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Проведено исследование температурного поведения высокочастотного магнитоимпеданса (МИ) в
аморфных микропроводах в стеклянной оболочке вплоть до температуры Кюри ТС. Использованы об-
разцы из сплавов двух составов Co27.4Fe5B12.26Si12.26Ni43.08 (ТС ~ 48°С) и Co64.82Fe3.9B10.2Si12Cr9Mo0.08
(ТС ~ 61°С) с разным знаком константы магнитострикции  и с различным типом магнитной ани-
зотропии. Для первого сплава  что приводит к циркулярной анизотропии, для второго 
и формируется анизотропия типа “легкая ось” вдоль оси провода. В микропроводах с анизотропией
типа “легкая ось” значительное уменьшение импеданса с температурой на повышенных частотах
наблюдается вне зависимости от приложения магнитного поля, тогда как в проводах с циркулярной
анизотропией изменение импеданса более значительно в присутствии внешнего поля. В этом слу-
чае изменение импеданса при повышении температуры от комнатной до ТС может достигать 200–
300% в области частот 0.5–0.9 ГГц и магнитном поле ~10 Э. Полученные результаты могут представ-
лять интерес для разработки миниатюрных температурных сенсоров.
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ВВЕДЕНИЕ
Аморфные сплавы на основе кобальта с отри-

цательной константой магнитострикции перспек-
тивны как материалы с большим и чувствительным
эффектом магнитоимпеданса (МИ) (см., напр., ра-
боты [1, 2]). В случае аморфных микропроводов
за счет комбинации отрицательной магнито-
стрикции и продольных растягивающих напря-
жений формируется анизотропия типа легкая
плоскость, при этом легкое направление намаг-
ниченности соответствует азимутальному на-
правлению. Такая анизотропия получила назва-
ние циркулярной. В присутствии постоянного
магнитного поля, направленного вдоль оси мик-
ропровода, возможен спин-ориентационный пе-
реход, вблизи которого наблюдается резкий рост
магнитной проницаемости [3]. Это и обуславли-
вает большую чувствительность импеданса к маг-

нитному полю в окрестности эффективного поля
анизотропии (до 600%/Э [4]). Для применений
МИ-эффекта в сенсорных системах МИ-характе-
ристики должны быть температурно-устойчивы-
ми [5, 6]. Прежде всего должны быть достаточно
высокими температуры Кюри ( ) и температуры
кристаллизации ( ) применяемых сплавов. Как
правило, значение  аморфных Co–Fe-сплавов
превышает 300°С, а температуры кристаллизации –
500°С, поэтому такие материалы подходят для
практических применений.

С другой стороны, аморфные материалы с
низкой температурой Кюри представляют инте-
рес для температурных измерений [7, 8]. При уве-
личении температуры вблизи температуры Кюри
происходит уменьшение спонтанной намагни-
ченности  и других магнитных параметров, та-

λs

λ < 0,s λ > 0s

СT
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ких как константы анизотропии и магнитострик-
ции. Соответственно, изменяется измеряемый
магнитный отклик. Если предположить, что
скин-эффект существенен, т.е. глубина скин-
слоя меньше радиуса провода  выражение для
импеданса  имеет вид [9]:

(1)

В формуле (1)  – сопротивление постоян-
ному току, параметр  соответствует глубине
скин-слоя немагнитного металла   – ди-
намическая магнитная проницаемость,  – угол
отклонения статической намагниченности от оси
провода. При подходе к  оба магнитных пара-
метра  и  которые зависят от  ориентации
осей легкого намагничивания и эффективного
поля анизотропии  претерпевают изменения.
Это приведет к изменениям в поведении МИ
вблизи  как было показано в ряде работ [10–14]
для МГц частот.

Как правило, практически интересуемый тем-
пературный диапазон не превышает 100°C. Если
температурные изменения МИ обусловлены из-
менением характерных магнитных параметров
вблизи температуры Кюри, то необходимо до-
биться ее снижения при сохранении определен-
ной магнитной структуры и магнитомягких
свойств. Этого можно добиться, варьируя состав
аморфного сплава [15]. При увеличении концен-
трации металлоидов (SiB) выше 30% значение 
становится меньше 100°С, но при этом значи-
тельно уменьшается и спонтанная намагничен-
ность. Снижение  в аморфных Fe–Cо-сплавах
происходит и при увеличении концентрации Ni,
Cr или Mn [8, 16, 17].

В данной работе исследуется температурное по-
ведение МИ в гигагерцовом диапазоне частот в
аморфных микропроводах в стеклянной оболочке
из сплавов CoFeNi(BSi)24.52 и CoFeCrMo(BSi)22.2 с
низкой температурой Кюри:  ~ 48 и 61°С соот-
ветственно. Микропровода первого состава имеют
отрицательную магнитострикцию и циркулярную
анизотропию. Микропровода второго состава обла-
дают положительной магнитострикцией и анизо-
тропией типа “легкая ось” с направлением вдоль
оси провода. Таким образом, с помощью вы-
бранных составов проанализировано поведение
МИ при подходе к  для различных типов ани-
зотропии.

МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДИКА ИЗМЕРЕНИЙ

Исследования проводили с аморфными мик-
ропроводами в стеклянной оболочке двух соста-
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вов: Co27.4Fe5B12.26Si12.26Ni43.08 (образец № 1) и
Co64.82Fe3.9B10.2Si12Cr9Mo0.08 (образец № 2) с раз-
ным типом магнитной анизотропии. Микропро-
вода получены методом Тейлора–Улитовского [18].
Образец № 1 имел общий диаметр D1 = 37 мкм и
диаметр металлического сердечника d1 = 31 мкм;
образец № 2 имел общий диаметр D2 = 29 мкм и
диаметр металлического сердечника d2 = 17 мкм.

Магнитострикция измерена методом мало уг-
лового вращения намагниченности [19], ее значе-
ние составило  и  для образцов
№ 1 и № 2 соответственно.

Температуру Кюри определяли двумя спосо-
бами по температурным зависимостям ас магнит-
ной проницаемости и намагниченности 
Первый метод удобен для быстрого определения

 Измерения проводили на частоте 1 кГц с по-
мощью RLC-метра, помещенного в температур-
ную камеру. Температуру измеряли с помощью
термопары. Индуктивность катушки с образцом
микропровода возрастала скачком при охлажде-
нии образца. Эту температуру и принимали за
температуру Кюри.

Температурные зависимости  измеряли с
помощью вибрационного магнитометра (VSM,
Lake Shore series 7400) в поле 30 Э. Поскольку рез-
кой границы исчезновения намагниченности не
наблюдается, для практического определения тем-
пературы Кюри проводится экстраполяция наибо-
лее крутой части кривой  на ось температур,
как показано на рис. 1. Оба метода давали близ-
кие значения  в пределах  Следует отме-
тить, что точное определение температуры Кюри
не было задачей данного исследования, поскольку
температурные зависимости высокочастотного им-
педанса анализировали в достаточно широкой об-
ласти температур от комнатной до температур, при
которых уже не наблюдали существенного измене-
ния импеданса. В этой же области температур не
определяли и петли гистерезиса.

Петли гистерезиса были измерены индукци-
онным методом. В установке использовали две
дифференциальные катушки с внутренним диа-
метром 3 мм. Образцы намагничивали полем с
амплитудой 12.5 Э и частотой 500 Гц. Для иссле-
дования воздействия нагрева на петли гистерези-
са дифференциальные катушки с образцом поме-
щали внутрь термоизолированной камеры, про-
изводящей равномерный нагрев и управляемой
переключателем. Для измерения температуры
вблизи катушки с образцом устанавливали тер-
мопару. При интегрировании индуцированного
напряжения для получения петель гистерезиса
проводили нормировку на максимум сигнала при
комнатной температуре.

−− × 74.2 10 −× 72.8 10

( ) .M T

С.T

( )M T

( )M T

СT ± °3 С.
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Измерения МИ проводили с использованием
векторного анализатора цепей Hewlett-Packard
8753E в диапазоне частот от 0.1 до 1.5 ГГц. Приме-
няли усовершенствованную методику калибров-
ки SOLT (Short-Open-Load-Thru) с использова-
нием специально разработанных полосковых
ячеек в качестве стандартов калибровки [20]. Не-
обходимость этой калибровки обусловлена мето-
дом измерения, при котором измеряемый эле-
мент (ферромагнитный провод) не может быть
непосредственно соединен с коаксиальными ка-
белями. Калибровочные ячейки сделаны на осно-
ве печатной платы Rogers-RT5880 с диэлектриче-
ской проницаемостью 2.2 ± 0.02, значение кото-
рой не изменяется с температурой до 300°С.
Измерительная ячейка включает SMA-коннекто-
ры, микрополосковые линии, микропровод, под-
соединяемый к полозкам с помощью проводящей
краски. Сопротивление (по постоянному току)
измерительной ячейки и образца не зависит от
температуры в исследуемом температурном ин-
тервале (с точностью до погрешности измерения
мультиметром).

Спектры импеданса  рассчитывали по пара-
метру S21 стандартным образом с использовани-
ем эквивалентной схемы: 

 Измерительную ячейку помещали
внутрь катушки Гельмгольца, которая создавала
медленно меняющееся магнитное поле до 45 Э.
Температурные измерения проводили с исполь-
зованием той же камеры, что и для измерения пе-
тель гистерезиса, при этом термопару устанавли-
вали вблизи печатной платы с образцом, как по-
казано на рис. 2.

Z

( )= −0 21 21 ,2 1Z Z S S
=0 50 Ом.Z

Длина провода для измерения импеданса со-
ставляла 10 мм. Между тем уже при частотах по-
рядка 2 ГГц длина электромагнитной волны
вдоль образца оказывается порядка его длины, и
он уже не может рассматриваться как сосредото-
ченный. Необходимо учитывать время запазды-
вания [20]. В данной работе мы ограничились ча-
стотами до 1.5 ГГц и анализировали поведение
действительной части импеданса, так как эффек-
ты запаздывания дают максимальный вклад в
мнимую часть импеданса.

ПОЛУЧЕННЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ 
И АНАЛИЗ

Петли гистерезиса исследуемых образцов для
различных температур представлены на рис. 3 и
4. Поскольку образцы имеют относительно высо-
кие константы магнитострикции, частичная ре-
лаксация внутренних напряжений при нагреве не
влияет на магнитную анизотропию и форму пет-
ли гистерезиса. Температурные изменения обу-
словлены только близостью к температуре Кюри.

Образец № 1 имеет наклонную петлю гистере-
зиса, что соответствует циркулярной анизотро-
пии в микропроводах из сплавов с отрицательной
магнитострикцией (рис. 3). Из наклонной петли
гистерезиса можно оценить эффективное поле
анизотропии  значение которого при комнат-
ной температуре составляет около 2 Э. С увеличе-
нием температуры намагниченность насыщения
уменьшается в соответствии с уменьшением 
Происходит уменьшение и  но при этом фор-
ма петли гистерезиса сохраняется, то есть цирку-

K,H

s.M
K,H

Рис. 1. Температурные зависимости намагниченно-
сти, измеренные в поле 30 Э. Угол наклона линий для
определения температуры Кюри определялся по мак-
симуму производной  Образец № 1 –
Co27.4Fe5B12.26Si12.26Ni43.08; образец № 2–
Co64.82Fe3.9B10.2Si12Cr9Mo0.08.
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Рис. 2. Схематическое изображение измерительного
комплекса с температурной камерой. VNA – вектор-
ный анализатор цепей Hewlett-Packard 8753E, Helm-
holtz coil – катушка Гельмгольца, которая создавала
магнитное поле до 45 Э.
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лярная анизотропия существует до температур,
очень близких к  При увеличении температуры

выше 46°C  сигнал на-

пряжения, индуцируемый при перемагничива-
нии, становится нерегулярным, что не позволяет
восстановить петлю гистерезиса.

Образец № 2 имеет прямоугольную петлю ги-
стерезиса c относительно высокой коэрцитивной
силой  = 0.8 Э, что свидетельствует о повышен-
ной магнитоупругой анизотропии с  и лег-
кой осью намагничивания вдоль оси провода
(рис. 4). Прямоугольная форма сохраняется даже
для температур, достаточно близких к  т.е. ха-
рактер анизотропии не изменяется во всем диапа-
зоне температур до  Однако значение 
уменьшается, что связано с уменьшением магни-
тострикции вблизи температуры Кюри.

При приближении к температуре Кюри кон-
станта анизотропии  (или магнитострикции )
уменьшается быстрее, чем намагниченность. В
случае классической модели анизотропии для си-
стемы локализованных спинов в широкой обла-
сти температур   где  – порядок
сферической гармоники, определяющей угловую
зависимость локальной анизотропии. Непосред-
ственно вблизи  –    [21]. Для одноос-
ных материалов  Теория хорошо описывает
поведение анизотропии и магнитострикции в
магнитных диэлектриках и также применима к
аморфным сплавам переходных металлов [22].
Поэтому можно предположить, что константа
анизотропии, обусловленная магнитострикцией,
изменяется с температурой как  

С.T

( )   <   
   c

т.е. 1 – 0.009  T K
T

cH
λ > 0 s

С,T

≈ С.T T c  H

K λs

( )K T ( )+∝ 1 2
s ,l lM l

СT ( )K T ∝ s  lM
= 2.l

∝ s ,nK M = 2–3.n

Температурные изменения магнитных пара-
метров приведут к изменениям в поведении маг-
нитоимпеданса вблизи  На рис. 5 приведены
температурные зависимости магнитоимпеданса
для образца № 1 с циркулярной анизотропией на
различных частотах от 0.1 до 1.5 ГГц.

В отсутствие магнитного поля изменение им-
педанса при увеличении температуры минималь-
но, так как в формуле (1)  и импеданс
слабо зависит от магнитных свойств.

