признаки хрупкого разрушения. Для сравнения, в работе Мильштейна и др. [50] значимых изменений в текстуре поликристаллического Gd не наблюдалось.
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Рисунок 6.12. Растровая электронная микроскопия поперечных изломов 
образца 3 (слева) и образца 1 (справа).
Рентгенофазовый и рентгеноструктурный анализы (РФА и РСА соответственно) проведены с помощью рентгеновского дифрактометра BruckerD8 Advance при комнатной температуре на медной трубке (Cu Kα). Результаты анализа представлены в Таблице 6.1. Данные РСА (рис. 6.13-6.14) указывают на то, что в процессе интенсивной пластической деформации нет никакого изменения в параметрах решетки между слабо деформированным образцом 4 и сильно деформированным образцом 1 (а = 36.31 нм, c = 57.77 нм). Несмотря на общую склонность лантаноидов к быстрому окислению, в случае с Gd окисление происходит с образованием оксидной пленки, препятствующей дальнейшему образованию оксида. Кроме этого, доказательством отсутствия значительной доли оксида гадолиния служит отсутствие на температурной зависимости теплоемкости пика при низких температурах (T≈ 4 K), соответствующего наличию фазы Gd2O3, подобной [52].

Таблица 6.1. Результаты рентгеноструктурного анализа.

	Образец
	Содержание фазы, %
	Параметры решетки

	
	α-Gd, %
	Gd2О3, %
	а, нм
	с, нм
	c/a

	Образец 1
	100
	-
	36.31
	57.77
	1.59

	Образец 4
	100
	-
	36.31
	57.77
	1.59


Существенного уширения дифракционных максимумов в сильно деформированном образце 1, сигнализирующих о значительном увеличении концентрации дефектов и формирования подструктуры и большеугловых границ зерен в образце 4, по сравнению с образцом 1, не наблюдалось. Наблюдаемое изменение в интенсивности некоторых пиков происходит из-за текстурирования материала в результате интенсивной пластичной деформации.
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Рисунок 6.13. Рентгенограмма образца 1 при комнатной температуре.
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Рисунок 6.14. Рентгенограмма образца 4 при комнатной температуре.

На рис. 6.15 приведена теплоемкость Ср исходного поликристаллического Gd и образца 1, имеющего самую высокую деформацию, в нулевом внешнем магнитном поле и в поле μ0H = 2 Tл, полученная на PPMS 14Т Quantum Design. В целом, теплоемкость исходного Gd хорошо согласуется с ранее полученными результатами [53, 54]. При низких температурах и вплоть до 200 K Ср монотонно увеличивается при нагревании. При более высоких температурах наблюдается четко выраженная аномалия λ-типа в непосредственной близости от магнитного фазового перехода второго рода. Положение пика соответствует температуре Т ≈ 290 К, что несколько ниже, чем температура Кюри TС = 293 K исходного Gd, но при этом значение аномалии Ср max ≈ 58 Дж/(моль·К) (или ≈ 369 Дж/(кг·К)) практически такое же, как сообщалось для поликристаллического и монокристаллического образцов Gd высокой чистоты [53]. По сравнению с исходным образцом, теплоемкость сильно деформированного образца 1 немного меньше при температуре Т > 50 К, но особенно заметное различие наблюдается в непосредственной близости от аномалии λ-типа, при которой значение теплоемкости снижается на 30%. Во внешнем магнитном поле μ0H = 2 Tл разница теплоемкостей снижается на 10% (рис. 6.16). Такое поведение теплоемкости во внешнем магнитном поле [image: image1.wmf],
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является типичным для ферромагнитных материалов, так как магнитное поле расширяет аномалию λ-типа.

Рисунок 6.15. Температурная зависимость теплоемкости исходного Gd и образца 1 в нулевом внешнем магнитном поле и в поле μ0H = 2 Tл.
На рисунке 6.16 представлена температурная зависимость разности теплоемкостей ΔСр для исходного поликристаллического Gd и образца 1 во внешнем магнитном поле и без. Как было отмечено выше, наблюдается значительное снижение теплоемкости в пластически деформированном образце, более того, разность между теплоемкостями исходного и пластически деформированного материала сохраняется ниже температуры магнитного фазового перехода вплоть до 25 К. По-видимому, ΔСр не связана с влиянием дефектов, неоднократно индуцированных при холодной прокатке. Как правило, вклад дефектов в теплоемкости положителен (например, [55, 56]), т.е. Ср сильно деформированного образца 1 должна быть больше, чем у исходного Gd. 

Таким образом, для того чтобы объяснить влияние холодной прокатки на теплоемкость Gd, нужно учитывать изменения в магнитной подсистеме, обусловленные пластической деформацией. Одной из возможных причин такого поведения является низкая намагниченность быстро закаленного или пластически деформированного Gd, по сравнению с исходным Gd [48, 50, 159, 57, 58]. Низкая намагниченность объясняет небольшой магнитный вклад в общую теплоемкость образцов, подвергнутых пластической деформации, следовательно, Ср будет принципиально зависеть от степени деформации.
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Рисунок 6.16. Разница теплоемкостей исходного Gd и образца 1 в нулевом магнитном поле (красные символы) и μ0H = 2 Tл (синие символы).
На рис. 6.17 приведены температурные зависимости намагниченности образцов Gd, подвергнутых различной степени пластической деформации, измеренные с помощью магнитометра SQUID MPMS-5S в статических магнитных полях μ0H=2 Tл. Температура Кюри TC определялась как локальный минимум из производной намагниченности по температуре dM/dT. С увеличением степени пластической деформации наблюдается тенденция к уменьшению TC: так, температура Кюри для образца 4 равна 290 K, а для образца 1 она уменьшается до 286 K (см. Таблица 6.2). Такое изменение температуры магнитного фазового перехода хорошо согласуется с данными для теплоемкости (рис. 12). Фактически, уменьшение температуры Кюри TC в исследуемых образцах, подвергнутых ИПД, ожидалось, поскольку дефекты, вызванные холодной прокаткой, вызывают внутренние напряжения, которые ослабляют обменное взаимодействие [59]. 

Последнее утверждение подтверждается значительным снижением намагниченности образцов Gd, подвергнутых пластической деформации (рис. 14). Снижение намагниченности пластически деформированного материала происходит, скорее всего, из-за того, что в результате пластической деформации создается высокая плотность дефектов, которые в свою очередь, искажают внутрикристаллическое поле, что приводит к случайной магнитной анизотропии (созданию случайных направлений осей легкого намагничивания). Такая случайная анизотропия играет решающую роль в определении магнитных свойств пластически деформированных [48], нанокристаллических [49], и быстрозакаленных [58] образцов Gd. Исходя из текстуры, возникающей в образце 1 после пластической деформации (рис. 6.12), в сильно деформированных образцах можно ожидать межграничную и дефектоиндуцированную анизотропии.
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Рисунок 6.17. Температурные зависимости намагниченности образцов Gd, подвергнутых различной степени деформации.

Согласно теории молекулярного поля, магнитный вклад в теплоемкость пропорционален температурной производной квадрата спонтанной намагниченности [60]
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Таким образом, разница между dM2/dТ для образца 1 и образца 4 отражает разницу в Cmag этих образцов.

Результаты расчетов dM2/dТ показали, что разница теплоемкостей исходного и сильно деформированного образца 1 (рис. 6.16) качественно могут быть объяснены в рамках модели Вейсса, как подавление магнитного вклада в теплоемкость образца 1.

Согласно основному уравнению:


[image: image23.wmf].
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(4)
, снижение теплоемкости, в целом, является благоприятным для МКЭ. С другой стороны, размытие магнитного перехода, который наиболее четко проявляется для образца 1 (рис. 6.17), должно отразиться негативно на величине МКЭ. Вместе с тем, магнитное поле подавляет аномалии λ-типа в сильно деформированном образце 1 в меньшей степени, чем в исходном Gd (рис. 6.15), в связи с этим можно с уверенностью говорить, что величина МКЭ для пластически деформированных образцов должна быть меньше. Для количественной оценки степени деградации эффекта был рассчитан МКЭ в исходном образце 4 и сильно деформированном образце 1, используя данные измеренной теплоемкости Gd. Результаты этих расчетов приведены на рис. 6.19 (кривые 2 и 4) и в Таблице 6.2. 

Для расчета этих зависимостей был разработан специальный численный метод. Зачастую при обработке экспериментальных данных возникает проблема оперирования с зависимостями, снятыми с разным шагом по одному и тому же функциональному параметру, для этого обычно используют различные методы интерполирования данных.

Для расчета магнитокалорического эффекта использовался следующий численный метод. Экспериментальная кривая M(H) между точками, снятыми на PPMS (с установленным шагом по полю), апроксимировалась кубическим сплайном Акимы, что позволяло с высокой точностью рассчитывать промежуточные значения намагниченности при любом значении магнитного поля. Для расчета магнитокалорического эффекта, также, как и для обработки экспериментальных данных, в нашей работе мы использовали кубический сплайн Хироши Акимы. Недостатком кубических сплайнов является то, что они склонны осциллировать в окрестностях точки, существенно отличающейся по ординате от своих ближайших соседей. Такое поведение у функций возникает в окрестностях локальных экстремумов и при дифференцировании в окрестностях экстремумов и точек перегибов функции. Сплайн Акимы – это особый вид сплайна, устойчивый к такого рода выбросам. 

На рис. 6.18 приведен набор точек, содержащий несколько локальных экстремумов. Синим цветом обозначен кубический сплайн Хироши Акимы с обычными граничными условиями. На отрезках интерполяции, граничащих с выбросами, другие сплайны заметно отклоняются от интерполируемой функции. Можно видеть, что, в отличие от кубического сплайна, сплайн Акимы в меньшей мере подвержен искажению функции – на отрезках, граничащих с выбросом, практически отсутствуют признаки осцилляции.

Важным свойством сплайна Акимы является его локальность – значения функции на отрезке [xi, xi+1] зависят только от fi-2,fi-1,fi,fi+1,fi+2, fi+3. Вторым свойством, которое следует принимать во внимание, является нелинейность интерполяции сплайнами Акимы – результат интерполяции суммы двух функций не равен сумме интерполяционных схем, построенных на основе отдельных функций. 

Для построения сплайна Акимы требуется не менее 5 точек. Во внутренней области (т.е. между x2 и xN-3 при нумерации точек от 0 до N-1) погрешность интерполяции имеет порядок O(h2). Производная ∂M/∂T была рассчитана численно с использованием 5-ти точечной схемы по следующей формуле:
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(5)

Здесь введены следующие обозначения p = (x-x0)/h и x = x0+ph.
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Рисунок 6.18. Сравнительный анализ сплайнов для интерполяции экспериментальных данных [61].

Предложенный метод позволяет значительно увеличить точность расчета, по сравнению, например, с двухточечной схемой В случае использования 5-ти точечной схемы, ошибка метода составляет величину, равную h4(∂5M(T, H)/∂T5)/30,где h – в нашем случае, шаг по температуре. 