Динамическая магнитная проницаемость в фор-
муле (1) определяется следующим образом [12]:

(2)

В формуле (2)  – угол между легкой осью
анизотропии и осью провода,  – внешнее маг-
нитное поле, направленное вдоль оси провода,

 – поле анизотропии,  – круговая
частота,  – параметр релаксации,  – гиромаг-
нитное отношение. При низких частотах

величина которой имеет максимум при 
что обуславливает максимум импеданса при низ-
ких частотах (рис. 5а). По мере возрастания темпе-
ратуры значение импеданса в максимуме уменьша-
ется, пик уширяется, а его положение смещается в
область низких полей. При увеличении частоты
происходит насыщение МИ при всех температу-

С.T

θ ≈cos 0

( )
( ) ( )

− τωμ = +
− τω − τω − ω

1
2

1 2

Ω Ω
1 ;

Ω Ω
M i

i i

( )
( )

= γ π
= γ θ + α − θ +

= γ θ + α − θ

2
1 K

2 K

Ω 4 ;

Ω ( cos cos ) Ω ;
Ω ( cos cos 2 ).

M s

M

M

H H
H H

α
H

=K 2 / sH K M ω
τ γ

( )
πμ ≈ +

θ + α − θK

41 ,
cos cos 2

sM
H H

K~ ,H H

Рис. 3. Петли гистерезиса микропроводов состава
Co27.4Fe5B12.26Si12.26Ni43.08 (образец № 1) при различ-
ных температурах.
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рах, как видно из рис. 5б–5г. Для слабых магнит-
ных полей и  импеданс пропор-
ционален  т.е. зависи-
мость от магнитного поля несущественна.
Значение  уменьшается при увеличении тем-
пературы (  при ), т.е. насыще-
ние МИ происходит при меньших частотах. При
этом температурные изменения импеданса на по-
вышенных частотах остаются значительными, осо-
бенно в присутствии поля. Относительное измене-
ние импеданса с температурой определяется как

Например, при частоте 0.1 ГГц и магнитном
поле Н = 4 Э, что соответствует пику импеданса,
монотонное уменьшение импеданса при увели-
чении температуры от комнатной до  составля-
ет около 145%. Такие высокие значения ΔZ/Z со-
храняются до частот порядка 1 ГГц.

ω ω =res 1 2Ω Ω@

∝ μω ≈ ω + γ π τ4 ,sZ i M

ωres

ω → γres  H → СT T

( ) ( ) ( )
( )
−Δ = ×room, ,

, 100%.
,

Z H T Z H TZ T H
Z Z H T

С  T

Это явление можно назвать температурный маг-
нитоимпеданс (Т–МИ). При дальнейшем увеличе-
нии частоты температурная чувствительность им-
педанса уменьшается и на частоте 1.5 ГГц Т–МИ
составляет примерно 60% при поле смещения Н =
= 4 Э. Для увеличения температурного эффекта
можно применять более высокие магнитные поля.
Например, на частоте 0.5 ГГц и магнитном поле
12 Э Т–МИ составляет почти 300%.

Следует отметить, что при температуре 48°C все
еще наблюдается изменение импеданса под дей-
ствием поля, то есть значение  несколько выше.

На рис. 6 представлены МИ характеристики
для различных температур для образца № 2 с лег-
кой осью анизотропии вдоль провода. В этом слу-
чае   При низких частотах ( )

(3)

СT

α = 0, θ = 0. ω ωres!

π∝ μ ≈ +
+

41 .s

K

MZ
H H

Рис. 5. МИ-характеристики для различных температур для аморфных микропроводов состава
Co27.4Fe5B12.26Si12.26Ni43.08 (образец № 1): (a) 0.1; (б) 0.5; (в) 0.9; (г) 1.5 ГГц. Представлена действительная часть импе-
данса.
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Если  уменьшается с температурой быст-
рее, чем намагниченность (т.е.  ), то
при этой магнитной конфигурации импеданс на
низких частотах может сначала возрастать с тем-
пературой, как видно из рис. 6а. Такое поведение
также наблюдали в работах [13, 23]. В последнем
случае это было обусловлено наличием двух фаз с
различной температурой Кюри. При увеличении
температуры резонансная частота уменьшается,
соответственно, уменьшается и значение  т.е.
значения импеданса также падают.

При увеличении частоты зависимость импе-
данса от магнитного поля становится несуще-
ственной, что обусловлено слабой зависимостью
магнитной проницаемости от магнитного поля.
Между тем при любых полях наблюдается моно-
тонное уменьшение импеданса при приближе-
нии к температуре Кюри. Максимальное значе-
ние Т–МИ для этого образца ~180% наблюдается
на частоте 0.5 ГГц и снижается до 28% на частоте
1.5 ГГц.

KH
∝ s ,nK M > 2n

μ,

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследовано температурное поведение
магнитоимпеданса (МИ) в микропроводах с
разными типами анизотропии из сплавов
Co64.82Fe3.9B10.2Si12Cr9Mo0.08 ( ~ 61°C) и
Co27.4Fe5B12.26Si12.26Ni43.08 (  ~ 48°C). Сплавы были
выбраны с разным знаком константы магнито-
стрикции, чтобы реализовать два предельных типа
анизотропии: анизотропию с легкой осью вдоль
провода ( ) и анизотропию с легким направле-
нием намагниченности вдоль азимута ( ).

Результаты показывают, что относительное
изменение импеданса при повышении темпера-
туры от комнатной до  остается высоким (140–
300%) вплоть до гигагерцовых частот, и зависит
от типа магнитной анизотропии и наличия маг-
нитного поля.

Температурный МИ может представлять инте-
рес для создания бесконтактных сенсоров темпе-
ратуры в микроволновом диапазоне. Для исполь-

СT
СT

λ > 0s

λ < 0s

СT

Рис. 6. МИ-характеристики для различных температур для аморфных микропроводов состава Fe3.9Co64.82B10.2Si12Cr9Mo0.08
(образец № 2): (a) 0.1; (б) 0.5; (в) 0.9; (г) 1.5 ГГц. Представлена действительная часть импеданса.
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зования Т–МИ без дополнительного магнитного
поля оптимальной является магнитная конфигу-
рация с максимальным значением начальной
магнитной проницаемости, т.е. направление лег-
кой оси анизотропии близко к оси микропровода.
Однако в некоторых применениях, связанных с
пространственным сканированием температур-
ных изменений, влияние внешнего поля может
представлять значительный интерес. В этом слу-
чае следует использовать Т–МИ в микропрово-
дах с циркулярным характером анизотропии.

Работа была поддержана грантом РФФИ
(№ 20-31-70001).
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Исследуется влияние магнитного поля на поведение 180-градусных доменных границ в одноосной
ферромагнитной пленке с неоднородным магнитоэлектрическим взаимодействием. Показано, что
в зависимости от величины и направления поля можно усилить или ослабить флексомагнитоэлек-
трический эффект в исследуемом в образце. Кроме того, было установлено, что в обратном поле
возможен эффект переключения характера взаимодействия источника электрического поля с до-
менной стенкой с притяжения на отталкивание.
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1. ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время повышенный интерес вы-

зывают исследования магнитоэлектрических эф-
фектов, наблюдаемых в определенном классе маг-
нетиков, называемых мультиферроиками [1, 2].
Они характеризуются двумя и более параметрами
порядка и обладают рядом необычных свойств,
которые могут найти применение в устройствах
спинтроники и магнитной памяти нового поко-
ления. К мультиферроикам, как известно, отно-
сятся и пленки ферритов-гранатов, в которых и
был обнаружен гигантский магнитоэлектриче-
ский эффект (линейный) при комнатной темпе-
ратуре [3]. Спустя некоторое время в них был от-
крыт новый эффект подобного типа, заключаю-
щийся в явлении смещения доменных границ
(ДГ) под действием неоднородного электрического
поля [4]. Анализируя данные эксперимента, авторы
предположили, что их можно объяснить проявле-
нием флексомагнитоэлектрического эффекта
(ФМЭ) [1], т.е. наличием в исследуемых материалах
неоднородного магнитоэлектрического взаимо-
действия (НМЭВ), впервые рассмотренного в рабо-
те [5]. Полученные в [4] результаты инициировали
новые исследования в этом направлении [6–11],
что позволило более основательно изучить влия-
ние электрического поля на структуру и свойства
магнитных неоднородностей различной тополо-
гии в магнитных пленках с НМЭВ.

В то же время в работах [12, 13] была предложе-
на другая интерпретация опытных данных [3], ко-

торая не связана с “заряженными” ДГ. Она бази-
руется на эффекте возможного изменения кон-
станты анизотропии материала, обусловленного
смещением однотипных ионов относительно по-
ложения равновесия под действием неоднород-
ного электрического поля. Необходимо отметить,
что в работе [14] на основе флуоресцентной спек-
троскопии одиночных молекул была подтвержде-
на флексомагнитоэлектрическая природа наве-
денной электрической поляризации в пленках
ферритов-гранатов. Тем не менее сравнительный
анализ приведенных механизмов показал [15],
что они оба на качественном уровне вполне объ-
ясняют картину поведения ДГ в неоднородном
электрическом поле. Отсюда следует, что каждый
из механизмов вносит свой вклад в изучаемое яв-
ление. Однако какой из них является доминиру-
ющим, необходимо выяснить в ходе дальнейших
исследований. Кроме того, представляет практи-
ческий интерес изучение различных факторов
(внешних или внутренних), существенно сказы-
вающихся на степень проявления данного эф-
фекта. В частности, в работах [15–19] было пока-
зано, что на некоторые свойства ДГ (величину
смещения, скорость и т.д.), а также на ее транс-
формацию в неоднородном электрическом поле
существенное влияние оказывает внешнее маг-
нитное поле, и в особенности ее плоскостная
компонента [15, 19]. С этой целью в данной рабо-
те проводится теоретический анализ влияния
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внешнего магнитного поля на характер проявле-
ния ФМЭ в изучаемых магнетиках.

2. ПОСТАНОВКА ЗАДАЧИ
Рассматривается одноосный ферромагнетик в

форме пленки толщиной D. Предполагается, что
ось легкого намагничивания перпендикулярной
анизотропии направлена вдоль нормали к пленке и
параллельна оси Oz (рис. 1), ось Oy совпадает с на-
правлением, вдоль которого образец неоднороден,
т.е. вдоль нее происходит вращение магнитных мо-
ментов. Вектор намагниченности  (  –
намагниченность насыщения) выражается через
единичный вектор m, определяемый через пере-
менные  и  

Энергия магнетика, приведенная к площади
сечения пленки плоскостью xOz, берется в виде:

(1)

Здесь  – обменный параметр,  – константа од-
ноосной анизотропии,   – плотности энергии
НМЭВ и зеемановского взаимодействия, соответ-
ственно. Последнее слагаемое представляет плот-
ность энергии размагничивающих полей от объем-
ных зарядов [20, 21]. При этом предполагается, что
пленка является толстой (   –
характерный размер ДГ,  – размер
линии Блоха [22]) и пренебрегается вкладом раз-
магничивающих и рассеивающих полей. Соот-
ветственно, формула для  имеет вид:

(2)

выражение для  берется в форме [23]:

(3)

где   – магнитоэлектрические постоянные,
E и H – напряженности, соответственно, элек-
трического и магнитного полей. В данном случае
эти поля считаются неоднородными и действуют
в ограниченных областях пространства:

(4)

где   – значения соответ-
ствующих полей в центре полосы их действия,

 – характерные размеры соответствующих
полос вдоль оси Oy. При этом предполагается, что
поле E направлено вдоль оси Oz ( ), поле H –
произвольно.
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Тогда выражение для  записанное через уг-
ловые переменные, примет вид:

(5)

Структура и свойства магнитных неоднород-
ностей определяются из уравнений Эйлера–
Лагранжа, которые имеют вид:

(6)

Здесь  

 i = 1, 2;   

  Величины   – со-
ответственно, приведенные и характерные элек-
трические поля,  – приведенная координата,  –
фактор качества материала,  – поле
одноосной анизотропии. В дальнейшем будет за-
действован еще один безразмерный параметр h =
= H0/Hu (приведенное магнитное поле).

Численный анализ этих уравнений с учетом
НМЭВ показал [21], что в одноосных ферромаг-
нетиках при h = 0 в зависимости от выбранных
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Рис. 1. Схема, иллюстрирующая геометрию задачи.
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ВАХИТОВ и др.

граничных условий, налагаемых на  и  при
 возможно существование трех типов

микромагнитных структур. Таковыми являются
180° ДГ с некруговой траекторией вектора намаг-
ниченности [24], 0° ДГ с квазиблоховской струк-
турой [24, 25], 0° ДГ неелевского типа [25]. В дан-
ной работе основное внимание будет уделено по-
ведению 180° ДГ в исследуемом ферромагнетике
во внешнем магнитном поле, что связано с анало-
гичными экспериментальными исследованиями
ФМЭ [15, 19], в которых наблюдали только такой
тип границ.

3. ТРАНСФОРМАЦИЯ 180° ДГ 
В ЭЛЕКТРИЧЕСКОМ ПОЛЕ, H = 0

Очевидно, 180° ДГ блоховского типа во внеш-
нем магнитном поле H будет трансформировать-
ся, однако характер этих изменений будет зави-
сеть как от величины, так и от ориентации поля H
относительно плоскости ДГ. При этом случай,
когда H || Oz, для 180° ДГ не имеет смысла рас-
сматривать, так как такое поле приведет лишь к
смещению ДГ как целого.

Рассмотрим сначала случай h = 0. Численное
исследование уравнений (6) (здесь рассматрива-
ется случай ) показывает [21], что 180°
ДГ блоховского типа при действии на нее неодно-
родного электрического поля претерпевает ряд
трансформаций ее текстуры при возрастании ве-
личины  180° ДГ блоховского типа  180° ДГ с
квазиблоховской структурой  180° ДГ с квази-
неелевской структурой  180° ДГ неелевского
типа. Магнитные неоднородности, находящиеся
в данной цепочке превращений в промежуточных

θ φ
ξ → ∞,

= = λ1 2λ λ

λ: →
→

→  

позициях, относятся к ДГ с некруговой траекто-
рией вектора намагниченности [10, 21, 24]. Это
означает, что магнитные моменты в обоих типах
ДГ имеют как блоховскую (mx ≠ 0), так и неелев-
скую (my ≠ 0) компоненты. Однако их отличие за-
ключается в том, что 180° ДГ с квазиблоховской
структурой не имеет участков с чисто неелевским
законом поворота магнитных моментов (my = 0),
а во втором типе такие участки имеются.

Следует отметить, что каскад трансформаций
структуры 180° ДГ, возникающих при возраста-
нии электрического поля, сопровождается внача-
ле индуцированием в окрестности 180° ДГ свя-
занных зарядов, и последующим возрастанием
электрической поляризации (как ее дифферен-
циальной величины р =  так и интегральной –

 где ν и N – приведенные, дифференциаль-
ная и интегральная поляризации,  –
характерная величина поляризации [21]). При до-
стижении полем значения  при котором
180° ДГ становится полностью неелевской, на гра-
фике зависимости N = N( ) (рис. 2, черная кривая)
имеется излом: резкий подъем сменяется участ-
ком медленного (адиабатического) возрастания
величины N.

4. ТРАНСФОРМАЦИЯ 180° ДГ
В МАГНИТНОМ ПОЛЕ, λ = 0

Рассмотрим влияние внешнего магнитного
поля на структуру и свойства 180° ДГ. Положим,
что H || Ox и совпадает с направлением магнитных
моментов в плоскости ДГ при y = 0. При этом
магнитные моменты образуют с полем угол  ле-
жащий в интервале  где 
Анализ уравнений (6) для данного случая показы-
вает, что в отсутствие электрического поля (λ = 0)
намагниченность в доменах  составляет с осью
Oz угол  Соответственно, 180° ДГ блоховского
типа при действии магнитного поля h становится
уже (180°– ) с законом поворота вектора m в
стенке, определяемый выражениями (при ):

(7)

Отсюда видно, что при возрастании поля h
максимальный угол разворота намагниченности

 в такой ДГ, равный  будет не-
прерывно уменьшаться, а ее ширина Δ будет уве-
личиваться (рис. 3).

При достижении полем h критической вели-
чины h = 1 (H =  предельные ориентации на-
магниченности в доменах  и  (

) становятся параллельными 

ν 0,p
= 0,P Np

= Δ2
0 s 0jp M b

= сλ λ ,

λ
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≤ ≤ 00 ψ θ , ( )=0θ arcsin h .

0M
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02θ
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Рис. 2. Зависимости интегральной величины поляри-
зации N 180° ДГ от параметра λ в магнитном поле
H || Ox. Линия 1 (черная) соответствует h = 0, 2 (крас-
ная) – h = 0.1, 3 (синяя) – h = 0.2, 4 (желтая) h = 0.4.
Здесь и в дальнейшем значения материальных пара-
метров берутся следующие: Q = 3, l1 = 5, l2 = 1000.
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а ширина такой ДГ неограниченно возрастает.
Соответственно,  и стенка исчезает. Одна-
ко, если магнитное поле является неоднородным
и действует в ограниченной области, представля-
ющей полоску шириной  (вдоль оси Oy), то в
этом случае согласно расчетам при возрастании h
ширина ДГ Δ будет также увеличиваться, но с
меньшим углом наклона соответствующей кри-
вой (рис. 3). В то же время угол разворота  будет
убывать, но предельного значения  = 0 он до-
стигнет в значительно больших полях (h > 1).

Если магнитное поле направлено противопо-
ложно оси Ох, то 180° ДГ будет трансформиро-
ваться по другому сценарию. В данном случае
магнитные моменты в доменах начнут также от-
клоняться от оси Оz в сторону направления поля
H, но разворот вектора  будет уже  При
этом структура 180° ДГ станет описываться уже
другим распределением намагниченности, имею-
щем вид (при ):

(8)

Соответственно, годограф вектора намагни-
ченности m будет описывать более “длинную”
траекторию на поверхности сферы единичного
радиуса  чем в первом случае ори-
ентации H. Таким образом эта стенка представля-
ет (180° + ) ДГ. При возрастании h угол  бу-
дет увеличиваться и в пределе при h = 1 угол

 т.е. (180° + ) ДГ станет уже 360° ДГ.
Соответственно, магнитные моменты, располо-
женные в центре стенки (вблизи y = 0), будут на-
правлены противоположно полю H. Как извест-

→mθ 0

2l

mθ
mθ

m θ ≥ π.m

→ ∞2l

( ){ } = − + − − ξ 
ϕ =

2 2θ 2arctg 1 1 cth 1 2 ,

  0.

h h h

= + m 0(θ π 2θ ),

02θ mθ

=mθ 2π, 02θ

но, такая стенка становится неустойчивой отно-
сительно флуктуаций вектора намагниченности
неелевского типа и при определенной величине
поля h [26] схлопывается и исчезает.

Если магнитное поле H направлено вдоль оси
Oy, то происходит качественное изменение
структуры 180° ДГ в магнитном поле. В этом случае
стенка, оставаясь 180-градусной, преобразуется из
блоховского типа в квазиблоховскую стенку, т.к.
происходит выход намагниченности M из плоско-
сти ДГ (ϕ  0). Кроме того, намагниченность в до-
менах М0 отклоняется от плоскости xOz (совпадаю-
щая с плоскостью ДГ) на угол 
(рис. 4, зеленая штриховая линия (1')).

С возрастанием h максимальный угол выхода
 увеличивается и при некотором h = h1 достига-

ет значения  При дальнейшем увеличе-
нии поля вплоть до h = h2 (при Q = 3, l2 = 1000, h2 =
= 0.4) неелевский вклад в структуру ДГ возрастает
(my увеличивается), а блоховский – убывает (mx → 0).
Наконец при h = h2 стенка становится полностью
неелевской. Последующее увеличение h приво-
дит к тому, что стенка становится неустойчивой и
схлопывается. При уменьшении размера полосы
неоднородности магнитного поля l2 это критиче-
ское поле возрастает. В обратном поле процесс
трансформации 180° ДГ полностью повторяется,
однако угол  в этом случае будет принимать
значения противоположного знака.

≠

( )= ∞ ≠0φ φ 0 

mφ
=mφ π 2.

mφ

Рис. 3. Зависимости ширины 180° ДГ Δ от магнитного
поля. (Н || Ox). Здесь λ = 0, линия 1 соответствует l2 =
= 3, 2 – l2 = 5, 3 – l3 = 10, 4 – l2 = 1000.
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Рис. 4. Зависимости угла ϕ от приведенной координа-
ты ξ в магнитном поле H || Oy для разных значений h.
Здесь λ = 0, линия 1' (зеленая штриховая) соответ-
ствует h = 0.1, 2' (желтая штрих-пунктирная) – h =
= ‒0.1, λ = 0.3: линия 1 (фиолетовая) соответствует
значению h = 0.1, линия 2 (красная) – h = 0, линия 3
(зеленая) – h = –0.2, линия 4 (голубая) – h = –0.26,
линия 5 (желтая) – h = –0.3, линия 6 (черная) – h = –0.4.
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5. ПРЕОБРАЗОВАНИЕ 180° ДГ 
В МАГНИТНОМ ПОЛЕ, (λ  0)

Изучим теперь влияние внешнего магнитного
поля на флексомагнитоэлектрический эффект.
Будем считать, что H || Ox, и киральность ДГ та-
кова, что направление магнитных моментов (при
y = 0) совпадают с H. Тогда при “включении” по-
ля будет иметь место аналогичная трансформа-
ция, рассмотренная в предыдущем разделе: 180°
ДГ с квазиблоховской структурой преобразуется
в  ДГ также с выходом m из плоскости
вращения магнитных моментов (рис. 5a). Однако
при этом с возрастанием величины h, которое
стремится повернуть магнитные моменты вдоль
поля (т.е. вернуть их снова в плоскость ДГ при не-
изменном значении параметра ) максимальный
угол выхода  уменьшается (рис. 5б).

Кроме того, понижается и максимальная вели-
чина дифференциальной поляризации рm (рис. 6).

Последнее приводит к уменьшению инте-
гральной поляризации N. Однако с возраста-
нием напряженности электрического поля 
(увеличивается λ) относительное убывание

 – значения
интегральной поляризации, рассматриваемые

≠

( )° − θ0180 2

λ
mφ

0 %

( )( )Δ Δ = −2 1( ,   (  )iN N N N h N h N h

для разных величин  но при одинако-
вом значении λ) будет уменьшаться, пока в преде-
ле не достигнет нуля. В этом случае все кривые

 сходятся в пределе (λ → ) к одной и
той же асимптоте (рис. 2), которой соответствует
кривая зависимости 180° ДГ неелевского типа
(h = 0). Такое же поведение демонстрируют и
кривые зависимости  и 
Отсюда следует, что воздействие магнитного по-
ля с H || Ох, ослабляет ФМЭ. Кроме того, наличие
магнитного поля приводит к сглаживанию пере-
хода от 180° ДГ квазинеелевского типа в 180° ДГ
типа Нееля (на графиках зависимости N = N(λ)),
(рис. 2) отсутствует “излом” кривых), а также – к
понижению критического поля  такого перехода.

Если магнитное поле направить противопо-
ложно оси Ох, то магнитные моменты в доменах
будут отклоняться от оси Оz в обратную сторону и
180° ДГ также преобразуется в  ДГ.
При этом угол выхода намагниченности из плос-
кости стенки существенно возрастает (рис. 5), со-
ответственно, возрастает и дифференциальная
поляризация ν, что ведет к увеличению инте-
гральной поляризации N (рис. 2). Таким образом,
в обратном поле ФМЭ в исследуемом образце
значительно усиливается.

Рассмотрим теперь ситуацию, когда на исход-
ный магнетик действует магнитное поле H  Оy. В
этом случае 180° ДГ типа Блоха преобразуется под
действием магнитного поля в квазиблоховскую
стенку уже при  При этом намагниченность
в доменах  отклоняются от плоскости xOz на
угол  (рис. 4). При  процесс изменения то-
пологии стенки усиливается; с возрастанием ве-
личины  увеличивается как угол  и максималь-
ный угол отклонения от однородного состояния

 так и максимальное значение диффе-

( )= 1.2 ,ih i

( )= λN N ∞

( )=m mφ φ   λ ( )=m mν ν   λ .

сλ

( )° − θ0180 2

(

=λ 0.
0M

0φ ≠λ 0

h 0φ

( )−m 0φ φ ,

Рис. 5. Профили 180° ДГ, определяемые зависимостя-
ми угловых переменных θ (a) и ϕ (б) от приведенной
координаты ξ в магнитном поле H || Ox: линия 1 (чер-
ная) – h = 0, линия 2 (красная) – h = 0.2, линия 3 (си-
няя) – h = –0.13. Здесь λ = 0.2.
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Рис. 6. Зависимости величины νm для 180° ДГ от пара-
метра λ в магнитном поле H || Ox. Линия 1 (черная) со-
ответствует h = 0, 2 (красная) – h = 0.1, 3 (синяя) – h =
= 0.2, 4 (желтая) – h = 0.4.
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ренциальной поляризации νm. Соответственно,
повышается и величина интегральной поляриза-
ции N (рис. 7).

При этом наблюдается интересная закономер-
ность: чем больше значение h, тем при меньших
электрических полях достигается переход квазиб-
лоховской 180° ДГ в неелевскую стенку, в то же
время максимальное значение интегральной по-
ляризации уменьшается (рис. 8).

При достижении электрическим полем его
критического значения  структура 180° ДГ
становится неелевской. При этом на графике за-
висимости интегральной поляризации N от  так-
же имеет место излом, аналогично тому, что было
при h = 0. Отсюда следует, что при действии маг-
нитного поля H вдоль оси Oy ФМЭ усиливается,
но происходит это в малых полях h, а в больших –
эффект ослабевает.

В случае, когда направление Н противоположно
оси Оу, магнитные моменты, поворачиваясь в сто-
рону поля, в результате образуют угол 
который становится отрицательным и понижает
максимальный угол выхода намагниченности из
плоскости ДГ  (рис. 4). В итоге уменьшаются
величины νm и N. При дальнейшим возрастании
h, величина N понижается и при некотором зна-
чении  она становятся нулевой, а при h > h0 –
отрицательной (рис. 8). Это означает, что 180° ДГ
должна будет отталкиваться от источника неод-
нородного электрического поля. Таким образом,
путем переключения направления магнитного
поля можно осуществить смену знака поляриза-
ции и тем самым изменить характер взаимодей-
ствия 180° ДГ с внешним электрическим полем.
Полученный результат хорошо согласуется с экс-
периментальными данными [4]. Он позволяет с
помощью электрического и магнитного полей ре-

= сλ λ

λ

( )= ∞0φ φ ,

mφ

= 0,h h

гулировать движение ДГ, что представляет прак-
тический интерес.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Таким образом, из приведенных результатов
следует, что наличие внешнего магнитного поля
оказывает существенное влияние на флексомаг-
нитоэлектрический эффект, наблюдаемый в
пленках ферритов-гранатов с НМЭВ. Степень его
воздействия зависит как от величины, так и от
ориентации магнитного поля относительно плос-
кости 180° ДГ. В частности, в данной работе
структуру 180° ДГ изучали при двух взаимно пер-
пендикулярных направлениях: H || Oх, H || Oу. Со-
гласно расчетам существенное (многократное)
усиление эффекта будет иметь место при дей-
ствии на 180° ДГ электрических и магнитных по-
лей в следующей геометрии: E || Oz, H || Oу, причем
наибольший эффект усиления можно достичь
уже в малых магнитных полях. Это согласуется с
экспериментальными данными [15, 19], из кото-
рых следует, что наибольшее смещение ДГ в не-
однородном электрическом поле происходит при
действии магнитного поля, перпендикулярного
плоскости стенки. В данном случае эффект уси-
ления интегральной поляризации N достигается
за счет возрастания угла выхода вектора намагни-
ченности из плоскости ДГ. Соответственно, по-
вышается величина объемных магнитных заря-
дов, определяемая выражением ρν = –Msdivm
[18, 26], что в итоге и приводит к возрастанию па-
раметров и N.