Исходя из соотношений Максвелла (3, 5), для расчета значения магнитокалорического эффекта необходимо проинтегрировать полученные данные по внешнему магнитному полю. Численное интегрирование производилось аналитически после выполнения интерполяции полученных данных кубическими сплайнами Акимы. Такое аналитическое интегрирование становится возможно, т.к. мы получаем набор аналитически заданных кубических полиномов на интервале полей от 0 до Hmax.
Таким образом, разработанный численный метод позволяет уменьшить расчетные ошибки в процессе вычисления магнитокалорического эффекта по соотношениям Максвелла и получить точные расчетные зависимости. Реализация метода была проведена на языке Фортран 90 и оформлена в виде библиотек. Этот метод был использован для расчета и других зависимостей, приведенных ниже.

Для того чтобы обеспечить верификацию наших численных расчетов, были проведены измерения адиабатического изменения температуры ΔT прямым методом на устройстве, подробно описанном в [62]. Чтобы минимизировать влияние коэффициента размагничивания во всех измерениях, внешнее магнитное поле прикладывалось в плоскости образцов. Полученные результаты по измерению ΔT образцов 1, 2 и 4 прямым методом также приведены на рис. 6.19 и обобщены в Таблице 6.2. Видно, что температурные зависимости МКЭ, полученные с помощью численного расчета, хорошо согласуются с результатами прямых измерений.
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Рисунок 6.19. Температурные зависимости МКЭ образца 1, образца 2, образца 4. Кривые 1, 3, 5 – результаты прямого измерения адиабатического изменения температуры; кривые 2 и 4 – результаты численного расчета.

Таблица 6.2. Основные термодинамические характеристики образцов Gd.

	Образец
	TC, К
	ΔТ, К

	Образец 1 (эксперим.)
	290.69
	1.72

	Образец 2(эксперим.)
	291.53
	3.64

	Образец 4, холоднокатанный (эксперим.)
	294.63
	5.41

	Образец 1 (числ.)
	289.01
	1.96

	Образец 4 (числ.)
	290.69
	5.23


Стоит отметить, что МКЭ в слабо деформированном образце 4 (толщина – 1.59 мм) почти совпадает с МКЭ исходного Gd. Кроме того, пиковое значение адиабатического изменения температуры для образца 4 ΔT ≈ 5.4 К при изменении магнитного поля μ0H = 1.9 Tл практически такое же, как измеренное прямым методом для поликристаллических образцов Gd высокой чистоты [53, 63, 64]. В двух других образцах, пластически деформированных в большей степени, МКЭ действительно меньше. Например, можно оценить, что в результате холодной прокатки МКЭ уменьшается в образце 1 до 30% от начальной величины. Анализ результатов по измерению теплоемкости (рис. 6.15) и намагниченности (рис. 6.17) дает основание сделать вывод, что уменьшение МКЭ в сильно деформированном образце обусловлено размытием магнитного перехода (рис. 6.17), а также слабым подавлением аномалии λ-типа теплоемкости магнитным полем (рис. 6.15).
Изменение значений МКЭ для пластически деформированных образцов носит обратимый характер. Как было показано в [50], отжиг при температурах выше 500°С полностью восстанавливает магнитные свойства слабо деформированных лент Gd. Поэтому можно предположить, что соответствующая процедура тепловой обработки может восстановить намагниченность и, как следствие, МКЭ в сильно деформированных образцах. Поскольку процессы релаксации дефектов пропорциональны температуре отжига, необходимо выполнять термообработку в сильно деформированных образцах при более высоких температурах. Наши исследования показали (рис. 6.20), что отжиг сильно деформированного образца при температуре 1100°С в течении 4-х часов восстанавливает намагниченность материала до 80% от начального значения, а при температуре 1150°С в течении 4-х часов происходит полное восстановление намагниченности. Возможно, время термообработки уменьшится, если производить ее при температурах выше 1270°С, то есть выше, чем температура структурного фазового перехода ГПУ-ОЦК. 
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Рисунок 6.20. Полевые зависимости намагниченности в образцах пластически деформированного Gd до и после термического отжига

Применение термической обработки позволит получать ленты желаемой толщины, с хорошими механическими свойствами, а также магнитокалорическим эффектом, равным по величине исходному МКЭ поликристаллического Gd. Решение этой задачи имеет важное значение для практики, так как использование материалов с толщиной порядка десятков микрометров позволяет достичь рабочей частоты устройств магнитного охлаждения порядка сотен Гц [65].
6.2.4. Магнитокалорический эффект в пластически деформированных твердых растворах Gd-X (X = Ga, B, In)
Твердые растворы Gd-Ga
Как было сказано ранее, всего несколько элементов образуют твердые растворы с Gd. Одним из таких элементов является Ga. Из анализа фазовой диаграммы (рис.6.21) видно, что Ga плохо растворим в Gd при любой температуре. Эвтектическая реакция происходит при температуре 850°С (~ 20 ат.% Ga), при которой система Gd100-xGax распадается на две твердые фазы: α-Gd и Gd5Ga3 [66, 67]. Что касается магнитных свойств, то α-Gdявляется ферромагнетиком при температуре Кюри, равной ТС = 293 К [68, 69], а Gd5Ga3 проявляет антиферромагнетизм с температурой Нееля около 80 K [70]. Можно отметить, что Gd5Ga3 фаза при комнатной температуре является парамагнитной. 
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Рисунок 6.21. Фазовая диаграмма Gd100-xGax [66].

Бинарные соединения Gd100-xGaxбыли подробно исследованы в ряде работ [71, 72]. Так, в работе [71] исследовались сплавы Gd100-xGax, полученные двумя способами – с помощью литья и быстрой закалкой. Основные результаты исследований приведены в Таблице 6.3. Показано, что для сплавов, полученных быстрой закалкой, наблюдается постепенное снижение TC от 293 К до 279 K (для Gd80Ga20), из-за повышения содержания растворенного Ga в α-Gd фазе (замещение в твердом растворе), а для литых сплавов ТС резко уменьшается на 6 К для Gd95Ga5 (с 292 до 286 К), а затем почти не изменяется при дальнейшем увеличении концентрации Ga до 20 ат.% (~286 К). 
Аналогичным образом ведет себя намагниченность насыщения MS. Так, намагниченность насыщения MS для литых сплавов монотонно уменьшается со 120 до 62 э.м.е./г при увеличении концентрации Ga от 0 до 20 ат.%, а для быстро закаленных сплавов – со 108 до 42 э.м.е./г. Снижение обусловлено, в основном, из-за большого количества парамагнитной фазы Gd5Ga3, вклад которой в намагниченность вблизи комнатной температуры незначителен [70].
Таблица 6.3. Основные термодинамические характеристики сплавов Gd100-xGax [71].

	Сплав
	TC, К
	MS, эме/г

(260 К)
	-ΔS, Дж/(кг·К)

(2 Тл)
	RC, Дж/кг

(2 Тл)

	Литые

	Gd
	292
	119.8
	4.7
	198.2

	Gd95Ga5
	286
	103.4
	4.2
	184.6

	Gd90Ga10
	285
	90.4
	4.0
	171.4

	Gd85Ga15
	286
	78.1
	3.7
	160.8

	Gd80Ga20
	286
	61.6
	3.2
	134.4

	Быстрая закалка

	Gd
	293
	107.7
	4.6
	197.3

	Gd95Ga5
	291
	94.8
	3.7
	160.1

	Gd90Ga10
	288
	71.8
	3.2
	137.7

	Gd85Ga15
	286
	61.7
	2.3
	95.7

	Gd80Ga20
	279
	42.0
	1.9
	84.8


Из полевых зависимостей намагниченности рассчитывалось изменение магнитной энтропии ΔSM. Значения ΔSMmax для литого Gd и для быстро закаленных сплавов хорошо согласуются с [69, 73-84]. При увеличении концентрации Ga ΔSMmax снижается – относительное уменьшение составляет 1.55% на каждый атомный процент Ga для литого сплава и 3% на каждый атомный процент Ga для быстро закаленного сплава. Причиной более резкого снижения ΔSMmax при увеличении концентрации Ga в быстро закаленных сплавах является комбинированное воздействие особенностей тонкой микроструктуры (с размером зерна 50-200 нм) и сильного растворения Ga в α-Gd.

ΔSMmax для литых и быстро закаленных сплавов Gd100-xGax сравнимо с несколькими материалами на основе Gd2Si2-ZR2+Z (R = B, Ga, Mn и Co) [85] и манганитами (La-X)MnO3 (X = Sr, Ba, K, Pb и Eu) [86-88].

Несмотря на то, что сплавы Gd100-xGax были хорошо исследованы, но работы по изучению влияния интенсивной пластической деформации на магнитные и магнитокалорические свойства в международной научной печати отсутствуют.

Литые образцы сплавов системы Gd100-xGax (x = 0, 3, 5, 7, 10, 15, 20, 30) были получены методом дуговой плавки в атмосфере чистого аргона. Для производства использовались исходные материалы с заявленной чистотой 99.99 ат.%. Холодная прокатка осуществлялась с помощью четырехвалкового прокатного стана. Рабочие валки были изготовлены из карбида вольфрама с диаметром, равным 40 мм. Скорость прокатки – 0.05 м/с. Максимальное напряжение, производимое валками – 50 кН. Все образцы деформировались с большим количеством циклов повторения пластической деформации. В каждом последующем цикле деформация медленно увеличивалась во избежание нагрева и рекристаллизации материала. Отметим, что успешно удалось деформировать составы Gd100-xGax (x = 0, 3, 5, 7, 10). Составы с высоким содержанием Ga показали высокую хрупкость и рассыпались на первых циклах пластической деформации. 

В работе [71] отмечено, что изменение температуры магнитного фазового перехода для системы Gd100-xGax происходит до концентрации x= 10, в связи с этим для дальнейшего детального исследования был выбран образец Gd90Ga10 (см. рис. 6.22). Толщина образца после пластической деформации равнялась 0.13 мм, а общее относительное изменение толщины образца Gd90Ga10 составило 42 раза.

	[image: image29.png]B RINSA 2015 poster Ga-Bpdf - Adobe Reader

A_____ S
[ e
5 ommm,

a8zeB9E|

-

DT

- e=CHRE

e





	[image: image30.png]





Рисунок 6.22. Литой (слева) и холоднокатаный (справа) образцы сплава Gd90Ga10.

Рентгеноструктурный анализ (РСА) проводился при комнатной температуре с использованием дифрактометра Brucker D8 Advance. РСА литого слитка показал (рис. 20), что кроме твердого раствора Ga в α-Gd существует дополнительная фаза Gd5Ga3, которая соответствует фазовой диаграмме (рис. 6.21). Позиции рефлексов для α-Gd показаны на рис. 6.23 вертикальными метками на 2θ-оси. Аналогичный фазовый состав наблюдается для холоднокатаного образца, а небольшие изменения интенсивностей обусловлены возникновением текстуры в плоскости оси волочения. Результаты рентгеноструктурного анализа представлены в Таблице 6.4.
Магнитные измерения проводились с помощью PPMS Quantum Design в поле 3 Тл в диапазоне температур от 10 К до 340 К. Полевые зависимости намагниченности литого и холоднокатаного сплавов Gd90Ga10 приведены на рис. 6.24 и рис. 6.25.
Таблица 6.4. Результаты рентгеноструктурного анализа.