Из полученных результатов следует также, что,
меняя ориентацию магнитного поля на противо-
положную, можно изменить характер проявле-
ния флексомагнитоэлектрического эффекта: ли-
бо его усилить (в случае H || Oх), либо ослабить.

Рис. 7. Зависимости интегральной поляризации 180°
ДГ от параметра λ в магнитном поле H || Oy. Линия 4
(черная) соответствует h = 0, 3 (красная) – h = 0.1,
2 (синяя) – h = 0.2, 1 (желтая) –h = 0.4, 5 (красная
штриховая) – h = ‒0.1, 6 (синяя штриховая) – h = –0.2.
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Рис. 8. Зависимости максимального угла отклонения
от однородного состояния ϕm 180° ДГ от параметра λ
в магнитном поле H || Oy. Линия 4 (черная) соответ-
ствует h = 0, 3 (красная) – h = 0.1, 2 (синяя) – h = 0.2,
1 (желтая) h = 0.4, 5 (красная штриховая) – h = –0.1,
6 (синяя штриховая) – h = –0.2.
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Однако переключением направления H можно
достичь также и изменения характера взаимодей-
ствия ДГ с электрическим полем с притяжения
ДГ на ее отталкивание и наоборот. Данное свой-
ство может иметь важное значение в прикладных
разработках. С другой стороны, это свойство ука-
зывает на то, что флексомагнитоэлектрический
механизм является доминирующим и при воздей-
ствии на ДГ неоднородного электрического поля.
Дело в том, что перпендикулярное магнитное по-
ле может изменять ширину ДГ, его топологию, но
не перемещать его.

Работа выполнена при финансовой поддерж-
ки Государственного задания на выполнение на-
учных исследований лабораториями (Приказ
МН-8/1356 от 20.09.2021).
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Сплавы с малым содержанием редкоземельных металлов на основе соединений Sm(Fe,Co,Ti)12 яв-
ляются хорошими кандидатами для получения высокоэнергоемких постоянных магнитов. Мето-
дом полосового литья (strip casting), позволяющего реализовать низкие скорости закалки, получен
сплав (Sm,Zr)(Fe,Co)10.3Ti0.7. Структура и магнитные свойства сплава исследованы методами ска-
нирующей микроскопии, рентгеноструктурного и термомагнитного анализа. Исходный негомо-
генный сплав удается гомогенизировать отжигом при 1150°С. Полученный сплав сохраняет высоко-
анизотропное состояние, типичное для фазы Sm(Fe,Co,Ti)12.

Ключевые слова: ThMn12, редкоземельные магниты, микроструктура, XRD, strip-casting
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ВВЕДЕНИЕ

Повышение мировых цен на неодим и особен-
но диспрозий, а также низкая рабочая температура
магнитов (Nd,Dy)–Fe–B привели к поиску новых
композиций магнитотвердых сплавов, содержащих
редкоземельные элементы (R) в минимальном ко-
личестве. В последнее время ведется активная раз-
работка композиций многокомпонентных магни-
тотвердых сплавов с тетрагональной структурой ти-
па ThMn12 (1 : 12), в которых часть атомов R
замещена атомами циркония. Основная пробле-
ма формирования фазы 1 : 12 заключается в необ-
ходимости ее стабилизации дополнительными
немагнитными элементами, из которых наиболее
привлекательные гистерезисные свойства спла-
вов обеспечивают Ti и V [1–20].

Реализованные значения коэрцитивной силы
в системе сплавов RFe12 – xMx без ванадия пока не
превосходят 6.5 кЭ. Количество V, необходимое
для стабилизации структуры ThMn12, практиче-
ски в два раза превосходит необходимое содержа-
ние Ti, что, соответственно, приводит к больше-
му уменьшению намагниченности насыщения Ms
[21]. На основе сплавов, легированных V, были
успешно реализованы первые спеченные магни-

ты [6, 22], однако сплавы, легированные Ti, обла-
дают большим потенциалом свойств.

Намагниченность насыщения Ms и поле маг-
нитокристаллической анизотропии Ha сплавов
Sm(Fe0.8Co0.2)11Ti и Sm0.8Zr0.2(Fe0.8Co0.2)11.5Ti0.5
проявляют более высокую термостабильность по
сравнению со сплавами Nd2Fe14B [23]. По данным
работы [24], Ms порошка (Sm,Zr)(Fe,Co)11.5Ti0.5
достигает 16.3 кГс, Ha = 74 кЭ при комнатной тем-
пературе, а температура Кюри составляет 607°С.

В работе [12] исследованы быстрозакаленные
сплавы Sm1.1 – xZrx(Fe0.8Co0.2)11.3 – yTi0.7 (x = 0, 0.2,
0.4, 0.6 и y = 0, 0.3, 0.5, 0.7, 0.9), полученные при
разных скоростях движения поверхности зака-
лочного барабана 0.75–6.0 м/с. В работе проде-
монстрировано, что микроструктура образцов
морфологически меняется при изменении как
скорости закалки, так и толщины ленты. При
этом полученные материалы представляют собой
лабораторные образцы, в которых масса одной
разливки не превышала 2.5 г. Результаты работы
явно показывают, что несмотря на достигнутый
успех в получении высоких магнитных гистере-
зисных свойств на быстрозакаленных нанострук-
турированных лентах [5, 8, 12, 14, 17, 18, 25, 26],
необходимо исследование возможностей получе-
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ния таких свойств с более медленной скоростью
закалки, которые можно реализовать на больших
разливочных барабанах.

Целью данной работы является изготовление
сплава (Sm0.9Zr0.1)(Fe0.9Co0.1)10.3Ti0.7 по технологии
полосового литья (strip casting), исследование его
структуры и фазового состава. Наличие дисперс-
ной кристаллической структуры в таком сплаве
должно упрощать процедуру его гомогенизации,
а также способствовать более легкому получению
мелкозернистого порошка с однородным распре-
делением монокристальных частиц по размеру
[28, 29].

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Сплав выплавлен в индукционной печи
FMI-I-2R для получения сплавов методом поло-
сового литья (strip casting). Шихтовый и химиче-
ский составы сплавов 1 и 2 представлены в табл. 1.

Шихту из Fe, Co, Zr, Ti загружали в алундовый
тигель и в печи создавали предварительный ваку-
ум 3.5 × 10–3 и 1.6 × 10–3 Па в случае сплавов 1 и 2
соответственно. При разогреве шихты приблизи-
тельно до 1000°С в плавильный блок закачивали

аргон до давления около 1.0 × 103 Па. После рас-
плавления шихты ее перегревали до 1550°С. Са-
марий загружали в расплав из дозатора.

Разливку расплава на закалочный барабан
проводили от температуры 1440 и 1485°С (для
сплавов 1 и 2 соответственно) через промежуточ-
ный ковш, нагретый до 800°С. Скорость враще-
ния поверхности медного водоохлаждаемого ба-
рабана составляла 2.2 м/с. С барабана в приемник
сплав попадал в форме пластинок, показанных на
рис. 1. Пластинки сплава имели толщину 0.2–
0.3 мм и ширину 1.5–2 см. Химические составы
шихты и сплава приведены в табл. 1. Формула со-
става сплава 2 (Sm0.91Zr0.09)(Fe0.9Co0.1)10.14Ti0.72.

Данные рентгеновской дифракции образцов
получены на рентгеновском дифрактометре Em-
pyrean (PANanalytical) в Cu Kα-излучении. Мик-
роскопия выполнена в режиме обратно отражен-
ных электронов на сканирующем электронном
микроскопе AURIGA CrossBeam. Магнитные
свойства сплава измеряли на установке PPMS
DynaCool (Quantum Design) в полях напряженно-
стью до 90 кЭ на текстурованных порошках со
средним размером частиц порядка 5 мкм, фикси-
рованных в эпоксидной смоле. Температурные
зависимости начальной ас магнитной восприимчи-
вости измеряли методом трансформатора с ком-
пенсированными катушками в переменном маг-
нитном поле амплитудой 3 Э и частотой 800 Гц в
интервале температур 20–900°С.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Изображение полученных пластинок полосо-

вого литья сплавов показано на рис. 1. Полосы
сплава 1 оказались перегреты, так что после попа-
дания в приемник произошло их спекание. Кро-
ме того, из табл. 1 видно, что состав сплава 1 отли-
чается от ожидаемого по самарию на 17%, а по
цирконию на 80%, что связано с крайней неодно-
родностью лент по составу. Технологически при-
шлось повысить температуру расплава (на 40°С)
для получения хорошей ленты. Состав сплава 2
соответствовал ожидаемому в пределах 5%, по-

Таблица 1. Химический состав шихты и приготовленного сплава

Sm, вес. % Fe, вес. % Co, вес. % Zr, вес. % Ti, вес. % Al, вес. % O, вес. %

Сплав 1
Шихта 19.9 66.5 8.0 1.2 4.4 – –
Ожидаемый состав 17.9 68.5 8.0 1.2 4.4 – –
Химический анализ 14.8 71.36 8.4 0.19 4.5 1.15 0.008
Сплав 2
Шихта 20.9 65.5 8.0 1.2 4.4 – –
Ожидаемый состав 17.9 68.5 8.0 1.2 4.4 – –
Химический анализ 18.2 67.38 8.4 1.1 4.6 0.32 0.017

Рис. 1. Пластинки сплава
(Sm0.91Zr0.09)(Fe0.9Co0.1)10.14Ti0.72, приготовленного
по технологии strip-casting: Сплав 1 (a) и Сплав 2 (б).

(а) (б)
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этому далее в исследованиях использовали пла-
стины данного образца.

В табл. 2 приведены данные рентгеновского
фазового анализа разных пластинок исходного
сплава 2. Образцы № 1 и № 2 соответствуют рент-
генограммам для разных пластинок исходного
сплава 2. Рентгенограмма порошка № 1 исходно-
го сплава 2, приготовленного по технологии strip
casting, показана на рис. 2. Исходный сплав силь-
но неоднороден и содержит до пяти фаз, кроме
того, он неоднороден по объему. Составы образ-
цов 1 и 2 сильно отличаются; доля α-(Fe,Co,Ti)
образца № 1 не превышает 1 вес. %, а в образце
№ 2 достигает 20 вес. %. Основной фазой исход-
ного сплава является фаза Sm(Fe,Co,Ti,Zr)12 со
структурой типа ThMn12, ее весовая доля достига-
ет 83% (образец 1). Кроме нее в сплаве содержит-
ся 10 вес. % фазы (Sm,Zr)3(Fe,Co,Ti)29 (3-29),
5 вес. % фазы (Sm,Zr)(Fe,Co,Ti)7 (1-7), а также
следы оксида самария Sm2O3. В отличие от рабо-
ты [12], при более медленной закалке в сплаве до-
полнительно выпадает фаза 3-29, при этом не бы-
ло обнаружено фаз Ti1 – δZrδFe2.

С целью оптимизации фазового состава исход-
ного сплава 2 было проведено исследование вли-
яния отжига при температурах 800–1150°С в тече-
ние 1–4 ч. Отжиг при температурах вплоть до
1100°С не приводит к гомогенизации сплава. По-
сле отжига при 1050°С в течение 1ч в обедненной
железом части сплава происходит только увели-
чение фазы α-(Fe,Co,Ti) от ~0.9 до ~4.1%. По-ви-
димому, происходило испарение Sm с поверхно-

сти пластинок сплава. После отжига при темпера-
туре 1150°С фазы 3-29 и 1-7 исчезают, однако
увеличивается количество фазы α-(Fe,Co,Ti).

Влияние отжига на фазовый состав хорошо кор-
релирует с результатами измерений температурной
зависимости ас магнитной восприимчивости χ(T),
представленными на рис. 3. Зависимость χ(T) ис-
ходного сплава (Sm0.91Zr0.09)(Fe0.9Co0.1)10.14Ti0.72 де-
монстрирует верхняя кривая. Температура Кюри
ТС фазы 1 : 12 составляет 406°С. На кривой вос-
приимчивости при повышении температуры вы-
ше 400–430°С (пик фазы 1 : 12) наюлюдается ещё
один пик на 840–850°С, что, вероятно, указывает
на присутствие фазы α-(Fe,Со,Ti). Кроме того, в

Таблица 2. Фазовый состав и параметры решеток фаз сплава (Sm0.91Zr0.09)(Fe0.9Co0.1)10.14Ti0.72 после термообработок

№ образца Термообработка Фаза a, Å b, Å c, Å Весовая доля, %

1 Исходный ThMn12 8.5425 4.7864 83.3
сплав Sm3(Fe,Ti)29 9.7402 8.5750 10.5763 9.9

1-7 8.5273 12.4164 5.1
α(Fe,Co,Ti) 2.8753 0.9
Sm2O3 14.242 3.627 8.8765 0.8

2 Исходный ThMn12 8.5564 4.7856 62.3
сплав Sm3(Fe,Ti)29 9.7156 8.6415 10.5783 11.7

1-7 8.5337 12.4213 5.2
α(Fe,Co,Ti) 2.8819 20.8

3 Отжиг ThMn12 8.5444 4.7844 76.4
1050°C Sm3(Fe,Ti)29 9.7382 8.583 10.561 18.5

1-7 8.5300 12.390 0.9
α(Fe,Co,Ti) 2.878 4.1
Sm2O3 14.294 3.6402 8.8876 0.8

4 Отжиг ThMn12 8.5572 4.7869 78.8
1150°C α(Fe,Co,Ti) 2.8826 21.2

Рис. 2. Рентгенограмма порошка исходного сплава.
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области температур 250–400°С видны два широ-
ких максимума при температурах около 360 и
280°С. Дополнительные фазы представляют со-

бой фазы (Sm,Zr)3(Fe,Co,Ti)29 (3-29) и
(Sm,Zr)(Fe,Co,Ti)7 (1-7) с температурами Кюри
370°С и 318°С соответственно. Эти значения пре-
восходят известные данные (192°С и 180°С [27, 28])
для сплавов Sm–Fe–Ti, что, видимо, связано с за-
мещением части атомов Fe атомами Co. При повы-
шении температуры отжига до 1150°С происходит
качественное изменение температурной зависимо-
сти ас магнитной восприимчивости. После отжига
при 1150°С на зависимости магнитной восприим-
чивости исчезают пики фаз типа 3–29 и 1–7. Кроме
того, температура Кюри фазы 1:12 возрастает на
18°С, это должно быть связано с перераспределе-
нием элементов в отожженном образце.

На рис. 4 показаны изображения поперечных
сечений пластинок сплава, полученные методом
сканирующей микроскопии. Изображения полу-
чены вблизи областей, богатых железом. Струк-
тура содержит 3 типа фаз разного контраста. Ре-
зультаты микроанализа представлены в табл. 3.

Темно-серые области А1 и А2 имеют составы
(SmZr)(Fe0.88Co0.12)11Ti0.8 и (Sm)(Fe0.88Co0.12)6Ti0.42
и соответствуют структурам ThMn12 и SmFe7 соот-
ветственно. Эти два состава не отличаются по кон-
трасту, поскольку изменение содержания Fe и Co со-
провождается разным содержанием Ti и Sm. Светло-
серые области B с составом (Sm)(Fe0.87Co0.13)9Ti0.44 со-
ответствуют структуре Sm3(Fe,Ti)29. Ранее образо-
вание этой фазы было показано в структуре
типа 1-12 на основе Nd [29]. Черные области С
представляют собой фазу α-Fe с частичным заме-
щением на Co и Ti. Химический состав пластинок
сплава, определенный методом EDX, не соответ-
ствует химическому анализу, что объясняется не
учётом Zr в проведенном энерго-дисперсионном
анализе ввиду малого количества первого. Мик-
роструктура полученного сплава качественно по-
добна структуре сплавов полосового литья Nd–
Fe–B [30, 31] и отличается от быстрозакаленных
лент структуры 1–12 [12], для которых наблюда-

Рис. 3. Температурная зависимость магнитной вос-
приимчивости образцов.
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Таблица 3. Результаты микроанализа исходного и гомогенизированного при 1150°C сплавов
Область

измерения Sm, ат. % Fe, ат. % Co, ат. % Ti, ат. % Zr, ат. % O, ат. % Формула состава фаз

Исходный сплав
A1 7.8 75.9 10.1 6.1 Sm(Fe0.88Co0.12)11Ti0.8
A2 13.5 71.1 9.7 5.7 Sm(Fe0.88Co0.12)6Ti0.42
A2 12.6 69.7 9.5 6.1 2.1 (Sm0.86Zr0.14)(Fe0.88Co0.12)5.4Ti0.42
B 9.5 75.3 11.0 4.2 Sm(Fe0.87Co0.13)9Ti0.44
B 9.7 76.2 9.9 4.1 Sm(Fe0.89Co0.11)9Ti0.42
C 0.4 88.0 7.0 4.6 α-(Fe,Со,Ti)
C 87.5 7.7 4.8 α-(Fe,Со,Ti)
Среднее 6.0 74.4 9.4 5.7 4.4 Sm(Fe0.89Co0.11)14Ti0.95

Сплав после гомогенизации при 1150°C
A 7.3 76.8 10.8 5.1 Sm(Fe0.88Co0.12)12Ti0.7
C 1.3 87.6 7.0 4.2 α-(Fe,Со,Ti)
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ется либо рентгеноаморфное состояние, либо на-
нокристаллическое. Дендритная структура ока-
зывается более выраженной, чем в литых сплавах.

После отжига при 1150°C в соответствии с ре-
зультатами температурных измерений ac воспри-
имчивости микроструктура содержит области A и
области C. Однако состав областей A обедняется
самарием, а области C обогащаются Ti.

На рис. 5 показаны зависимости размера ча-
стиц порошка от времени измельчения сплава 2.
Размер частиц порошка от времени измельчения
изменяется по экспоненциальной зависимости.

Результаты измерения намагниченности в поле
17 кЭ σ17 и коэрцитивной силы Нс порошков
сплава (Sm0.91Zr0.09)(Fe0.9Co0.1)10.14Ti0.72 в зависи-
мости от среднего размера частиц представлены
на рис. 5б, 5в. Значения σ17 возрастают по мере
уменьшения размера частиц D до 5.3 мкм. Это
свидетельствует о том, что текстуруемость по-
рошка улучшается. При дальнейшем уменьше-
нии D до 4.9 мкм значение σ17 незначительно
уменьшается, так что на зависимости появляется
максимум. Значения Нс экспоненциально возрас-
тают с уменьшением размера частиц порошка. Су-

Рис. 4. Микроструктура сплава до (а, б) и после гомогенизации 1150°C (в, г).
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Рис. 5. Зависимости размера частиц порошка от времени измельчения в шаровой мельнице (a); σ17 (б) и Нс (в) от сред-
него размера частиц D.
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ПРОТАСОВ и др.

ществование максимума на зависимости намагни-
ченности свидетельствует о достижении оптималь-
ного размера частиц порошка, который должен
соответствовать среднему размеру монокристаллов
strip cast сплава 2, который составляет 5.8 мкм.

На рис. 6 показаны первые квадранты петель ги-
стерезиса, измеренных на текстурованных порош-
ках со средним размером частиц порядка 5 мкм.
Порошки приготовлены из сплава в исходном со-
стоянии и после гомогенизации при 1150°С, соот-
ветственно. Для оценки анизотропии петли гисте-
резиса были измерены вдоль и перпендикулярно
направлению текстуры. В обоих состояниях полу-
чено высокоанизотропное состояние, характерное
для фазы 1–12.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В результате работы впервые был изготовлен

сплав (Sm,Zr)(Fe,Co)10Ti0.7 методом полосового
литья (strip casting).

Полученный высокоанизотропный сплав Sm–
Zr–Fe–Co–Ti оказался многофазным и неодно-
родным по составу, наблюдаются пластинки как
обогащенные, так и обедненные железом. Не-
смотря на то, что весовая доля фазы 1–12 достиг-
ла ~83%, даже при температуре гомогенизации
1150°С полностью устранить выпадение фазы ти-
па α-(Fe,Со,Ti) не удалось.

Показано, что измельчением в вибрационной
мельнице можно получить оптимальный размер
частиц 5.8 мкм, соответствующий размерам мо-
нокристаллических зерен фазы 1–12.

Микроструктура сплава не содержит нанокри-
сталлических зерен и морфологически подобна
strip casting сплаву Nd–Fe–B.

Полученный сплав сохраняет высокоанизо-
тропную фазу и при помоле до 5.8 мкм имеет мак-

симум намагниченности, поэтому может быть ис-
пользован для реализации жидкофазного спека-
ния с легкоплавкой добавкой.

Рентгеноструктурные исследования и измере-
ния магнитных свойств выполнены с использова-
нием оборудования ЦКП “Испытательный центр
нанотехнологий и перспективных материалов”
ИФМ УРО РАН.

Работа выполнена при финансовой поддержке
МИНОБРНАУКИ России в рамках государ-
ственного задания Института физики металлов
УрО РАН (тема “Магнит” № 122021000034-9) и
Программы стратегического академического ли-
дерства УрФУ “Приоритет-2030”.

А.С. Волегов благодарит проект РНФ 21-72-
10104 за поддержку исследований микрострукту-
ры, фазового состава и магнитных свойств образ-
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В рамках теории случайных полей взаимодействия показана возможность определения точки Кюри
и парамагнитной точки Кюри, соответствующей появлению ближнего порядка. В ферромагнитных
сплавах существует интервал концентраций, для которого разрушается дальний порядок, но еще со-
храняется ближний. Это приводит к появлению фазы кластерного стекла, для которого характерна
зависимость магнитной восприимчивости от времени и появление вязкой намагниченности. На
примере сплава AuFe исследуется поведение начальной магнитной восприимчивости как функции
температуры и концентрации, проводится сравнение с данными, полученными экспериментально.

Ключевые слова: магнитная восприимчивость, фаза кластерного стекла, теория случайных полей
взаимодействия, температура Кюри, магнитная вязкость, сплавы
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ВВЕДЕНИЕ
В последнее время активно изучаются магне-

тики с конкурирующим взаимодействием, такие
как спиновые, структурные, сверхпроводящие
стекла и т.д. Среди неупорядоченных магнетиков
и сплавов большинство веществ относится к спи-
новым стеклам, которых на данный момент из-
вестно огромное количество – металлы, диэлек-
трики, полупроводники, разбавленные и концен-
трированные сплавы, кристаллические и
аморфные вещества [1–4].

Для развития теории фазовых переходов в маг-
нитных материалах используются различные мо-
дели. Так модель Изинга, получившая решение
для одномерного случая в 1925 г., ожидала появ-
ления точного решения для двумерных решеток
до 1944 г., а для объемных решеток точное реше-
ние до сих пор не найдено.

Существуют несколько моделей, описываю-
щих спиновые стекла: модель Эдвардса–Андер-
сона и модель бесконечного радиуса, предложен-
ная Шеррингтоном и Киркпатриком. Также суще-
ствует эвристическая модель состояния спинового
стекла, основанная на результатах численного мо-
делирования [5, 6].

Целью данного исследования является изуче-
ние возможности использования метода случай-
ных полей взаимодействия и модели Изинга для
описания магнитной восприимчивости магнети-
ка, находящегося в состоянии спинового стекла,
на примере часто обсуждаемого сплава AuFe.

ДАЛЬНИЙ И БЛИЖНИЙ ПОРЯДОК
Как было показано в работе [7], в приближе-

нии теории случайных полей взаимодействия в
рамках модели Изинга критическая концентра-
ция обменно-взаимодействующих ионов при-
ближенно определяется выражением:

(1)

где  – координационное число, зависящее от ти-
па решетки. В свою очередь магнитная воспри-
имчивость  при температуре выше температуры
Кюри ТС вычисляется как [8]:

(2)
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В этом соотношении принято считать магнит-
ный момент  и постоянную Больцмана  рав-
ными единице. Тогда температура  поле  и
поле  измеряются в энергетических единицах и
определяются как:

(3)

(4)

где  – обменное поле,  – концентрация об-
менно-взаимодействующих частиц,  – абсолют-
ная температура.

При  формула (2) переходит в известное
из теории молекулярного поля выражение:

(5)

Соответственно,  обращается в 0 при 
и асимптотически при  стремится к 
В теории молекулярного поля дальний и ближний
порядок возникает одновременно. По нашему
представлению, точка Кюри определяется соотно-
шением (2), а из соотношения (5) определяется па-
рамагнитная точка Кюри, соответствующая темпе-
ратуре появления ближнего порядка.

Таким образом, теория случайных полей взаи-
модействия позволяет различать точку Кюри и
парамагнитную точку Кюри  соответству-
ющую появлению ближнего порядка [13].

МАГНИТНАЯ ВЯЗКОСТЬ 
И НАЧАЛЬНАЯ ВОСПРИИМЧИВОСТЬ
В отсутствие протекающего кластера при p < pc

дальний порядок невозможен, однако группы
взаимодействующих обменно ионов (кластеры)
будут сохранять магнитный момент при T < 0 и
обеспечивать магнитные свойства сплава. Как
следует из экспериментальных данных [14], при
достаточно низких температурах магнитный мо-
мент растет пропорционально lg t, где t время дей-
ствия постоянного поля H. Очевидно, что ансамбль
кластеров должен обладать широким спектром вре-
мен релаксации, который обусловлен их разбросом
по числу ионов и полям перемагничивания Hc. В
этом случае время релаксации τ, магнитный момент
кластера  и его критическое поле  будут связа-
ны простым соотношением:

(6)

где  – частотный фактор,  – константа Больц-
мана. Относительно частотного фактора в лите-
ратуре существуют различные мнения, в данной
работе мы связываем его с температурой Дебая,
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которая, например, для золота или железа имеет
порядок  К. Вероятность необратимого пово-
рота магнитного момента кластера определяется
“частотой попыток флуктуаций”, которая связа-
на с упругими колебаниями ионов в кристалличе-
ской решетке. По определению частота Дебая –
это максимально возможная частота фононного
спектра, поэтому мы связываем частотный фак-
тор именно с частотой Дебая. Соответственно, из
выражения  оценка для  имеет
порядок 

Будем предполагать, что магнитный момент
кластера подобно магнитному моменту однодо-
менной частицы зависит от температуры следую-

щим образом:  где  [9].

Аналогично,  (  – поле при

).
Таким образом:

(7)

(8)

(9)

(10)

Полагая распределение кластеров по  рав-
номерным (  – магнитный момент частицы при
T = 0), получим при постоянной температуре

равномерное распределение по  которое
подтверждается опытом [12].

Если время релаксации  меньше  (ха-
рактерного времени измерения магнитной вос-
приимчивости), то восприимчивость системы ча-
стиц в случае отсутствия взаимодействия между
кластерами может быть представлена следующим
образом:

(11)

(12)

где  – число кластеров, вовлеченных в процесс
намагничивания:  

 [10],  – среднее значение квадрата

магнитных моментов кластеров.
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Соотношение (12) справедливо при τ <
 В противном случае опре-

деленная часть магнитных моментов не будет
успевать реагировать на внешнее поле, что приве-
дет к уменьшению магнитной восприимчивости.

Рассмотрим зависимость времени релаксации
от температуры для кластера с максимальным
значением 

(13)

При температуре 

(14)
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Таким образом,

(15)

(16)

Если при температуре  максимальное время
релаксации было  то

(17)

Обратимся к хорошо известной зависимости
точки Кюри от концентрации железа в сплаве
AuFe при низких температурах (рис. 1) [11]. Оче-
видно, что концентрация частиц Fe  соот-
ветствует концентрационному фазовому перехо-
ду для ГЦК-решетки частиц Au 
В то же время в области  при низ-
ких температурах обнаруживаются элементы кла-
стерного стекла, характерные для концентраци-
онного фазового перехода ОЦК-решетки частиц
Fe  Это обстоятельство отражает
конкуренцию ОЦК- и ГЦК-решеток при умень-
шении концентрации частиц Fe.