	Образец
	Содержание фазы, %
	Параметры решетки

	
	α-Gd, %
	Gd5Ga3, %
	а, нм
	с, нм
	c/a
	V, нм3

	Gd90Ga10 (литой)
	88.2
	11.8
	36.43
	57.81
	1.59
	1517

	Gd90Ga10 (холоднокатанный)
	92.0
	8
	36.31
	57.77
	1.59
	1364
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Рисунок 6.23. Рентгенограмма сплава Gd90Ga10: холоднокатаный образец (сверху) и литой сплав (снизу). Штрихами отмечены рефлексы Gd.
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Рисунок 6.24. Полевые зависимости намагниченности в литом образце Gd90Ga10.
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Рисунок 6.25. Полевые зависимости намагниченности в пластически деформированном образце сплава Gd90Ga10.

Увеличение концентрации галлия в сплаве Gd-Ga приводит к уменьшению намагниченности относительно чистого Gd. При внешнем магнитном поле в 2 Тл насыщение намагниченности не происходит. Такая ситуация характерна для всех редкоземельных элементов и сплавов на их основе – для достижения насыщения необходимы сильные поля (до десятков Tл).
На рис. 6.26 и рис. 6.27 показаны температурные зависимости намагниченности во внешнем магнитном поле 0.6 Тл и частные производные намагниченности по отношению к температуре ∂M/∂T для литого и холоднокатаного образцов. Хорошо видно, что намагниченность сплавов уменьшается с увеличением концентрации галлия. Уменьшение намагниченности обусловлено разбавлением магнитной подсистемы, происходящей при легировании Gd немагнитным галлием. Разница между температурами Кюри ТС Gd и Gd90Ga10 литого сплава равна 4.68 К, следовательно, обменное взаимодействие в сплаве Gd90Ga10 уменьшается с увеличением концентрации галлия. 
Температурные зависимости намагниченности сплава Gd90Ga10 для разных полей представлены на рисунках 6.28 и 6.29. Как упоминалось ранее, изменение магнитной энтропии в результате магнитного фазового перехода, индуцированного внешним магнитным полем Н, зависит от температурного градиента намагниченности М и вычисляется из соотношений Максвелла путем интегрирования по приложенному полю H в соответствии с термодинамическим соотношением QUOTE(3).
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Рисунок 6.26. Температурные зависимости намагниченности литого и холоднокатаного образцов сплава Gd90Ga10.
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Рисунок 6.27. Температурные зависимости намагниченности ∂M/∂T литого и холоднокатаного образцов сплава Gd90Ga10.
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Рисунок 6.28. Температурные зависимости намагниченности литого образца сплава Gd90Ga10.
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Рисунок 6.29. Температурные зависимости намагниченности пластически деформированного образца сплава Gd90Ga10.

Поскольку исследуемый Gd-Ga сплав является твердым раствором с малой концентрацией галлия и малой концентрацией Gd5Ga3 фазы, теплоемкость Ср(Т, Н) Gd90Ga10 сплава должна быть близка к теплоемкости Gd. Для расчета адиабатического изменения температуры ΔТ, согласно (5), мы использовали значения теплоемкости Ср(Т, Н), сообщенной в [89].
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Рисунок 6.30. Изменение магнитной энтропии исходного и холоднокатаного образцов Gd90Ga10 сплава в поле 2 Тл.
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Рисунок 6.31. Адиабатическое изменение температуры исходного и холоднокатаного образцов Gd90Ga10 сплава в поле 2 Тл.
Изменение магнитной энтропии и магнитокалорический эффект литого и холоднокатаного образцов показаны на рис. 6.30-6.32 и обобщены в Таблице 6.5. Как видно из этих рисунков, для литого и холоднокатаного образцов наблюдается уменьшение магнитокалорического эффекта, однако в случае пластически деформированного материала оно более ярко выражено. Для пластически деформированного сплава Gd90Ga10 во внешнем магнитном поле, равном 2 Тл, происходит уменьшение изменения магнитной энтропии 
(до 70%) и адиабатического изменения температуры (до 65%), по сравнению с чистым гадолинием. 
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Рисунок 6.32. Изменение магнитной энтропии исходного и холоднокатаного образцов Gd90Ga10 сплава в поле 3 Тл.

На наш взгляд, именно дефектная структура является ответственной за такое поведение материала [89]. Разница между зависимостями намагниченности для одного и того же сплава в литом и холоднокатаном состоянии может дать оценку плотности энергии магнитной анизотропии, наведенной пластической деформацией. Так, на рис. 6.33 представлены полевые зависимости намагниченности для литого и холоднокатаного образцов сплава Gd90Ga10, а также оценка плотности энергии магнитной анизотропии, наведенной в результате пластической деформации, полученная как интеграл от разности намагниченностей в полях до 2.85 Тл. Полученная величина составляет 1.7 МДж/м3, что сопоставимо со значениями, наблюдаемыми на современных магнитожестких материалах [90].
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Рисунок 6.33. Полевые зависимости намагниченности литого и холоднокатаного образцов сплава Gd90Ga10 при температуре 10 К. На вставке – разница намагниченностей образцов (для расчета плотности энергии магнитной анизотропии).
Таблица 6.5. Термодинамические характеристики Gd90Ga10.

	Образец
	TC, К
	ΔS, Дж/(кг·К)
	ΔТ, К
	RC, Дж/кг

	
	
	2 Тл
	3 Тл
	2 Тл
	3 Тл
	2 Тл
	3 Тл

	Gd
	292.73
	5.43
	7.18
	5.55
	-
	233.58
	-

	Gd90Ga10 (исходный)
	288.05
	3.22
	4.21
	3.16
	-
	155.37
	213.84

	Gd90Ga10
(холоднокатанный)
	290.3
	1.75
	2.36
	1.98
	-
	99.12
	143.92


2.2.
Твердые растворы Gd-В

Твердые растворы Gd100-xBx были подробно исследованы в ряде работ [91-93]. Основные результаты исследований приведены в Таблице 6.6. 

Таблица 6.6. Основные термодинамические характеристики сплавов Gd100-xBx.

	Образец
	TC, К
	ΔS, Дж/(кг·К)

(μ0H = 1 Тл)
	RC, Дж/кг

(1 Тл)

	Gd
	294
	2.8
	77.6

	Gd98В2
	298
	2.8
	79.5

	Gd95В5
	297
	2.8
	85.7

	Gd93В7
	298
	2.9
	87.5

	Образец[191]
	TC, К
	RC, Дж/кг

(2 Тл)
	ΔS, Дж/(кг·К)

(2 Тл)

	
	Графики

Аррота
	∂M/∂T 
(μ0H=0.1 Тл)
	
	

	Gd
	293
	292.5
	199.58
	5.47

	Gd95В5
	293
	292.7
	177.30
	4.83

	Gd90В10
	293
	292.5
	164.04
	4.38

	Gd85В15
	293
	292.8
	150.65
	4.01

	Gd80В20
	293
	292.5
	154.43
	4.04

	Образец[192]
	TC, К
	ΔS, Дж/(кг·К) (μ0H=1.5 Тл)
	ΔТ, К

(2 Тл)
	RC, Дж/кг

(1.5 Тл)

	Gd
	292
	4.36
	4.26
	129.9

	Gd94В6
	292
	4.08
	3.86
	132.5

	Gd91В9
	293
	4.0
	3.81
	134.7

	Gd88В12
	292
	3.98
	3.86
	136.1


Так, в работе [91] показано, что при легировании Gd бором происходит незначительное увеличение температуры Кюри ТС от 294 К до 298 K и энтропии ΔS от 2.8 Дж/(кг·К) до 2.9 Дж/(кг·К) (для Gd93B7) во внешнем магнитном поле 1 Тл. Совершенно противоположные результаты были получены в работе [93], в которой показано снижение МКЭ – изменение энтропии ΔS уменьшается с 4.36 Дж/(кг·К) до 3.98 Дж/(кг·К) в поле 1.5 Tл и адиабатическое изменение температуры ΔТ уменьшается с 4.26 К до 3.86 К в поле 2 Tл (для Gd88B12). Снижение МКЭ наблюдается также для быстро закаленных лент [92] – при легировании Gd бором температура Кюри ТС не изменяется, а изменение энтропии ΔS снижается с 5.5 Дж/(кг·К) до 4 Дж/(кг·К) в поле 2 Tл (для Gd80B20). Таким образом, информация о магнитных и магнитокалорических свойствах является противоречивой, а работы по изучению влияния интенсивной пластической деформации на магнитные и магнитокалорические свойства в международной научной печати отсутствуют.
Литые образцы сплавов системы Gd100-xВx (x = 0, 2, 4, 6, 8, 10, 15, 20) были получены методом дуговой плавки в атмосфере чистого аргона. Для производства использовались исходные материалы с заявленной чистотой 99.99 ат.%. Холодная прокатка осуществлялась с помощью четырехвалкового прокатного стана. Рабочие валки были изготовлены из карбида вольфрама с диаметром, равным 40 мм. Скорость прокатки – 0.05 м/с. Максимальное напряжение, производимое валками – 50 кН. Все образцы деформировались с большим количеством циклов повторения пластической деформации. В каждом последующем цикле деформация медленно увеличивалась во избежание нагрева и рекристаллизации материала.
Отметим, что успешно удалось деформировать составы Gd100-xВx (x = 0, 2, 4, 6, 8, 10, 15). Состав Gd80В20 показал высокую хрупкость и рассыпался на первых циклах пластической деформации. Для детального исследования были выбраны образцы Gd90В10 и Gd85В15 (см. рис. 6.34). Толщины образцов после пластической деформации равнялись 0.14 мм и 0.15 мм соответственно, а общее относительное изменение толщин образцов составило около 50-60 раз.
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Рисунок 6.34. Холоднокатаные образцы сплавов Gd90В10 (слева) и 
Gd85В15 (справа).

В Таблице 6.7 приведены некоторые характеристики литых и пластически деформированных образцов Gd100-xВx. Толщина литого сплава означает высоту слитка, длина – максимальный диаметр слитка. Деформации определялись как отношение между толщиной образцов перед прокаткой и после последнего цикла прокатки.
Рентгеноструктурный анализ проводился при комнатной температуре с использованием дифрактометра Brucker D8 Advance. РСА исследуемых сплавов показал (рис. 6.35), что кроме твердого раствора В в α-Gd, существует дополнительная интерметаллидная фаза GdB2 пространственной группы P6/mmm (см. фазовую диаграмму на рис. 6.36). Позиции рефлексов для α-Gd показаны на рис. 6.35 вертикальными метками на 2θ-оси. 
Таблица 6.7. Деформационные значения образцов Gd100-xВx.

	Образец
	Начальный размер слитка (толщина/длина), мм
	Толщина прокатанной ленты, мм
	Деформация
wнач/wкон

	Gd
	6.0/16.0
	0.04-0.10
	60-150

	Gd90В10
	5.2/16.5
	0.09-0.14
	39-61

	Gd85В15
	5.5/17.0
	0.1-0.15
	36-55


Для литого образца Gd90B10 параметры кристаллической решетки α-Gd и GdB2 фаз равны а = 0.3631 нм, с = 0.5777 нм и а = 0.3315 нм, с = 0.3936 нм соответственно. Высокотемпературная фаза GdB2 была стабилизирована при комнатной температуре в результате высокой скорости охлаждения расплава в массивном медном тигле. По данным рентгенофазового анализа, содержание интерметаллидной фазы GdB2 в литых образцах не превышает 6% для Gd90В10 и 8% для Gd85В15 соответственно. Следует отметить, что в образцах Gd100−xBx, возможно, произойдет межзеренное выпадение осадка бора и образование незначительного количества твердого раствора Gd-В, однако, оба этих эффекта находятся за пределом разрешения РСА. Аналогичный фазовый состав наблюдается для образцов, подвергнутых интенсивной пластической деформации, а небольшие изменения интенсивностей обусловлены возникновением текстуры в плоскости оси волочения.
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Рисунок 6.35. Рентгенограмма литых и холоднокатаных образцов Gd90B10 и Gd85B15. Штрихами отмечены рефлексы Gd.
[image: image45.png]Temnepartypa, °C

2 a0 4050 70100

3000

2500

2000

1500

e
12357,

1000

500

1280°C

2050°C

cdB;

usoc

R—

cazBs

sy
Gag:

2002

188)

GdBgy

Gd

)

% 5 &

B, at. %

% 1o




Рисунок 6.36. Фазовая диаграмма Gd100-хBх [94].
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	Рисунок 6.37. Полевые зависимости намагниченности в литом и холоднокатаном образцах Gd.
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	Рисунок 6.38. Полевые зависимости намагниченности в литом и холоднокатаном образцах Gd90В10.
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	Рисунок 6.39. Полевые зависимости намагниченности в литом и холоднокатаном образцах Gd85В15.


Магнитные измерения проводились с помощью PPMS Quantum Design в поле 3 Тл в диапазоне температур от 10 К до 345 К. Полевые зависимости намагниченности литых и холоднокатаных образцов Gd, Gd90В10, Gd85В15 приведены на рис. 6.37-6.39. Увеличение концентрации бора в сплавах Gd-В приводит к заметному уменьшению намагниченности относительно чистого Gd. Причиной такого поведения, возможно, являются более низкая намагниченность насыщения фазы GdB2 [95] и уменьшение эффективного магнитного момента в твердом растворе Gd-В. 

На рис. 6.40 и рис. 6.41 показаны температурные зависимости намагниченности во внешнем магнитном поле 0.1 Тл и частные производные намагниченности по отношению к температуре ∂M/∂T для литых и холоднокатаных образцов. 
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Рисунок 6.40. Температурные зависимости намагниченности ∂M/∂T литых и пластически деформированных образцов Gd100-xВx (x = 0, 10, 15) в поле 0.1 Тл.
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Рисунок 6.41. Температурные зависимости намагниченности литых образцов Gd100-xВx (x = 0, 10, 15) в поле 0.1 Тл.
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	Рисунок 6.42. Полевые зависимости намагниченности в литом и холоднокатаном образцах Gd.
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	Рисунок 6.43. Полевые зависимости намагниченности в литом и холоднокатаном образцах Gd90В10.
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	Рисунок 6.44. Полевые зависимости намагниченности в литом и холоднокатаном образцах Gd85В15.


Температура Кюри исследуемых материалов определялась как минимум на кривой ∂M/∂T и с помощью кривых Аррота (рис. 6.42-6.44). Результаты представлены в Таблице 6.8. Как видно из Таблицы 6.8, для обоих методов наблюдается снижение температуры Кюри с увеличением содержания В. Это уменьшение не может быть приписано влиянию GdB2 фазы, температура Кюри которой равняется 299 К [95]. Следовательно, наблюдаемое уменьшение ТС в В-содержащих образцах происходит из-за уменьшения обменных взаимодействий, обусловленных образованием твердого раствора Gd-В. Если предположить, что приведенная намагниченность в зависимости от приведенной температуры одинакова для α-Gd, GdB2 и твердого раствора Gd-В и с учетом объемной доли фазы GdB2, можно оценить разницу в намагниченности между чистым α-Gd и комбинированным эффектом твердого раствора Gd-В и осаждением межкристаллитного бора. Наша оценка такой разницы составляет ~ 6% для образца Gd90B10 и ~ 16% для образца Gd85B15. Тем не менее, на сегодняшний день трудно сделать однозначный вывод о доминирующем эффекте в вышеуказанном процессе: либо образование твердого раствора Gd-В, либо осаждение межкристаллитного бора.

Изменение магнитной энтропии и магнитокалорический эффект литых и холоднокатаных образцов показаны на рис. 6.45-6.46. Как видно из этих рисунков, для литых и холоднокатаных образцов наблюдается уменьшение магнитокалорического эффекта, однако, в случае пластически деформированного материала, оно более ярко выражено. Для пластически деформированных сплавов Gd90В10 иGd85В15 во внешнем магнитном поле, равном 2 Тл, происходит уменьшение изменения магнитной энтропии (до 70%) и адиабатического изменения температуры (до 68%), по сравнению с чистым гадолинием. Причина такого поведения заключается, в модифицировании микроструктуры материала: в частности, в измельчении размеров зерен сплава, а также множественных дефектах, индуцированных пластической деформацией. 
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Рисунок 6.45. Изменение магнитной энтропии литых и холоднокатаных образцов Gd100-хBх (х = 0, 10, 15) в поле 2 Тл.
На рис. 6.47 представлены полевые зависимости намагниченности для литого и холоднокатаного образцов сплава Gd90В10, а также оценка плотности энергии магнитной анизотропии, наведенной в результате пластической деформации, полученная как интеграл от разности намагниченностей в полях до 3 Тл. Полученная величина составляет 2.44 МДж/м3, что сравнимо c [90].
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Рисунок 6.46. Адиабатическое изменение температуры литых и холоднокатаных образцовGd100-хBх (х = 0, 10, 15) в поле 2 Тл.
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Рисунок 6.47. Полевые зависимости намагниченности литого и холоднокатаного образцов сплава Gd90B10 при температуре 10 К. На вставке – разница намагниченностей образцов (для расчета плотности энергии магнитной анизотропии).
Таблица 6.8. Термодинамические характеристики Gd100-хBх (х = 0, 10, 15).
	Образец
	TC, К
	ΔS, Дж/(кг·К)

(2 Тл)
	ΔТ, К (2 Тл)
	RC, Дж/кг

(2 Тл)

	
	Графики

Аррота
	∂M/∂T 
(μ0H=0.1Тл)
	
	
	

	Gd

(исходный)
	290.0
	290.0
	5.43
	5.55
	233.58

	Gd

(холоднокатаный)
	290.0
	290.2
	2.24
	2.2
	201.04


	Gd90В10 (исходный)

(исходный)
	285.0
	287.4
	4.84
	4.77
	203.41

	Gd90В10 (холоднокатаный)
	285.0
	287.0
	1.62
	1.77
	79.17

	Gd85В15 (исходный)

(исходный)
	285.0
	285.0
	4.35
	4.25
	196.38

	Gd85В15 (холоднокатаный)
	285.0
	284.5
	1.25
	1.44
	75.38


Твердые растворы Gd-In

Индий является металлом серебристо-белого цвета с электронной конфигурацией [Kr] 4d105s25p1. Благодаря пластическим и антикоррозионным свойствам, низкой летучести и маленькой температуре плавления, индий используется для получения различных сплавов и припоев (15% от общего потребления индия), находящих самые разнообразные применения от ювелирного дела и зубоврачебной практики до изготовления космических аппаратов. Индий способен легко (даже при натирании) диффундировать в другие металлы и образовывать твердые износостойкие покрытия, поэтому с конца 1940-х индий успешно применяется в изготовлении высококачественных подшипников для двигателей, срок службы которых в пять раз превосходит срок службы обычных. Так, при небольших добавках к материалам зубных пломб и протезов индий повышает их коррозионную стойкость и твердость. Добавка индия к материалу зубных протезов позволяет использовать большие количества меди вместо золота при их изготовлении. Соединения индия являются компонентами зубных цементов, порошков и паст для профилактики кариеса зубов. 

Индиевые покрытия обладают прекрасной отражающей способностью и применяются в изготовлении высококачественных зеркал, необходимых для астрономических приборов (например, телескопов, регистрирующих слабый свет от далеких звезд), прожекторов, рефлекторов и других устройств с высокой измерительной точностью. Обычные бытовые зеркала не одинаково отражают световые лучи различных спектральных областей – другими словами, цветовая гамма несколько искажается, хотя это и не заметно для человеческого глаза. Это недостаток серебряных, оловянных, и ртутно-висмутовыех зеркал, но не индиевых, одинаково точно отражающих лучи с различными длинами волн.
Также индий используется как компонент более чем пятидесяти легкоплавких сплавов с температурами плавления от 10.6 °С (Ga – 62.5%, In – 21.5%, Sn – 16%) до 314 °С (Pb – 95%, In – 5%), с успехом применяющихся для лужения и пайки. 

В ювелирном деле индий применяется в сплавах с золотом, серебром и платиноидами. Добавление индия к золоту значительно увеличивает твердость и прочность изделий, улучшает их декоративный вид. Разработан ряд сплавов индия для замены золота в ювелирных изделиях. Получены сплавы индия с палладием, имеющие золотой и розово-сиреневый цвета. Например, известны «зеленое золото» (Au – 75%, Ag – 20%, In – 5%), сплав платины с индием (In – 60% и Pt – 40%) золотисто-желтого цвета, «белое золото» и многие другие сплавы. Добавка индия к серебру предотвращает потускнение серебряных ювелирных изделий на воздухе. 

Помимо вышеперечисленного, сплавы с индием являются перспективными для технологии магнитного охлаждения в качестве магнитного материала для AMR цикла. Одним из таких бинарных соединений является сплав Gd1-xInx благодаря достаточно хорошей растворимости индия в Gd (см. рис. 6.48) – до 6 ат.% In при температуре 1198 К. При этом сплавы Gd1-xInx находятся в твердом растворе без примесных фаз при концентрации In до 4 ат.%, а в диапазоне от 4 до 6 ат.% появляется примесная фаза [96]. Основные результаты исследований системы Gd1-xInxприведены в Таблице 6.9. Так, в работе [97] показано, что наблюдается небольшое снижение изменения магнитной энтропии ΔSдля Gd0.99In0.01 и Gd0.98In0.02, по сравнению с чистым Gd. 

Также наблюдается уменьшение ТC в диапазоне от 294 K до 277 K при увеличении концентрации In от 0 до 2 ат.%, то есть температура Кюри уменьшается со скоростью 8.5 К/ат.%. При дальнейшем увеличении концентрации индия до 4 ат.% происходит значительное уменьшение температуры Кюри ТС (на 46 К) и ΔS.
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Рисунок 6.48. Фазовая диаграмма сплава Gd1-xInx [96].
Таблица 6.9. Основные термодинамические характеристики Gd100-xInx.

	Образец
	TC, К
	MS, эме/г
	-ΔS, Дж/(К·кг)

(2 Тл)
	-ΔS, Дж/(К·кг)

(5 Тл)

	Gd
	294
	228
	4.6
	8.95

	Gd99In1
	283
	195
	4.2
	8.55

	Gd9In2
	277
	143
	4.4
	8.45

	Gd96In4
	248
	215
	3.55
	7.5


Также в [97] показано снижение намагниченности насыщения при увеличении концентрации In до 2 ат.% и увеличение при 4 ат.%. Такое немонотонное поведение связано с осциллирующим обменным взаимодействием РККИ ионов раствора, функция которого имеет форму [98]:
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где m – масса электрона, R – расстояние между редкоземельными атомами, kF – импульс (или момент) электрона уровня Ферми, I – матричный элемент обменного взаимодействия, и предполагается, что I2 не меняется. 