Использование полученных соотношений
возможно при условии известных из эксперимен-
тальных данных температур  и  В качестве
примера рассмотрим полученную эксперимен-
тально зависимость магнитной восприимчивости
от температуры для сплава AuFe с различной кон-
центрацией железа [12] (рис. 2).

Как следует из рис. 2, при концентрации Fe
 максимальная восприимчивость соот-

ветствует температуре  Парамагнитная
точка Кюри для железа с концентрацией  со-
ставляет приблизительно  Будем счи-
тать, что минимальным временем релаксации

 обладают изолированные ионы железа.

В этом случае, как следует из уравнений (16)
и (17):
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Рис. 1. Экспериментальная магнитная фазовая диа-
грамма сплава AuFe [11].
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В качестве примера рассмотрим случай при
 Пусть   

(19)

Таким образом, в создании магнитного мо-
мента не примут участие кластеры, для которых
время релаксации определяется соотношением:

(20)

Их число составляет:

(21)

Соответственно магнитная восприимчивость
при  должна составлять 0.6 от макси-
мального значения 2.4, т.е. приблизительно 1.44,
что согласуется с данными, представленными на
графике.

При 

(22)
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Полагая  и  можно по-
строить зависимость восприимчивости от темпе-
ратуры  при 

Соответственно, при  отношение

 определяется долей кластеров, имеющих

 с.
Таким образом, используя формулы с (16) по

(20), можно построить, график зависимости 
для концентрации железа 8% (рис. 3). Результаты
расчета хорошо согласуются с эксперименталь-
ными данными, полученными в статье [12].

В случае сплава AuFe с концентрацией железа
 температура, соответствующая макси-

мальной восприимчивости может быть получена
из следующих соображений:
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Рис. 2. Низкополевая магнитная восприимчивость
 сплавов AuFe с концентрацией железа 5 и 8%

[12].

0.4

0.8

1.2

1.6

2.0

2.4

20

5 ат. %

8 ат. %

40 60 800
T, K

X,
 1

0–
3  Г

с/
см

3

( )χ T

Рис. 3. Графики зависимости магнитной восприим-
чивости  сплава AuFe с концентрацией железа 5
и 8%. Сплошная линия – экспериментальные данные
[12], пунктирная линия – результаты расчета.
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Таким образом, используя формулы (13), (23)–
(25), найдем температуру  из соотношения:

(26)

где    

 

Из формулы (26) следует, что  Полу-
ченный результат согласуется с эксперименталь-
ными данными (см. рис. 2).

В соответствии с формулами (8), (23)–(26),
для определения магнитной восприимчивости
при  воспользуемся следующим соотно-
шением:

(27)

где 

Для концентрации  график зависимости
 представлен на рис. 2 пунктирной линией.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, на основании проведенных
расчетов можно утверждать:

1. Поведение магнитной восприимчивости
сплава AuFe в интервале концентраций от 5 до 8%
удовлетворяет предположению о существенном
влиянии прямого обмена на магнитное упорядо-
чение в кластерах. На этом интервале концентра-
ций реализуется упорядочение типа кластерного

стекла с размером кластеров 

2. Как следует из формулы (1), критическая
концентрация для ОЦК-решетки, характерной
для железа, равна  В то же время для
ГЦК-решетки золота  Постепенное раз-
бавление железа золотом приводит к конкурен-
ции ОЦК- и ГЦК-решеток, что отражается на за-
висимости точки Кюри от концентрации железа
и приводит к появлению кластерного стекла при
концентрации ниже 0.25.

Результаты исследований, представленные в
статье, получены за счет средств гранта Президента
Российской Федерации для государственной под-
держки ведущих научных школ Российской Феде-
рации (НШ-2559.2022.1.2).
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ВВЕДЕНИЕ
Системы магнитных наночастиц широко ис-

пользуются в современной нанотехнологии бла-
годаря целому ряду специфических структурных,
магнитных и термодинамических свойств, обна-
руженных в процессе многолетних фундамен-
тальных исследований. Мёссбауэровская спек-
троскопия является одним из основных методов
исследования таких материалов. При этом высо-
кая чувствительность самого метода определяет-
ся тем обстоятельством, что малый размер частиц
часто оказывается решающим фактором в реали-
зации весьма разнообразных форм спектров по-
глощения таких материалов [1]. Основой методи-
ческих достижений в решении прикладных задач
является специфический характер эволюции
спектров наночастиц от хорошо разрешенной
магнитной сверхтонкой структуры (секстет ли-
ний для ядер 57Fe) при низких температурах к
одиночной линии (или квадрупольному дублету
линий) – при высоких. Такое поведение наблю-
дали еще 50 лет назад, и оно было интерпретиро-
вано в рамках теории ферромагнитных однодо-
менных частиц, основы которой были заложены
Неелем в конце 40-х прошлого века [2]. Практи-
чески сразу для описания температурной эволю-
ции мессбауэровских спектров была предложена

простейшая двухуровневая модель релаксации
однодоменной частицы с энергией аксиальной
магнитной анизотропии [1]:

(1)

где K – положительная константа магнитной
анизотропии, V – объем частицы, θ – угол между
вектором однородной намагниченности частицы
и осью анизотропии.

В дальнейшем был предложен целый ряд мо-
делей различной степени сложности для описа-
ния разнообразных форм мессбауэровских спек-
тров наночастиц разной магнитной природы,
ферромагнитных [3–5], антиферромагнитных
[6, 7] и ферримагнитных [8] в зависимости от тем-
пературы, а также магнитного поля [9]. Однако во
всех этих моделях была рассмотрена простейшая
форма магнитной анизотропии (1), так что во-
прос о влиянии различных форм магнитной ани-
зотропии, широко используемых в магнетизме,
до сих пор фактически остался за кадром. Этот
недостаток теории наиболее остро проявляется в
последнее время, поскольку вектор исследований
непрерывно смещается от диагностики самих маг-
нитных частиц к изучению их функционального
поведения в различных приложениях [10–12].

= − 2cos θ,E KV

УДК 543.429.3

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА
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СПЕКТРЫ ЧАСТИЦ С АКСИАЛЬНОЙ 
МАГНИТНОЙ АНИЗОТРОПИЕЙ (1)

Наиболее адекватной с физической точки зре-
ния моделью для описания магнитной динамики
ансамбля ферромагнитных наночастиц с энерги-
ей анизотропии (1) является многоуровневая мо-
дель [3, 4], которая учитывает температурные воз-
буждения каждой частицы в виде орбит прецес-
сии однородной намагниченности частицы M с
постоянной энергией Е(θ) в эффективном маг-
нитном поле:

(2)

где nz – единичный вектор вдоль оси анизотропии
и введено критическое поле полного перемагни-
чивания частиц с произвольной ориентацией [13]:

(3)

M0 – намагниченность частиц. Критическое поле (3)
определяет характерную частоту прецессии в ло-
кальных минимумах энергии (1):

(4)

где γ – гиромагнитное отношение.
Наиболее простая ситуация реализуется в ре-

жиме медленной релаксации [4], когда скорость

=eff C(θ) cos θ ,zHH n

=C 02 ,H K M

Ω = −γ0 C,H

диффузии D вектора M существенно меньше ско-
рости распада возбужденного состояния ядра:

(5)

где Γ0 – ширина уровня возбужденного состоя-
ния ядра в частотных единицах. В этом случае ре-
лаксация не оказывает существенного влияния
на формирование спектров сверхтонкой структу-
ры, а сама форма спектров определяется распре-
делением Гиббса эффективного поля (2) по рав-
новесной заселенности стохастических состоя-
ний [4]:

(6)

где T – температура, С – нормировочная кон-
станта. В этом случае спектр поглощения гамма-
кванта с энергией  ансамблем хаотически
ориентированных частиц сводится к усреднению
по распределению эффективного сверхтонкого
поля на ядре Hhf [4]:

(7)

(8)

(9)

Здесь  σa – эффективная толщина по-
глотителя, α = (me, mg) нумерует переходы с про-
екциями спина ядра me и mg на направление Hhf,

 E0 – энергия резонансного перехо-
да. Интенсивности переходов на резонансных ча-
стотах  (  – максималь-
ная величина Hhf в пределе низких температур)
определяются коэффициентами Клебша–Джор-
дана Cα,  – эффективный энергетиче-
ский барьер. С помощью выражений (1), (7)–(9)
можно рассчитать форму спектров поглощения с
заданными параметрами.

Типичные расчетные спектры для случая (5)
показаны в левой колонке рис. 1 и демонстриру-
ют часто наблюдаемую в эксперименте трансфор-
мацию хорошо разрешенного секстета линий при
низких температурах к сильно асимметричным
линиям с резкими внешними фронтами и сильно
размытыми к центру спектра внутренними фрон-
тами при промежуточных температурах (или к
комплексу шести перевернутых трамплинов), и на-
конец, к форме спектра поглощения в виде пере-
вернутого пятиступенчатого пьедестала при высо-
ких температурах [4]. Отметим, что в предельном
случае высоких температур,  для каждого
перехода в интервале частот  выраже-

Γ0,D !

= − B(θ) sin θ exp[ (θ) ],W С E k T

= ωE

σ = 
1

hf hf hf
0

(ω) (ω, ) ( ) ;L h P h dh

=
− + 

2
α

2 2
α 0

(ω, ) ;
(ω ω ) Γ 4α

C
L x A

x

= − 2( ) exp( β ).P x x

= Γ2
a 0σ 4,A

ω = ω − 0 ,E

αω = ω − ω (0)
e e g g hf( )m m H (0)

hfH

= Bβ KV k T

B ,KV k T!

αω ∈ ω [0, (1)]

Рис. 1. Спектры поглощения ядер 57Fe в ансамбле од-
нодоменных частиц с энергией анизотропии (1), рас-
считанные в пределе медленной диффузии при D  Γ0
(слева) и при D = 108 с–1 (справа) для разных значе-

ний β. Здесь и далее  = 500 кЭ.
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ние для спектра поглощения сводится к простому
выражению:

(10)

которое как раз и описывает нетривиальные фор-
мы спектров поглощения в виде комплекса шести
трамплинов и пятиступенчатого пьедестала.

В общем случае, когда условие (5) не выполня-
ется и релаксационными переходами между ор-
битами прецессии вектора M пренебрегать нель-
зя, наиболее простой с точки зрения реализации
моделью для описания мёссбауэровских спектров
является многоуровневая релаксационная модель
[3, 4], основанная на квантово-механическом
описании однородно намагниченной частицы с
полным спином S и (2S + 1) стохастическими со-
стояниями проекции  в рамках гамильтониана:

(11)

Фактически эта модель является квантовым
аналогом общей теории релаксации однородной
намагниченности статистического ансамбля од-
нодоменных частиц в магнитном поле [14]. В
этом случае спектр поглощения ансамбля хаоти-
чески ориентированных частиц описывается сле-
дующим выражением [3]:

(12)

Здесь  и  – вектор заселенности и единич-
ный столбец стохастических состояний; оператор

(13)

определяется диагональной матрицей соответ-
ствующего сверхтонкого перехода

(14)

и трехдиагональной релаксационной матрицей

(15)

Элементы этой матрицы определяются коэф-
фициентом диффузии D:

(16)
и энергией анизотропии:

(17)

(18)

которая также задает вектор заселенности стоха-
стических состояний:

(19)

 
= − 

 


2 2
α

2
α α α

ωσ(ω) π 1 β ,
ω ω
C

A

ẑS

= − 2 2ˆˆ .zH KVS S

−= −  2 1a 0
α α

α

σ Γ ˆσ(ω) Im (ω) 1 .
2

C W A

W 1

= + − +α 0 α
ˆ ˆˆ(ω) ω Γ 2 ωA i iP

=α ' ' αˆ( ) δ ωmm mmω m S

± ± ± − += − = − −1 1 1 1 1, .mm mm mm mm mm mmP p f P P P

+ += = + − +1 1 [ ( 1) ( 1)]mm m mp p D S S m m

− − >=  <
Bexp[ ( ) ],
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j i j i
ij

j i

E E k T E E
f

E E

= − 2 2 ,mE KVm S

− −= B B .m kE k T E k T
m

k

W e e

Отмечу, что в пределе (5) и больших S  1 оба
набора формул (1), (7)–(9) и (11)–(19) дают иден-
тичный результат.

Типичные спектры, рассчитанные в этой мо-
дели, показаны в правой колонке рис. 1. При до-
статочно низких температурах, когда магнитные
моменты частиц “заморожены” в локальных ми-
нимумах энергии (1), наблюдается хорошо разре-
шенный магнитный секстет линий. С повышени-
ем температуры существенную роль начинают иг-
рать переходы между состояниями, и в случае
слабой релаксации секстет линий остается хоро-
шо разрешенным с одинаково уширенными ли-
ниями, немного сдвинутыми к центру спектра на
величину p2/2Zα, где  [5]. С дальней-
шим повышением температуры, когда скорость
релаксационных переходов становится сравнима
с ларморовскими частотами прецессии спина яд-
ра в сверхтонком поле, сверхтонкая структура спек-
тра размывается. В пределе высоких температур
происходит поочередный коллапс магнитных ком-
понент сверхтонкой структуры для разных α в оди-
ночную центральную линию.

АКСИАЛЬНАЯ МАГНИТНАЯ 
АНИЗОТРОПИЯ 

С ДВУМЯ КОНСТАНТАМИ
Рассмотрим ансамбль наночастиц с аксиаль-

ной магнитной анизотропией, которая описыва-
ется двумя константами K и k2:

(20)
В этом случае эффективное магнитное поле, в ко-
тором прецессирует вектор M, принимает вид:

(21)
Из этих выражений видно, что как локальные

минимумы энергии (20), так и характер прецес-
сии вектора M в поле (21) существенным образом
зависят от величины второй константы k2. В част-
ности, для значений

(22)
магнитный момент частицы в локальных мини-
мумах энергии будет отклоняться в соответствии
с выражением:

(23)
В частности, для k2 = –1 двум локальным ми-

нимумам энергии (20) будет соответствовать од-
нородная прецессия вектора M под углом θ = 45°
к двум направлениям оси анизотропии. Нетрудно
догадаться, что как раз в диапазоне значений (22)
следует ожидать появления необычных форм
мессбауэровских спектров поглощения.