При замещении атомов Gd атомами In уменьшается величина атомов Gd и изменяется расстояние R, соответственно, уменьшаются параметры решетки а и с и объем элементарной ячейки V, что приводит к появлению немонотонности Мх из-за колебательного характера функции F(R).
Но, как известно из анализа международной периодической научной печати, на сегодняшний день работы по изучению влияния интенсивной пластической деформации на магнитные и магнитокалорические свойства отсутствуют.

Литые образцы сплавов системы Gd100-xInx (х = 0, 1, 3, 5, 7, 10, 15) были получены путем аргонодуговой плавки из исходных материалов Gd и In с чистотой не менее 99.99 ат.%. Холодная прокатка осуществлялась с помощью четырехвалкового прокатного стана. Рабочие валки были изготовлены из карбида вольфрама с диаметром, равным 40 мм. Скорость прокатки составляла 0.05 м/с. Максимальное напряжение, производимое валками – 50 кН. Все образцы деформировались с большим количеством циклов повторения пластической деформации. В каждом последующем цикле деформация медленно увеличивалась во избежание нагрева и рекристаллизации материала.
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	Рисунок 6.49. Образцы сплава Gd99In1 (слева) и Gd97In3 (справа) после интенсивной пластической деформации.


Отметим, что успешно удалось деформировать составы Gd100-xInx (x = 0, 1, 3) (рис. 6.49). Составы Gd100-xInx (x = 5, 7, 10, 15) показали высокую хрупкость и рассыпались на первых циклах пластической деформации. В Таблице 6.10 приведены некоторые характеристики литых и пластически деформированных образцов Gd100-xInx. Деформации определялись как отношение между толщиной образцов перед прокаткой и после последнего цикла прокатки.

Таблица 6.10. Деформации образцов Gd100-xInx.

	Образец
	Начальный размер слитка (толщина/длина), мм
	Толщина прокатанной ленты, мм
	Деформация
wнач/wкон

	
	
	
	

	Gd
	6.0/16.0
	0.04-0.10
	60-150

	Gd99In1
	5.4/16.9
	0.10-0.11
	49-54

	Gd97In3
	5.2/16.5
	0.13-0.14
	37-40


Рентгеноструктурный анализ проводился при комнатной температуре с использованием дифрактометра Brucker D8 Advance. РСА показал, что все образцы однофазны (рис. 6.50 и 6.51). На рис. 6.50 и 6.51 также приведены рефлексы для α-Gd, которые показаны вертикальными метками на 2θ-оси. Видно, что позиции рефлексов чистого Gd и сплавов Gd100-xInx совпадают, другими словами, происходит замещение гадолиния индием в кристаллической решетке.

[image: image67.png]aon

—_~
C
“ PO
c
) po™
5 po-
G DHM
PO
UO\,O -
po—»
po-0
po-»
po-0
po-»
(z00) po-»
(001 po-»

80

50
20, rpagychbl

.I
40

30

"T'a "U0A ‘aLOOHENOHALH]

70

60

20




Рисунок 6.50. Рентгенограмма сплава Gd99In1: холоднокатаный образец (снизу) и литой сплав (сверху). Штрихами отмечены рефлексы Gd.
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Рисунок 6.51. Рентгенограмма сплава Gd97In3: холоднокатаный образец (снизу) и литой сплав (сверху). Штрихами отмечены рефлексы Gd.

На рис. 6.52 приведены результаты измерений адиабатического изменения температуры ΔT сплавов Gd100-xInx (x = 0, 1, 3) прямым методом, проводившиеся на устройстве, подробно описанном в [62]. Переменное магнитное поле составляло 1.9 Тл. Внешнее магнитное поле прикладывалось в плоскости образцов для минимизации влияния коэффициента размагничивания во всех измерениях. На рис. 6.52 также нанесены эталонные кривые, измеренные для поликристаллического Gd. Легко заметить, что при легировании гадолиния индием наблюдается снижение МКЭ. Можно оценить, что холодная прокатка уменьшает эффект ΔT в Gd100-xInx (x = 0, 1, 3) приблизительно до половины начального значения, и такое уменьшение связано со степенью пластической деформации (см. Таблицу 6.10).
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Рисунок 6.52. Магнитокалорический эффект литых и холоднокатаных образцов Gd100-xInx (x = 0, 1, 3).

Температура Кюри TC линейно уменьшается с увеличением концентрации индия в интервале 259-295 К (см. Таблицу 6.11). Уменьшение TC наблюдается из-за снижения обменного взаимодействия с увеличением концентрации диамагнитных атомов In. Следует заметить, что для сплавов Gd100-xInx (х = 0, 1, 3) диапазон температур, в которых наблюдается значительный магнитокалорический эффект, достигает 36 K. Это довольно большой полезный интервал, позволяющий использовать эти сплавы в качестве материала для изготовления теплообменников устройств магнитного охлаждения.

Таблица 6.11. МКЭ и Тс сплавов Gd100-xInx (x = 0, 1, 3).

	Образец
	TC, К
	ΔТ, К

	Gd (исходный)
	295.27
	5.14

	Gd (холоднокатаный)
	292.89
	2.88

	Gd99In1 (исходный)
	277.57
	4.04

	Gd99In1 (холоднокатаный)
	285.91
	2.48

	Gd97In3 (исходный)
	258.82
	3.59

	Gd97In3 (холоднокатаный)
	255.94
	2.37


6.2.5. Магнитокалорический эффект в пластически деформированных твердых растворах Gd-X (X = Zr, Y)
Твердые растворы Gd-Zr
Цирконий является переходным 3-d металлом с электронной конфигурацией [Kr] 4d25s2 и играет важную роль в свойствах различных сплавов и материалов: он применяется для легирования сталей, повышая их механические свойства и обрабатываемость; используется для производства сверхпроводящих сплавов, например, сплав 75% Nb и 25% Zr показывает сверхпроводимость при 4.2 K и выдерживает нагрузку до 100 000 А/см²; в виде конструкционного материала идет на изготовление кислотостойких химических реакторов, арматуры, насосов; широко применяется для производства химических источников освещения, световых и фотоавиабомб; обладает очень хорошей биосовместимостью; применяется как заменитель благородных металлов; в атомной энергетике цирконий является основным материалом оболочек твэлов. 

С помощью циркония легируют сплавы одного из самых известных семейств магнитокалорических материалов Gd–Si–Ge [99]. Замещение в сплаве (Gd5-xZrx)Si2Ge2 гадолиния атомами циркония приводит к изменению кристаллической симметрии (от моноклинной, в случае стехиометрии, к орторомбической) и, как следствие, изменению магнитных свойств материала. Как показано, при концентрациях циркония до x = 0.15, температура Кюри сплавов с цирконием становится выше, чем у исходного Gd5Si2Ge2, а относительная охлаждающая способность показывает двукратное увеличение (при концентрации Zr x = 0.05). 

Система Gd100-xZrx играет важную роль в синтезе высокопрочных сплавов Mg-Gd-Y-Zr [100], а также магнитных сплавов для различных применений [101].

Кроме этого, интерес вызывает сопоставительное изучение близких систем: Gd-Y и Gd-Zr, т.к. ожидаемо хорошие результаты с точки зрения магнитокалорического эффекта в случае системы Gd-Y (Y обладает очень хорошей растворимостью в Gd), возможно, будут также наблюдаться и на системе Gd-Zr (отличие Zr от Y составляет один d электрон). 

Литературный обзор показывает, что на сегодняшний день исследованию системы Gd-Zr посвящено несколько работ. На рис. 6.53 приведена фазовая диаграмма системы Gd-Zr, впервые экспериментально исследованная Коуплендом [102] и обновленная на основе новых экспериментов и термодинамических вычислений Н. Маттерном и др. [103].

Фазовая диаграмма бинарной системы Gd-Zr имеет эвтектический тип и не содержит интерметаллических соединений этих металлов. Из анализа фазовой диаграммы следует, что предел растворимости циркония в hcp-Gd около 3% при T = 873 K, а при высоких температурах – до 3.8% (область, выделенная цветом на диаграмме, соответствует твердому раствору Zr в α-фазе Gd). Последующее увеличение концентрации циркония приводит к эвтектическому состоянию, с фазовым составом, зависящим от температуры [104].

Как известно из анализа периодической научной печати, до настоящего времени исследования термодинамических свойств сплавов Gd-Zr не проводились, за исключением работы по изучению их магнитных свойств [105]. Основные результаты исследования приведены в Таблице 6.12. Так, в работе [105] показано, что при увеличении концентрации Zr от 0 до 3 ат.%. наблюдается линейное уменьшение ТC в диапазоне от 294 K до 283 K, то есть температура Кюри уменьшается со скоростью 3.6 К/ат.%, и уменьшение намагниченности с 270 до 260 э.м.е./г. 
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Рисунок 6.53. Фазовая диаграмма Gd-Zr [100].
Работы по изучению влияния интенсивной пластической деформации на магнитные и магнитокалорические свойства в международной научной печати отсутствуют.

Таблица 6.12. Основные термодинамические характеристики Gd100-xZrx.

	Образец
	TC, К
	MS, эме/г

	Gd

	294
	270.2

	Gd99.8Zr0.2
	293.28
	267.8

	Gd99.5Zr0.5
	292.2
	267.6

	Gd98.5Zr1.5
	288.6
	267.1

	Gd97Zr3
	283.2
	260.5


Исходя из фазовой диаграммы, были получены четыре сплава 
Gd100-xZrx (х = 0, 1, 2, 3) путем дуговой плавки в атмосфере чистого аргона из исходных материалов Gd и Zr с чистотой 99.99 ат.%. Холодная прокатка осуществлялась с помощью четырехвалкового прокатного стана. Рабочие валки были изготовлены из карбида вольфрама с диаметром, равным 40 мм. Скорость прокатки – 0.05 м/с. Максимальное напряжение, производимое валками – 50 кН. Все образцы деформировались с большим количеством циклов повторения пластической деформации. В каждом последующем цикле деформация медленно увеличивалась во избежание нагрева и рекристаллизации материала.

Отметим, что успешно удалось деформировать все синтезированные составы Gd100-xZrx. Несмотря на многочисленные трещины (рис. 6.54), ленты прокатанных сплавов достаточно гибки. В Таблице 6.13 приведены некоторые характеристики литых и пластически деформированных образцов Gd100-xZrx. Деформации определялись как отношение между толщиной образцов перед прокаткой и после последнего цикла прокатки.
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Рисунок 6.54. Образцы сплава Gd99Zr1 (слева), Gd98Zr2 (в центре), Gd97Zr3 (справа) после интенсивной пластической деформации.
Таблица 6.13. Деформации образцов Gd100-xZrx.

	Образец
	Начальный размер слитка (толщина/длина), мм
	Толщина прокатанной ленты, мм
	Деформация
wнач/wкон

	
	
	
	

	Gd
	6.0/16.0
	0.04-0.10
	60-150

	Gd99Zr1
	6.0/16.0
	0.10-0.12
	50-60

	Gd99Zr2
	5.0/16.0
	0.05-0.15
	33-100

	Gd99Zr3
	6.0/16.0
	0.10-0.12
	50-60


Рентгеноструктурный анализ проводился при комнатной температуре с использованием дифрактометра Brucker D8 Advance. РСА показал, что все образцы однофазны (рис. 6.55).
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Рисунок 6.55. Рентгенограмма холоднокатаных лент Gd100-xZrx(x = 0, 1, 2, 3).
Таблица 6.14. Параметры решетки Gd100-xZrx.

	Решеточные параметры

	Образец
	а, нм
	с, нм
	c/a
	V, нм3

	Gd
	36.336
	57.81
	1.59
	660.423

	Gd99Zr1
	36.307
	57.759
	1.59
	659.4

	Gd99Zr2
	36.285
	57.71
	1.59
	658

	Gd99Zr3
	36.307
	57.734
	1.59
	659.1


Позиции рефлексов для α-Gd показаны на рис. 52 вертикальными метками на 2θ-оси. Рассчитанные из рентгенограммы параметры решетки и объем элементарной ячейки приведены в Таблице 6.14 и показаны на рис. 6.56 и 6.57 соответственно. Незначительное снижение параметров решетки (и, как следствие, объема ячейки) находится в полном соответствии с законом Вегарда и связано с тем, что атомный радиус циркония меньше, чем у гадолиния (Gd – 233 пм, Zr – 206 пм). Линии соответствуют обработке решеточных параметров сплавов методом наименьших квадратов.
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Рисунок 6.56. Параметры решетки a (голубой цвет, левая ось) и c (красный цвет, правая ось) серии сплавов Gd100-xZrx (x = 0, 1, 2, 3), подвергнутых холодной прокатке.
Измерения адиабатического изменения температуры ΔT проводились прямым методом на устройстве, подробно описанном в [62]. Переменное магнитное поле генерировалось Хальбах-циллиндром на постоянных магнитах с максимальной индукцией 1.9 Тл. Чтобы минимизировать влияние коэффициента размагничивания во всех измерениях, внешнее магнитное поле прикладывалось в плоскости образцов.
Полученные результаты по измерению ΔT сплавов Gd100-xZrx (x = 0, 1, 2, 3) прямым методом также приведены на рис. 6.58 и обобщены в Таблице 6.15. На график также нанесены эталонные кривые, измеренные для поликристаллического Gd. Видно, что при легировании гадолиния цирконием наблюдается снижение МКЭ. Можно оценить, что холодная прокатка уменьшает эффект ΔT в твердых растворах Gd100-xZrx (x = 0, 1, 2, 3) приблизительно до половины начального значения, и такое уменьшение связано со степенью пластической деформации (см. Таблицу 6.13).
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Рисунок 6.57. Объем элементарной ячейки серии сплавов Gd100-xZrx (x = 0, 1, 2, 3), подвергнутых холодной прокатке.
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Рисунок 6.58. Магнитокалорический эффект литых и холоднокатаных образцов Gd100-xZrx (x = 0, 1, 2, 3).

На рис. 6.59 приведены концентрационные зависимости МКЭ литых и холоднокатаных образцов Gd100-xZrx (х = 0, 1, 2, 3). Видно, что существует хорошее соответствие между данными для МКЭ литых и холоднокатаных образцов. Причина линейного уменьшения МКЭ кроется в уменьшении магнитного момента, обусловленного разбавлением магнитной подсистемы Gd атомами парамагнитного Zr.
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Рисунок 6.59. Концентрационная зависимость МКЭ недеформированных образцов и холоднокатаных лент Gd100-xZrx (x = 0, 1, 2, 3).
На рис. 6.60 приведены зависимости температур Кюри TC от содержания циркония для литых и холоднокатаных образцов Gd100-xZrx. На рисунке также приведены результаты исследований других научных групп [105]. Отчетливо видно, что наблюдается хорошее совпадение для обеих серий образцов. TC линейно уменьшается с увеличением концентрации циркония в интервале 279-295 К. Такая же тенденция наблюдалась в предыдущих исследованиях [105]. Разница между [105] и настоящей работой находится в области высокого содержания циркония, вероятно, из-за отклонения от номинальных составов. Уменьшение TC наблюдается из-за снижения обменного взаимодействия с увеличением концентрации немагнитных атомов Zr. Температурный диапазон Gd100-xZrx (x = 0, 1, 2, 3), в котором наблюдается значительный по величине МКЭ, составляет 16 K. 
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Рисунок 6.60. Концентрационная зависимость ТС недеформированных образцов и холоднокатаных лент Gd100-xZrx (x = 0, 1, 2, 3).

Таблица 6.15. МКЭ и Тс сплавов Gd100-xZrx (x = 0, 1, 2, 3).

	Образец
	TC, К
	ΔТ, К

	Gd (исходный)
	295.63
	5.16

	Gd (холоднокатаный)
	292.88
	2.92

	Gd99Zr1 (исходный)
	288.13
	4.78

	Gd99Zr1 (холоднокатаный)
	286.38
	3.06

	Gd98Zr2 (исходный)
	285.07
	4.53

	Gd98Zr2 (холоднокатаный)
	281.87
	2.21

	Gd97Zr3 (исходный)
	281.83
	4.49

	Gd97Zr3 (холоднокатаный)
	279.77
	2.59


Твердые растворы Gd-Y

Иттрий – химический аналог лантана с электронной конфигурацией [Kr] 4d15s2. Иттрий обладает рядом уникальных свойств, которые в значительной степени определяют его очень широкое применение в промышленности сегодня и, вероятно, ещё более широкое применение в будущем. Предел прочности на разрыв для нелегированного чистого иттрия около 300 МПа (30 кг/мм), что является высоким значением для чистых металлов. 

Перспективными областями применения сплавов с иттрием являются авиакосмическая промышленность, атомная техника, автомобилестроение и другие высокотехнологичные отрасли. Очень важно, что иттрий и некоторые его сплавы не взаимодействуют с расплавленным ураном и плутонием, и их использование позволяет применить их в ядерном газофазном ракетном двигателе. Иттрий имеет высокие предел прочности и температуру плавления, поэтому способен создать значительную конкуренцию титану в любых областях применения последнего (ввиду того, что большинство сплавов иттрия обладает большей прочностью, чем сплавы титана, а, кроме того, у сплавов иттрия отсутствует «ползучесть» под нагрузкой, которая ограничивает области применения титановых сплавов). Легирование алюминия иттрием повышает на 7.5% электропроводность изготовленных из него проводов. Иттрий вводят в жаростойкие сплавы никеля с хромом (нихромы) с целью повысить температуру эксплуатации нагревательной проволоки или ленты и с целью в 2-3 раза увеличить срок службы нагревательных обмоток (спиралей), что имеет большое экономическое значение.

Введение незначительных количеств иттрия в сталь делает ее структуру мелкозернистой, улучшает механические, электрические и магнитные свойства. При добавлении небольших количеств иттрия (десятые, сотые доли процента) в чугун, твердость его возрастет почти вдвое, а износостойкость – в четыре раза. Такой чугун становится менее хрупким, по прочностным характеристикам он приближается к стали, легче переносит высокие температуры. И особенно важно, что иттриевый чугун можно переплавлять несколько раз, но прочностные характеристики при этом сохраняются.

Одной из важных областей применения иттрия является производство постоянных магнитов. Так, энергия магнитной анизотропии сплава YCo5 составляет 6.5 MДж/м3. Для сравнения, в широко используемом постоянном магните SmCo5 – 24 MДж/м3. В последние годы изучаются перспективные магнитные сплавы Nd-Y-Co, Y-Co-Fe [106].
Другим применением иттрия является его легирование редкоземельных металлов для создания рабочих тел магнитных холодильников, работающих при комнатной температуре. Одним из перспективных сплавов иттрия с редкоземельным элементом является система Gd100-xYx.
Иттрий обладает наибольшей растворимостью в Gd. Исследование сплавов Gd-Y представляет интерес, поскольку оба элемента находятся в одной группе и обладают близкими химическими свойствами, а также имеют близкие атомные радиусы (RGd = 233 пм и RY = 212 пм), что наряду с близкими химическими свойствами обуславливает высокую растворимость (см. рис. 6.61).
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Рисунок 6.61. Фазовая диаграмма сплавов Gd100-xYx.

Магнитное взаимодействие в сплавах Gd100-xYx приводит к сложной магнитной фазовой диаграмме, которая включает две различные ферромагнитные фазы и одну спиральную антиферромагнитную фазу при x<30 [107-110].

В работе [111] исследовались магнитные свойства сплавов Gd100-xYx. Показано, что при увеличении концентрации Y намагниченность уменьшается. Температура Кюри почти линейно уменьшается с 294 K до 273 К для сплава Gd90Y10, то есть температура Кюри уменьшается на 2.1 К на каждый 1 ат.% Y. Подобные результаты получены в работе [102], в которой показано уменьшение температуры Кюри на ΔТC = 25 К для сплава Gd86Y14 или, другими словами, уменьшение температуры Кюри на 1.8 К на каждый 1 ат.% иттрия. Также показано, что значительного изменения величины ΔS для сплавов Gd100-xYx, по сравнению со значениями для чистого Gd, не происходит. Отметим, что все результаты получены на литых образцах. Основные результаты обобщены в Таблице 6.16. Однако также, как и для предыдущих случаев, на сегодняшний день работы по изучению влияния интенсивной пластической деформации на магнитные и магнитокалорические свойства в международной научной печати отсутствуют.

Для нашего исследования были выбраны образцы с содержанием иттрия х = 0, 5, 10, 15 ат.%. Четыре сплава Gd100-xYx (х = 0, 5, 10, 15) были получены путем дуговой плавки в атмосфере чистого аргона из исходных материалов Gd и Y с чистотой 99.99 ат.%. Холодная прокатка осуществлялась с помощью четырехвалкового прокатного стана. Рабочие валки были изготовлены из карбида вольфрама с диаметром, равным 40 мм. Скорость прокатки – 0.05 м/с. Максимальное напряжение, производимое валками – 50 кН. Все образцы деформировались с большим количеством циклов повторения пластической деформации. В каждом последующем цикле деформация медленно увеличивалась во избежание нагрева и рекристаллизации материала.

Таблица 6.16. Основные термодинамические характеристики Gd100-xYx.

	Образец
	TC, К[111]
	ΔS, Дж/(К·кг)

(0.8 Тл)[111]
	TC, К[102]

	Gd
	294
	2.8
	294

	Gd98.5Y1.5
	-
	-
	291.3

	Gd98Y2
	290
	3.2
	-

	Gd97Y3
	-
	-
	288.6

	Gd96Y4
	286
	2.96
	-

	Gd94Y6
	282
	2.9
	-

	Gd93Y7
	-
	-
	281.4

	Gd92Y8
	278
	2.76
	-

	Gd90Y10
	273
	2.8
	276

	Gd88Y12
	-
	-
	272.4

	Gd86Y14
	-
	-
	268.8


Отметим, что успешно удалось деформировать все составы Gd100-xYx. Несмотря на многочисленные трещины (рис. 6.62), ленты прокатанных сплавов являются гибкими. В таблице 6.17 приведены некоторые характеристики литых и пластически деформированных образцов Gd100-xYx. Толщина литого сплава означает высоту слитка, длина – максимальный диаметр слитка. Деформации определялись как отношение между толщиной образцов перед прокаткой и после последнего цикла прокатки.
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	Рисунок 6.62. Образцы сплава Gd95Y5 (слева), Gd90Y10(в центре), Gd85Y15 (справа) после холодной прокатки.