Что же касается расчета спектра поглощения
ансамблем хаотически ориентированных магнит-

@

−= BKV k Tp De

= − +2 2
2cos θ(1 cos θ).E KV k

= + 2
eff C 2(θ) cos θ(1 2 cos θ) .zH kH n

< −2 0.5k

= −2
2cos θ 1 (2 ).k
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ных наночастиц с энергией (20), то в предельном
случае медленной релаксации (5) его можно прове-
сти по формулам (7) и (8), в которых выражение (9)
надо заменить на

(24)

В общем случае для расчета спектров ансамбля
наночастиц можно использовать квантово-механи-
ческое описание с помощью набора формул (12)–
(17) и (19), а выражение (18) заменить на

(25)

Типичные спектры, рассчитанные для двух
этих случаев при k2 = –1, показаны в левой и пра-
вой колонках рис. 2 соответственно. Для расчетов
были взяты увеличенные в четыре раза значения
β, поскольку энергетический барьер между ло-
кальными минимумами энергии (20) с k2 = –1 в
четыре раза меньше, чем для энергии (1). Как
видно на этом рисунке, форма спектров поглоще-
ния для k2 = –1 в предельном случае (5) (левая ко-
лонка) существенно поменялась по сравнению с
формой спектров для k2 = 0 (рис. 1, левая колон-
ка). Во-первых, спектральные линии при низких
температурах существенно уширились, магнит-
ное сверхтонкое расщепление спектров при низ-
ких и промежуточных температурах значительно
уменьшилось вследствие отклонения магнитных
моментов частиц в локальных минимумах энергии
в соответствии с (23). При этом максимумы линий

( ) = − + 
2 2

hf hf 2 hf( ) exp β 1 .P h h k h

( )= − +2 2 2
21 .mE KVm k m S

поглощения соответствуют эффективному умень-

шению величины сверхтонкого поля 
в соответствии с усреднением величины магнитно-
го момента на ядре за счет однородной прецессии
вектора M под углом θ = 45° к оси анизотропии.

Во-вторых, с повышением температуры спек-
тры поглощения приобретают еще одну нетриви-
альную форму дюн, перевернутых в эксперимен-
тальной геометрии на пропускание. В предель-
ном случае высоких температур,  в
интервале частот  выражение для
спектра поглощения также сводится к довольно
простому выражению:

(26)

Это выражение и описывает нестандартную
форму спектров поглощения в виде дюн с макси-
мумами линий поглощения, соответствующих
величине

(27)

В то же время в пределе экстремально высоких
температур форма спектра поглощения стремит-
ся к пятиступенчатому пьедесталу с исходным
магнитным сверхтонким расщеплением, которое

соответствует величине сверхтонкого поля 
также в соответствии с (26).

В случае, когда условие (5) не выполняется,
т.е. скорость релаксационных переходов (коэф-
фициент диффузии D) сравнима или превышает
обратное время жизни ядра в возбужденном со-
стоянии (ширину Γ0), наблюдается температур-
ная эволюция формы спектров (рис. 2, правая ко-
лонка), качественно характерная для спектров
для k2 = 0 (рис. 1, правая колонка). А единствен-
ным и очень существенным различием является
уменьшение магнитного сверхтонкого расщепле-
ния спектров при низких температурах вслед-
ствие отклонения магнитных моментов частиц в
локальных минимумах энергии в соответствии
с (23). При этом максимумы линий поглощения,
которые соответствуют уменьшению величины
Hhf в (27) в пределе низких температур, с повыше-
нием температуры постепенно смещаются к цен-
тру спектра за счет релаксационных процессов,
стремясь к универсальной релаксационной фор-
ме с поочередным коллапсом магнитных компо-
нент сверхтонкой структуры, которая практиче-
ски не зависит от k2.

= (0)
hf hf 2H H

B ,KV k T!

αω ∈ ω [0, (1)]

α

  ω= − +  ω  


2 2 2
α

22 2
α α α

ωσ(ω) π 1 β 1 .
ω ω
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A k
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hf hf 22 .H H k

(0)
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Рис. 2. Спектры поглощения ядер 57Fe в ансамбле од-
нодоменных частиц с энергией анизотропии (20) и
k2 = –1, рассчитанные в пределе медленной диффу-
зии при D  Γ0 (слева) и при D = 108 с–1 (справа) для
разных значений β.
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АКСИАЛЬНАЯ МАГНИТНАЯ 
АНИЗОТРОПИЯ 

С РОМБИЧЕСКИМ ИСКАЖЕНИЕМ
Рассмотрим ансамбль наночастиц с аксиаль-

ной магнитной анизотропией с ромбическим ис-
кажением, когда главные значения тензора маг-
нитной анизотропии вдоль соответствующих де-
картовых осей связаны соотношением:

(28)
а энергию частицы можно записать в следующем
виде:

(29)

Здесь K = Kzz – Kxx, ϕ – азимутальный угол, mz и my –
декартовы компоненты вектора m = M/M0,

(30)
Тогда вектор M будет совершать прецессию в

эффективном магнитном поле

(31)
которая определяется уравнением движения:

(32)
В нашем случае для конкретных расчетов

удобно использовать уравнение для одной из
компонент:

(33)

(34)

Траектории движения магнитного момента ча-
стицы с заданной энергией Е показаны на рис. 3.
Отмечу, что вращения вокруг осей x и z имеют
разные знаки в соответствии с (33) и (34).

Используя (29), уравнение (32) можно свести к
уравнению для одной компоненты:

(35)

где  

(36)

Анализ этих выражений показывает, что суще-
ствует два типа решений уравнения (35): враще-
ние вокруг оси z в интервале  и во-
круг оси x в интервале  Уравнение
(35) определяет временную зависимость и диапа-
зон изменений продольной компоненты намаг-
ниченностей, которые, в свою очередь, определя-
ют тип и характеристики траекторий движения
вектора M в виде нутаций [15], т.е. самосогласо-

< < ,xx yy zzK K K

( )
( )

= − θ + θ ϕ =

= − +

2 2 2

2 2

cos sin sin

.

yy

z yy y

E KV k

KV m k m

= − − <( ) ( ) 1.yy yy xx zz xxk K K K K

= +an C( ),yy y y z zH k m mH n n

= γ ×
an[ ].M H M

= γ 02z
yy x y

dm
M k m m

dt

= − γ −0или 2 (1 ) .x
yy z y

dm M k m m
dt

= ±ω0 ( , ') ,z zdm F m E dt

ω = γ −0 02 1 ,yyM k =' ,E E KV

( ) ( )= + − −

= + − − ≤ ≤




2 2( , ') ' ' ,

' ( ' ) (1 ), 1 ' 0.
z z z

yy yy

F m E m E E m

E E k k E

− ≤ < −1 ' yyE k
− < ≤' 0.yyk E

ванной прецессии этого вектора вокруг оси z или
x с одновременными колебаниями по полярному
углу в диапазоне, заданном параметрами  и 
Поскольку период высокочастотных нутаций су-
щественно меньше характерных времен в боль-
шинстве экспериментальных методик для иссле-
дования наночастиц (в частности, в мёссбауэров-
ской спектроскопии), нас будут интересовать
средние по периоду нутаций значения компонент
вектора M, заданные уравнением (35).

Следуя рутинным процедурам, подробно опи-
санным в [7, 8, 15], и опуская промежуточные вы-
кладки, можно получить выражения для средних
значений компонент:

(37)

для заданных значений E в интервале
 и

(38)

в интервале  Здесь  и
введены полные эллиптические интегралы пер-
вого рода:

(39)

(40)

Для расчета спектров поглощения в предель-
ном случае медленной релаксации (5) воспользу-
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Рис. 3. Траектории прецессии магнитного момента
наночастицы с энергией анизотропии (29) и kyy = 0.1.
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ЧУЕВ

емся результатами работ [7, 8]. В этом случае рав-
новесное состояние ансамбля частиц при задан-
ной температуре T описывается распределением
Гиббса по квазистационарным состояниям (ну-
тационным орбитам вектора M) с заданными
значениями E, каждое из которых характеризует-
ся средними значениями компонент намагни-
ченностей  или 

(41)
Тогда сечение поглощения определяется сле-

дующим выражением:

(42)

а соответствующие квазистационарным состоя-
ниям парциальные спектры поглощения 
определяются лоренцианами (8).

Типичные спектры поглощения ансамбля мед-
ленно релаксирующих наночастиц, рассчитанные
по формулам (37)–(42), показаны на рис. 4. Отчет-
ливо видно, что наряду с комплексом шести
трамплинов при промежуточных температурах и
пятиступенчатого пьедестала при высоких темпе-
ратурах появляются характерные провалы в цен-
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тральной части спектров поглощения. Этот эф-
фект обусловлен своеобразным “удалением” эк-
ваториальных к оси анизотропии прецессионных
орбит, которым соответствуют минимальные
значения средних по этим траекториям магнит-
ных моментов, которым пропорциональны зна-
чения сверхтонкого поля. При этом, чем больше
ромбическое искажение, тем больше провал в
центральной части спектров поглощения.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В общем случае, когда надо учитывать релак-
сационные переходы между орбитами прецессии
вектора M, для расчета мессбауэровских спектров
поглощения в случае аксиальной магнитной ани-
зотропии с ромбическим искажением необходи-
мо разработать и реализовать многоуровневую
релаксационную модель. Решение этой задачи
выходит за рамки этой статьи, но уже сейчас по-
нятно, что такую модель надо разрабатывать в
рамках квантово-механического подхода, реали-
зованного в работе [9] для случая наночастиц в
магнитном поле. В этом случае возможна ситуа-
ция с более чем двумя переходами между сосед-
ними состояниями (орбитами прецессии) в отли-
чие от многоуровневых релаксационных моде-
лей, представленных во втором и третьем
разделах настоящей статьи.

Все представленные выше модели магнитной
динамики и формализм для расчета мессбауэров-
ских спектров наночастиц несложно обобщить на
случай наличия градиента электрического поля
на ядрах, когда наряду с магнитным сверхтонким
взаимодействием необходимо учитывать элек-
трическое квадрупольное сверхтонкое взаимо-
действие. Но уже сейчас представленные модели
существенно расширяют методическую базу диа-
гностики магнитных наноматериалов методом
мессбауэровской спектроскопии, поскольку об-
наруженные нетривиальные формы спектров по-
глощения представляют собой отличные ориен-
тиры для проведения анализа эксперименталь-
ных спектров.

Работа выполнена в рамках Государственного
задания ФТИАН им. К.А. Валиева РАН Минобр-
науки РФ по теме FFNN-2022-0019.
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Соединения нитрилотриметиленфосфоновой кислоты (NTP) с переходными металлами часто ис-
пользуют в качестве ингибиторов коррозии стали. На поверхности стали образуется антикоррози-
онное покрытие FeNTP. Допирование некоторыми металлами (например, Zn или Cd) намного
улучшает антикоррозионные свойства. Несмотря на полную изоструктурность FeNTP, FeZnNTP и
FeCdNTP, при допировании происходят существенные изменения свойств: 1) атомы Fe в FeNTP
находятся в высокоспиновом (HS) состоянии, тогда как FeZnNTP и FeCdNTP содержат атомы Fe с
нулевым спином (LS) (рентгеноэлектронные спектры); 2) различие в квадрупольном расщеплении
(мессбауэровская спектроскопия), специфичное для соотношения между HS- и LS-состояниями.
Квантовомеханические расчеты системы FeNTP показали два решения, свойства которых совпада-
ли с экспериментально найденными LS- и HS-состояниями для этих систем. В настоящей работе
мы проверяем гипотезу о сосуществовании двух состояний. Получены мессбауэровские спектры
FeNTP, FeZnNTP и FeCdNTP при различных температурах (77, 300 и 373 K) для изучения возмож-
ного теплового перераспределения между двумя магнитными состояниями. Данные свидетельствуют,
что при повышении температуры в FeNTP появляется вторая компонента (основное состояние –
HS, LS проявляется уже при комнатной и ее доля растет с температурой), в FeZnNTP (основное со-
стояние – LS, HS появляется при 373 K). FeCdNTP имеет только одну LS компоненту при всех ис-
следованных температурах.

Ключевые слова: железо, линейный координационный полимер, антикоррозионные покрытия,
мессбауэровская спектроскопия, спиновый переход
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ВВЕДЕНИЕ
Соединения нитрилотриметиленфосфоновой

кислоты (NTP) с переходными металлами часто
используют в качестве компонента ингибиторов
коррозии стали [1–3]. Повышение эффективно-
сти использования ингибиторов является эконо-
мически важной проблемой. Для прогресса в этой
проблеме необходимо понимание механизма
формирования защитных противокоррозионных
слоев на поверхности металла при его контакте с
водной средой, содержащей производные NTP.

Одной из сфер экономически и технически эф-
фективного применения NTP-содержащих инги-
биторов коррозии являются так называемые “ум-
ные” защитные покрытия. “Умные” защитные
покрытия отличаются от традиционных тем, что
взаимодействие NTP-содержащего ингибитора с
продуктами коррозии металла и формирование
защитного слоя протекает не на всей поверхности
металла, а лишь на наиболее подверженных кор-

розии участках [4, 5]. Это позволяет существенно
повысить эффективность защиты металла от кор-
розии, одновременно снижая расход ингибитора
и вред, наносимый окружающей среде воздей-
ствием ингибитора. Кроме того, “умные” защит-
ные покрытия способны восстанавливать свою
сплошность и противокоррозионную эффектив-
ность при локальных повреждениях, например,
вследствие механических воздействий.

Долгое время механизм формирования проти-
вокоррозионных слоев в средах, содержащих NTP и
ее комплексы, оставался неизученным [6, 7].