Таблица 6.17. Деформации образцов Gd100-xYx.

	Образец
	Начальный размер слитка (толщина/длина), мм
	Толщина прокатанной ленты, мм
	Деформация
wнач/wкон

	
	
	
	

	Gd
	6.0/16.0
	0.04-0.10
	60-150

	Gd95Y5
	6.3/16.0
	0.10-0.12
	53-63

	Gd90Y10
	6.5/16.5
	0.10-0.12
	54-65

	Gd85Y15
	6.25/17.5
	0.10-0.12
	52-63


Рентгеноструктурный анализ проводился при комнатной температуре с использованием дифрактометра Brucker D8 Advance. РСА показал, что все образцы однофазны (рис. 6.63).
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Позиции рефлексов для α-Gd показаны на рис. 6.63 вертикальными метками на 2θ-оси. Легко заметить, что рефлексы для чистого Gd и сплавов Gd100-xYx совпадают, то есть происходит замещение гадолиния иттрием в кристаллической решетке.
Рисунок 6.63. Рентгенограмма образцов Gd100−xYx (x = 0, 5, 10, 15), подвергнутых интенсивной пластической деформации.
Рассчитанные параметры решетки и объем элементарной ячейки показаны на рис. 6.64 и 6.65 соответственно, в Таблице 6.18 приведены их численные значения. Незначительное снижение параметров решетки (и, как следствие, объема ячейки) связано с тем, что атомный радиус Y меньше, чем Gd (Gd – 233 пм, Y – 212 пм). Линии на рис. 6.64 и 6.65 соответствуют обработке решеточных параметров сплавов методом наименьших квадратов. Видно, отклонения составляют несколько десятых долей процента. 
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Рисунок 6.64. Параметры решетки образцов Gd100−xYx (x = 0, 5, 10, 15), подвергнутых холодной прокатке: сверху – для оси с (красный цвет, левая ось), снизу – для оси а (синий цвет, правая ось).
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Рисунок 6.65. Объем кристаллической решетки образцов Gd100−xYx (x = 0, 5, 10, 15), подвергнутых холодной прокатке.
Измерения адиабатического изменения температуры ΔT проводились прямым методом на устройстве, подробно описанном в [62]. Переменное магнитное поле генерировалось постоянными магнитами с максимальной индукцией 1.9 Тл. Чтобы минимизировать влияние коэффициента размагничивания во всех измерениях, внешнее магнитное поле прикладывалось в плоскости образцов.
Таблица 6.18. Параметры решетки Gd100-xYx.
	Образец
	Решеточные параметры

	
	а, нм
	с, нм
	c/a
	V, нм3

	Gd
	36.336
	57.81
	1.59
	660.423

	Gd95Y5
	36.36
	57.714
	1.59
	660.6237

	Gd90Y10
	36.307
	57.759
	1.59
	659.38

	Gd85Y15
	36.332
	57.718
	1.59
	659.8


Полученные результаты по измерению ΔT сплавовGd100-xYx (x = 0, 5, 10, 15) прямым методом также приведены на рис. 6.66 и обобщены в Таблице 6.19. На график также нанесены эталонные кривые, измеренные для поликристаллического Gd. Видно, что при легировании гадолиния иттрием также наблюдается снижение МКЭ. В зависимости от степени пластической деформации магнитокалорический эффект в твердых растворах Gd100-xYx (x = 0, 5, 10, 15) уменьшается до половины начального значения (см. Таблицу 6.17).
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Рисунок 6.66. Магнитокалорический эффект литых и холоднокатаных образцов Gd100−xYx (x = 0, 5, 10, 15).

На рис. 6.67 показаны концентрационные зависимости МКЭ литых и холоднокатаных образцов Gd100-xYx (х = 0, 5, 10, 15). Можно заметить, что существует хорошее соответствие между данными для МКЭ литых и холоднокатаных образцов. Причина линейного уменьшения МКЭ кроется в уменьшении магнитного момента, обусловленного разбавлением магнитной подсистемы Gd атомами парамагнитного Y.
На рис. 6.68 приведены зависимости температур Кюри TC от содержания иттрия для литых и холоднокатаных образцов Gd100-xYx. Как видно, мы наблюдаем хорошее совпадение для обеих серий образцов. TC линейно уменьшается с увеличением концентрации иттрия в интервале 258-295 К. Такие же результаты исследований получены другой научной группой, которые также приведены на рис. 6.68 [105]. Разница между [105] и настоящей работой находится в области высокого содержания иттрия, вероятно, из-за отклонения от номинальных составов. 
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Рисунок 6.67. Концентрационная зависимость МКЭ литых и холоднокатаных образцов Gd100−xYx (x = 0, 5, 10, 15).
Уменьшение TC наблюдается из-за снижения обменного взаимодействия с увеличением концентрации парамагнитных атомов Y. Следует заметить, что для сплавов Gd100-xYx (х = 0, 5, 10, 15) диапазон температур, в которых наблюдается значительный магнитокалорический эффект, достигает 37 K. Это довольно большой полезный интервал, позволяющий использовать эти сплавы в качестве материала для изготовления теплообменников устройств магнитного охлаждения.

[image: image88.jpg]Tc, K

300 . | ’ | . | . | ’ | ’ | ’ | . | . |
295 |- ® O6pasupl (M)
@ O6pasubl (XIT)

290
¢ Ref. [204]

285 |-
280 |
275 |-
270 |
265 |-
260
255F

-2 | 0 2 4 6 8 10 12 14 16
KoHueHTpauusa Y, %




Рисунок 6.68. Концентрационная зависимость TC литых и холоднокатаных образцов Gd100−xYx (x = 0, 5, 10, 15).
Таблица 6.19. МКЭ и Тс сплавов Gd100−xYx (x = 0, 5, 10, 15).

	Образец
	TC, К
	ΔТ, К

	Gd (исходный)
	295.37
	5.12

	Gd(холоднокатаный)
	292.73
	2.87

	Gd95Y5(исходный)
	281.68
	4.63

	Gd95Y5(холоднокатаный)
	280.89
	3.09

	Gd90Y10(исходный)
	269.85
	4.34

	Gd90Y10(холоднокатаный)
	269.58
	3.47

	Gd85Y15(исходный)
	258.53
	3.86

	Gd85Y15(холоднокатаный)
	258.36
	3.19


Изученные в работе составы твердых растворов показывают одинаковую тенденцию: при разбавлении магнитной подсистемы гадолиния парамагнитными или диамагнитными атомами наблюдается понижение эффективного магнитного момента на атом (что выражается в падении намагниченности насыщения) и уменьшение обменного взаимодействия (уменьшение температуры Кюри твердого раствора). Два этих эффекта приводят к тому, что для исходных образцов твердых растворов наблюдается падение температуры магнитного фазового перехода совместно с уменьшением магнитокалорического эффекта, пропорциональные концентрации атомов примеси. 

Согласно правилам Уильяма Юм-Розери, полученные в работе твердые растворы могут быть классифицированы следующим образом (см. Таблицу 6.20). Пограничное положение в классификации растворов замещения/внедрения занимает твердый раствор гадолиния с галлием. Атомный радиус Ga находится на верхней границе интервала возможных значений для фаз внедрения (согласно правилу Хэгга), однако, т.к. Ga имеет отличную от Gd кристаллическую симметрию, его раствор отнесен к растворам типа внедрения. 

Таблица 6.20. Типы полученных твердых растворов. 

	Элемент
	Кристал-лическая решетка
	Атом-ный радиус, 

10-10см
	Валент-ность (макси-мальная)
	Электро-отрицатель-ность
	Тип твердого раствора с Gd

	Gd
	гексагональная
	233
	3
	1.20
	-

	Y
	гексагональная
	212
	3
	1.22
	замещения

	Zr
	гексагональная
	206
	4
	1.33
	замещения

	In
	тетрагональная
	156
	3
	1.78
	замещения

	Ga
	ромбическая
	136
	3
	1.81
	внедрения

	B
	гексагональная
	87
	3
	2.04
	внедрения


Для пластически деформированных твердых растворов также соблюдаются закономерности, наблюдаемые на литых образцах, однако в случае пластически деформированных растворов намагниченность в малых и средних полях становится значительно меньше, чем на литых образцах. Отметим, что при высоких полях (порядка десятков Тл) намагниченность насыщения исходных и деформированных образцов совпадает. Так, на чистом гадолинии получены значения индуцированной плотности энергии магнитной анизотропии, составляющие величины порядка 10-15 МДж/м3 [57], на Gd90Ga10 ~ 1.7 МДж/м3 в поле 2.85Тл, а на Gd85В10 ~2.44 МДж/м3 в поле 3 Тл. Для сравнения, магнитокристаллическая анизотропия чистого Gd составляет порядка 0.17 МДж/м3. 

Как показано теоретически на основе метода функций Грина [112], в металлах, содержащих статические примеси, взаимодействие РККИ спадает с расстоянием как r-3, но примеси делают фазу осцилляций РККИ-взаимодействия случайной. Этот эффект усиливает тенденцию к образованию упорядочения типа спинового стекла в металлах со случайным расположением локализованных магнитных моментов. Отметим, что как отмечено в [210] даже при регулярном расположении магнитных моментов, присутствие немагнитных примесей приводит к случайному характеру РККИ-взаимодействия, и как следствие, к возможности реализации упорядочения типа спинового стекла. Тем не менее, состояние спинового стекла не может объяснить полученные экспериментальные зависимости (в частности, магнитную анизотропию). Также нами не наблюдались релаксационные зависимости намагниченности, характерные для спиновых стекол. На наш взгляд, наблюдаемое поведение может быть качественно объяснено случайной магнитной анизотропией, индуцируемой в результате пластической деформации и приводящей к случайному распределению осей легкого намагничивания в сплаве. Однако, гадолиний не должен быть чувствителен к изменению кристаллического поля, т.к. обладает наполовину заполненной 4f оболочкой с замороженным (нулевым) орбитальным моментом. Поэтому можно заключить, что, скорее всего, наблюдаемые нами свойства определяются не основной частью материала, сосредоточенного в кристаллитах, а именно атомами «межзеренной фазы» и атомами, расположенными около дефектов. Изучение физических причин такого поведения будет предметом наших дальнейших исследований.

Исходя из полученных экспериментальных зависимостей, можно построить следующую обзорную диаграмму современных перспективных магнитокалорических материалов и материалов, изученных в этом диссертационном исследовании. Как видно из рисунка 66, рассмотренные сплавы обладают наилучшими характеристиками из МКЭ материалов с фазовым переходом второго рода. Конкуренцию им могут составить только сплавы с метамагнитным фазовым переходом первого рода La-Fe-Si, сплавы Гейслера со связанными магнитоструктурными фазовыми переходами, либо сплавы Gd-Si-Ge с магнитоструктурным фазовым переходом первого рода.
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Рисунок 6.69. Современные перспективные магнетокалорические материалы.

6.2.6. Анализ температур пластичности сплавов Гейслера пластической деформацией осадкой
Сплавы Ni2MnIn отличаются проявлением сильного магнитокалорического эффекта, что делает данный материал весьма перспективным для применения в качестве твердотельного хладагента для холодильных установок. Но для успешной практической реализации преимуществ этих материалов необходимо решение таких проблем как повышение выходной мощности и термостабильности сплава в ходе циклического протекания мартенситного превращения. Повышение термостабильности материала возможно за счет дополнительной деформационно-термической обработки поликристаллического сплава, что показано на сплавах системы. Эти исследования показывают улучшение структурных и стабильности функциональных свойств в результате циклического протекания мартенситного превращения. Однако работ, посвященных исследованию влияния пластической деформации сплавов Ni2MnIn на их термостабильность, практически нет, то есть исследование влияния пластической деформации на структуру, физические и функциональные свойства сплавов системы Ni2MnIn является весьма актуальным. В связи с этим в данной работе проводили исследование влияния пластической деформации осадкой на микроструктуру поликристаллического сплава Ni45.1Mn42.2In12.7 с целью определения диапазонов температур, наиболее оптимальных для пластического деформирования сплава данной системы, как осадкой, так и другими видами деформационной обработки.
Анализ фазовых превращений в сплаве в исходном литом состоянии выше комнатных температур проведен методом дифференциально-сканирующей калориметрии (ДСК). На рисунке 6.70 представлены результаты записи соответствующей кривой при нагреве образца в интервале от 423 К до 1273 К. 
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Рисунок 6.70. Кривые ДСК поликристаллического сплава Ni45.1Mn42.2In12.7 в исходном литом состоянии.

Температура плавления исследуемого сплава в соответствии с полученными результатами составляет 1240 К. Детальный анализ кривой при температурах ниже температуры плавления показал, что в области 930 К - 1110 К наблюдается слабый эндотермический пик, соответствующий переходу сплава из упорядоченной фазы L21 в разупорядоченную фазу B2. Полученные результаты согласуются с литературными данными, полученными для сплавов данной системы [20, 21]. Как было показано в работе [115], уже в области такого фазового превращения данные сплавы становятся достаточно пластичными. Однако при высокой температуре деформационной обработки повышается вероятность окисления материала, что может отрицательно повлиять на функциональные свойства сплава. Для предотвращения окисления необходимо изолировать деформируемый сплав от окисляющей атмосферы, для чего, например, образцы запаковывают в герметичный «пакет» из стали или другого материала [116]. В других случаях, после деформационной обработки материала, поверхностный слой заготовки попросту удаляется, а для исследований используют внутреннюю, не окисленную область. Однако все это приводит к повышению себестоимости обработки и к снижению выхода годного материала. 
Согласно данным анализа окисления структуры сплавов Гейслера при выдержке их при высоких температурах [117 20], оксидные включения начинают образовываться при температуре около 873 К, но еще не сильно влияют на его физические свойства. Поэтому при использовании температур обработки до 900 К возможна обработка сплавов без упаковки в специальный «пакет». Но при таких относительно низких температурах пластичность сплава резко снижается, что может сильно затруднить проведение деформационной обработки. То есть необходимо было изучить такую возможность, проводя серию деформаций при различных температурах и выбрать наиболее оптимальные деформационно-термические режимы. 
Температуры деформации выбирали исходя из необходимости максимально возможного замедления процессов окисления образцов в ходе деформационно-термической обработки. При этом согласно данным ДСК температуры 773 К и 873 К находятся ниже интервала температур фазового превращения L21↔B2, а 973 К входит в этот интервал. 
На рисунке 6.71 представлены диаграммы деформации при температурах 773 К, 873 К и 973 К. Характер кривых зависимости напряжения-деформации s-e для этих температур в общем типичен для горячей деформации: то есть после начальных этапов деформации, сопровождающихся увеличением напряжения течения, наступала установившееся стадия деформации. Но при этом кривая s-e при 773 К имела два пика напряжения течения до перехода к установившейся стадии. При 873 К на кривой s-e также присутствовал небольшой пик напряжения течения. На установившейся стадии деформации при всех трех температурах на кривых s-e наблюдалась осцилляция напряжения течения, характерная для процессов динамической рекристаллизации. Для выяснения причин различного поведения зависимости s-e при указанных температурах деформации были проведены структурные исследования полученных осадкой состояний.
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Рисунок 6.71. Диаграммы нагружения поликристаллического сплава Ni45.1Mn42.2In12.7 при температурах 773 К, 873 К и 973 К.

6.2.7. Микроструктура сплавов после деформации осадкой
После осадки образцов была исследована микроструктура методом растровой электронной микроскопии в режиме регистрации обратно-отраженных электронов. Основное внимание уделено исследованию микроструктуры в центральной области шлифа, которая соответствует области локализации пластической деформации. Соответствующие результаты представлены на рисунке 6.72. Направление осадки совпадает с вертикалью рисунка. 
На рис. 6.72 (a) представлена микроструктура сплава Ni45.1Mn42.2In12.7 после осадки при 773 К. В структуре наблюдаются крупные трещины и поры, вытянутые в направлении, поперечном оси осадки. Это свидетельствует о недостаточной пластичности сплава в этом диапазоне температур. В результате возникает сильная неоднородность деформации, ее локализация с образованием скоплений дислокаций критической плотности, инициирующих возникновение трещин и пор в образце. Все это указывает на невозможность проведения деформационно-термической обработки исследуемого сплава при температурах 773 К и ниже. При большем увеличении (рис. 6.72 (b)) удается различить вытянутые субзерна размером около 1-2 µm.
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Рисунок 6.72. Электронно-микроскопическое изображение структуры (BSE) поликристаллического сплава Ni45.1Mn42.2In12.7 после осадки при температурах 773 К, 873 К и 973 К. Ось осадки параллельна вертикали рисунка.

Характер микроструктуры сплава, полученной в результате деформации при температурах 873 К и 973 К, сильно отличался от состояния после деформации при 773 К (рис. 6.72 (c-d). В них наблюдалась смешанная зеренно-субзеренная структура, характерная для процесса динамической рекристаллизации. После осадки при температуре 873 К структура однородна, разнозернистости не наблюдается. Размер зерен и субзерен составляет около 2-4 µм. В результате осадки сплава при температуре 973 К в структуре наблюдались как области, образованные мелкими зернами размером до 10 µм, так и области с крупными зернами размером более десяти мкм. Наблюдаемые в зернах двойники образовались в результате мартенситного превращения, протекающего при охлаждении сплава до комнатной температуры, несмотря на то, что в равновесном состоянии температуры мартенситного превращения для данного сплава лежат ниже комнатной температуры. Это обусловлено наличием в деформированном сплаве остаточных внутренних напряжений, которые, как известно, смещают температуры мартенситного превращения в диапазон более высоких значений [118].
Установившаяся стадия и осцилляция кривой деформации сплава Ni45.1Mn42.2In12.7 при деформации в диапазоне температур 773-973 К указывает на протекание при горячей деформации процессов динамической рекристаллизации. Это также подтверждается структурными исследованиями поперечных шлифов осаженных образцов. Однако при нижнем значении выбранного диапазона температур деформации пластичность исходного крупнозернистого состояния остается недостаточно высокой, что приводит к острой локализации деформации и образованию трещин. При этом на кривой деформации при 773 К наблюдаются пики напряжения, появление которых связано с интенсивным упрочнением и последующей резкой релаксацией напряжений при зарождении и раскрытии трещин, приводящих к уменьшению эффективного сечения образца и постепенному снижению напряжения течения при осадке сплава. Одновременно в областях без трещин идут процессы кооперации дислокаций с образованием ячеистой и субзеренной структуры. При достижении достаточно развитой субзеренной структуры накопление дислокаций в процессе деформации способно релаксировать за счет миграции субграниц, приводя к затормаживанию процесса зарождения трещин и позволяя сплаву деформироваться без разрушения, несмотря на наличие трещин. 
При температуре деформации 873 К на кривой деформации вначале также присутствует небольшой единичный пик напряжения, то есть на стадии упрочнения тоже образуются трещины, хотя и с намного меньшей интенсивностью. На шлифе удается наблюдать эти единичные трещины. Однако более высокая температура деформации приводит к более интенсивной эволюции дислокационной структуры, в процессе которой зарождаются субзерна и, на стадии установившейся деформации, новые рекристаллизованные зерна. При этом сочетание достаточного количества центров зарождения зерен и, в связи с относительно невысокой температурой, пониженной скорости нормального роста зерен, после ковки формируется достаточно мелкозернистая структура. 
Повышение температуры деформации и проведение ее в области фазового превращения L21↔B2 еще более интенсифицирует процессы эволюции дислокационной структуры. В результате для релаксации напряжений уже достаточно перестройки дислокационной структуры с образованием ячеек и субзерен, вследствие чего трещины не образуются. На установившейся стадии деформации также идет процесс динамической рекристаллизации и формируется рекристаллизованная зеренная структура. Повышенная относительно предыдущих состояний температура деформации приводит к более интенсивному росту зерен, в результате чего средний размер полученных после осадки зерен в данном состоянии крупнее. 
Таким образом, как показали проведённые исследования, оптимальной температурой для реализации пластической деформации и формирования требуемой однородной мелкозернистой структуры является температура 873 К. Согласно данным анализа дифференциально-сканирующей калориметрии эта температура на 57 К ниже начала интервала фазового превращения упорядочения-разупорядочения. При этой температуре окислительные процессы не столь активны для существенного изменения структуры исследуемых сплавов. Для того чтобы исключить возможность образования трещин, необходимо проведение предварительного этапа деформации при температуре 973 К. Это позволит трансформировать исходную крупнозернистую литую структуру в более однородную мелкозернистую, которая будет способна деформироваться при температуре 873К без образования зон сильной локализации деформации, в которых могли бы зарождаться трещины. 
Заключение
Таким образом, после пластической деформации ферромагнитных сплавов с памятью формы происходит существенная трансформация зеренной структуры материала с сопутствующим изменением физических свойств. Так формирование наноструктурированного состояния в сплавах приводит к размытию мартенситного превращения и подавлению ферромагнитного порядка из-за значительных внутренних напряжений в структуре. Соответственно не проявляется и эффекты, сопровождающие структурное превращение. Восстановление фазовых превращений происходит только после отжига деформированного материала, когда в результате рекристаллизационного отжига происходит формирование и рост свободных от дефектов зерен, в которых становится возможным установление ферромагнитного порядка. И только при достижении среднего размера зерна порядка единиц микрометров в материале начинает реализовываться мартенситное превращение.
Прокатка…

Исследование температур пластичности сплавов Гейслера показывает, что при их деформационной обработке в области существования фазового превращения упорядоченной фазы L21 в разупорядоченную фазу B2 в материале в результате динамической рекристаллизации формируется однородная ультрамелкозернистая структура без образования микротрещин. Следовательно, для получения массивных заготовок с заданной однородной мелкозернистой структурой из исходных с крупнозернистой литой структурой необходимо проводить пластическую деформацию материала методом всесторонней изотермической ковки в области протекания фазового превращения L21↔B2.
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