В работе [8] было показано, что при взаимо-
действии свободной NTP с ионами Fe2+, образу-
ющимися при коррозии стали, образуется линей-
ный координационный полимер с формулой
[Fe(H2O)3μ-{NH(CH2PO3H)3}]n (далее – FeNTP).
Позднее было показано [9], что при взаимодей-
ствии в аналогичных условиях ионов Fe2+ и ани-
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онного комплекса кадмий-NTP с формулой
[Cd(H2O){N(CH2PO3)3]4– протекает реакция

(1)

с образованием гетерометаллического комплекса
[Fe7/8Cd1/8(H2O)3μ-{NH(CH2PO3H)3}]n (далее –
FeCdNTP).

При взаимодействии ионов Fe2+ и анионно-
го комплекса цинк-NTP с формулой
[Zn{N(CH2PO3)3]4– протекает реакция

(2)

с образованием гетерометаллического комплекса
[Fe1/2Zn1/2(H2O)3μ-{NH(CH2PO3H)3}]n (далее –
FeZnNTP). Структура соединений FeNTP,
FeCdNTP и FeZnNTP идентична (рис. 1), за ис-
ключением замещения части атомов Fe атомами
Cd или Zn соответственно [9].

Противокоррозионные свойства NTP-содер-
жащих ингибиторов с добавкой ионов Cd или Zn
значительно выше, чем без этих добавок [10]. Та-
ким образом, несмотря на полную изоструктур-
ность FeNTP, FeZnNTP и FeCdNTP, допирова-
ние цинком или кадмием приводит к существен-
ному изменению свойств координационного
полимера, конечным результатом которого явля-
ется повышение эффективности формируемого
“умного” противокоррозионного покрытия. Об-
наружены [11] следующие отличия в электронной
структуре FeNTP и FeCdNTP: (i) атомы Fe в со-
ставе FeNTP находятся в высокоспиновом (HS)
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состоянии, тогда как FeCdNTP и FeZnNTP со-
держат атомы Fe в низкоспиновом (LS) состоянии
(получено из рентгеновских фотоэлектронных
спектров, РФЭС); (ii) различие в квадрупольном
расщеплении (получено с помощью мессбауэров-
ской спектроскопии, МС) также специфично для
соотношения между HS- и LS-состояниями;
(iii) связи M–O в основной полимерной цепи
FeNTP носят преимущественно ионный харак-
тер, а в FeCdNTP – ковалентный (по данным мо-
нокристального рентгеноструктурного анализа).

В работе [12] для исследования электронной
структуры FeNTP были проведены квантовоме-
ханические расчеты бесконечного периодическо-
го кристалла с элементарной ячейкой, содержа-
щей 144 атома (из них 4 эквивалентных атома Fe).
Было найдено два решения с различной намагни-
ченностью (MFe = 4 и 0 μB), различающихся, поми-
мо магнитного момента атомов железа, расстояни-
ями Fe–O и характером распределения электрон-
ной плотности в координационном окружении
атома Fe.

Сравнение результатов расчетов и экспери-
ментов (РФЭС, МС, рентгеноструктурного анали-
за) показало, что решение с MFe = 4 μB по своим
свойствам хорошо совпадает с комплексом FeNTP
[8], а решение с MFe = 0 μB – с гетерометаллическим
комплексом FeZnNTP и FeCdNTP [9].

Мы полагаем, что замещение в цепочке коор-
динационного полимера одной восьмой части
атомов Fe атомами Cd, или половины атомов же-
леза атомами цинка меняет энергетическое соот-
ношение между магнитным и немагнитным со-
стояниями и делает низкоспиновое состояние
энергетически предпочтительным. Различие в ве-
личине магнитного момента на атомах железа
возникает из-за различного заполнения электрон-
ных орбиталей, что приводит к изменению меж-

Рис. 1. Структура линейных координационных полимеров FeNTP, FeCdNTP и FeZnNTP по данным [8, 9].
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атомных взаимодействий. Это проявляется, в част-
ности, в изменении антикоррозионных свойств.

В настоящей работе исследовано сосуществова-
ние и тепловое перераспределение HS- и LS-состо-
яний в образцах FeNTP, FeZnNTP и FeCdNTP с по-
мощью мёссбауэровской спектроскопии.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Мессбауэровские исследования были прове-
дены на спектрометре SM2201DR в режиме по-
стоянных ускорений с источником резонансного
γ-излучения Co-57 активностью 35 мКи в матри-
це Rh. В качестве стандарта для калибровки шка-
лы спектрометра был использован спектр порош-
ка карбонильного α-Fe, отожженного в течение
2 ч при температуре 527 K, снятый при комнат-
ной температуре. Ширина первой и шестой ли-
ний спектра стандартного образца составляла
0.26 мм/с.

Образцы FeNTP, FeZnNTP и FeCdNTP были
приготовлены путем равномерного нанесения
порошков комплексов, смоченных в спиртовом
растворе синтетического клея, на тонкую алюми-
ниевую фольгу с последующей просушкой. Реги-
страцию спектров FeNTP, FeZnNTP и FeCdNTP
проводили при температурах 77, 300 и 373 K. По-
лучение спектров при температуре жидкого азота
проводили в криостате, при температуре выше
комнатной –в термостате с контролем температу-
ры при помощи хромель-алюмелевой термопары.
При более высоких температурах исследование
не проводили из-за опасности термического раз-
ложения образцов.

Математическая обработка спектров в дис-
кретном представлении проведена методом наи-
меньших квадратов с использованием алгоритма
Левенберга–Марквардта.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Полученные мессбауэровские спектры FeNTP

(рис. 2) свидетельствуют о том, что спектр при
температуре 77 K может быть хорошо описан од-
ним дублетом с параметром квадрупольного рас-
щепления QS, близким к параметру, найденному
в первопринципном расчете для HS состояния.
По данным из мёссбауэровской практики (на-
пример, [13]) такая величина QS характерна для
высокоспинового состояния атомов железа. Од-
нако уже при комнатной температуре появляется
соответствующая LS-состоянию компонента,
вклад которой возрастает при температуре 373 K.
Величина квадрупольного расщепления соответ-
ствует найденной для LS-компоненты в расчетах
и специфична для низкоспинового состояния же-
леза по данным из мёссбауэровской практики
[13]. Обсуждение взаимосвязи величины квадру-
польного расщепления и магнитного момента
применительно к системе FeNTP проведено нами
в работе [12].

Для FeZnNTP (рис. 3) при температуре 77 K
основное состояние является низкоспиновым, и
мёссбауэровский спектр описывается хорошо од-
ним дублетом. При повышении температуры до
373 K становится существенным вклад HS-ком-
поненты спектра.

Спектр образца FeCdNTP при всех исследо-
ванных температурах содержит только одну ком-
поненту, соответствующую LS-состоянию.

На рис. 4 показана температурная зависимость
доли атомов железа, находящихся в HS- и LS-со-
стояниях, полученная из мессбауэровских спек-
тров FeNTP, FeZnNTP и FeCdNTP. Можно от-
метить, что зависимость удовлетворительно
описывается статистическим распределением
заселенности HS и LS состояний с различной
энергией.

Рис. 2. Мёссбауэровские спектры FeNTP при 77, 300
и 373 K. Штриховыми линиями показано разложе-
ние на компоненты, также приведены разностные
спектры.
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Вклад каждой из составляющих спектра при
различных температурах приведен в табл. 1.

Используя данные таблицы 1, выполнена
оценка потенциального барьера ΔE между HS и
LS состояниями по формуле

где pi и pj – вероятности менее и более заселенного
состояний. Для соединения FeNTP основным со-
стоянием является HS, и потенциальный барьер
между состояниями составляет около 6.1 кДж/моль,
или 0.07 эВ/FeNTP. Для соединений FeZnNTP и
FeCdNTP основным состоянием является LS-со-
стояние. Потенциальный барьер между LS и HS
состояниями для FeZnNTP составляет около
8.5 кДж/моль (0.09 эВ/FeNTP).

Наличие двух спиновых состояний в органо-
металлических системах и переход между ними
известны, см., напр., [13], при этом обычно реа-
лизуется переход LS → HS при повышении тем-
пературы, как в системе FeZnNTP.

( )Δ = − ln ,i jE kT p p

На рис. 5 и 6 показано поведение изомерного
сдвига и квадрупольного расщепления с темпера-
турой.

Отметим, что при всех температурах изомер-
ный сдвиг и квадрупольное расщепление на ядрах
железа близки в трех системах, если рассматри-
вать одинаковые магнитные состояния. Это про-
исходит, так как соединения изоструктурны и от-
личаются относительно малым допированием
(Cd замещает один из 288 атомов элементарной
ячейки в FeCdNTP, Zn замещает один из 72 ато-
мов в FeZnNTP), при этом замещающий атом на-
ходится далеко от атомов железа (~7 Å по цепочке
полимера).

Рис. 3. Мёссбауэровские спектры FeZnNTP при 77,
300 и 373 K. Штриховыми линиями показано разло-
жение на компоненты, также приведены разностные
спектры.
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Рис. 4. Вклад состояний HS и LS в мёссбауэровские
спектры FeNTP, FeZnNTP и FeCdNTP.
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Таблица 1. Вклад составляющих спектров, отвечаю-
щих низкоспиновому (LS) и высокоспиновому (HS)
состояниям атомов железа

Комплекс T, K
Вклады, %

LS HS

FeNTP 77 0.0 100.0
300 4.8 95.2
373 17.4 82.6

FeZnNTP 77 100.0 0.0
300 100.0 0.0
373 94.3 5.7

FeCdNTP 77 100.0 0.0
300 100.0 0.0
373 100.0 0.0
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Проведенные ранее расчеты [12] привели к вы-
воду о существовании в системах FeNTP, FeZnNTP
и FeCdNTP двух спиновых состояний, с магнит-
ным моментом атома железа 0 и 4μB, различаю-
щихся распределением электронов по 3d-орбита-
лям атомов железа и величиной полной энергии
(табл. 2).

Заполнение орбиталей в HS- и LS-состояниях
соответствует ионам Fe2+, при этом изменения
квадрупольного расщепления и изомерного сдви-
га найденных компонент мёссбауэровских спек-
тров при переходе HS ↔ LS также характерны для
HS и LS состояний Fe2+ [13].

Сравнение полученных в настоящей работе
экспериментальных результатов с результатами
расчетов, проведенных в работе [12], позволяет
сопоставить теоретически полученное состояние
с нулевым магнитным моментом на атоме железа
с экспериментально наблюдаемым LS состояни-
ем комплексов FeNTP, FeZnNTP и FeCdNTP.
Теоретически рассчитанное состояние с магнит-
ным моментом атома железа 4μB соответствует

экспериментально наблюдаемому HS-состоянию
комплексов FeNTP и FeZnNTP. В комплексе
FeNTP при малых температурах реализуется вы-
сокоспиновое состояние; при комнатной темпе-
ратуре в мёссбауэровских спектрах появляется низ-
коспиновая компонента, и доля ее растет при повы-
шении температуры. FeZnNTP демонстрирует при
повышении температуры переход LS → HS, об-
ласть сосуществования двух состояний начинает-
ся выше комнатной температуры (при 373 K вклад
LS состояния менее 6%). Система FeCdNTP при
всех исследованных температурах находится в
низкоспиновом состоянии.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Министерства науки и высшего образо-
вания Российской Федерации (государственные
регистрационные номера 121030100002-0 и
121030100003-7). Работа выполнена на оборудова-
нии ЦКП “Центр физических и физико-химиче-
ских методов анализа и исследования свойств и
характеристик поверхностей, наноструктур, ма-
териалов и образцов” УдмФИЦ УрО РАН. Расче-
ты частично выполнены на суперкомпьютере
“Уран” ИММ УрО РАН.

Конфликт интересов: Авторы заявляют, что у
них нет конфликта интересов.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Kuznetsov Yu.I., Mercer A.D., Thomas J.G.N. Organic

Inhibitors of Corrosion of Metals // Springer. N.Y.
1996. 284 p. 
https://doi.org/10.1007/978-1-4899-1956-4

2. Demadis K.D., Katarachia S.D., Koutmos M. Crystal
growth and characterization of zinc-(amino-tris-
(methylenephosphonate)) organic-inorganic hybrid
networks and their inhibiting effect on metallic corro-
sion // Inorg. Chem. Commun. 2005. V. 8. P. 254–258. 
https://doi.org/10.1016/j.inoche.2004.12.019

Рис. 5. Температурное поведение изомерного сдвига
компонент мёссбауэровских спектров Обозначения
точек Fe, Zn и Cd соответствуют системам FeNTP,
FeZnNTP и FeCdNTP.

0.6

1.0

1.2

0.8

0.4

0.2

1.4

0 50 100 150 200

FeNTP
FeZnNTP
FeCdNTP

Fe
Fe

Fe

Fe

Fe

Zn

Zn
Zn

Zn Cd
Cd

Cd

Large component
Small component

250 300 350
T, K

IS
, м

м
/с

Рис. 6. Температурное поведение квадрупольного
расщепления компонент мёссбауэровских спектров
FeNTP, FeZnNTP и FeCdNTP.

1.5

2.5

2.0

1.0

0.5

3.0

0 50 100 150 200

FeNTP
FeZnNTP
FeCdNTP

Fe Fe

Fe Fe

Fe

Zn

Zn ZnZn Cd
Cd

Cd

Large component
Small component

250 300 350
T, K

Q
S,

 м
м

/с

Таблица 2. Результаты расчетов [12]. N – заселенность
Fe3d-орбиталей для спиновых состояний ↑/↓

Величина HS состояние LS состояние

Энергия, Ry/элем. яч. –26948.8158 –26948.6133

MFe, μB 4 0

Δ, mm/s 2.63 0.47

N(eg 3dz2)
N(eg 3dx2–y2)
N(t2g 3dxz)
N(t2g 3dxy)
N(t2g 3dyz)

1/0
1/0

1/0.06
1/0.27
1/0.67

0/0
0/0
1/1
1/1
1/1



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 1  2023

ПОВЕДЕНИЕ ДВУХ МАГНИТНЫХ СОСТОЯНИЙ С ТЕМПЕРАТУРОЙ 41

3. Сомов Н.В., Чаусов Ф.Ф. Структура ингибитора со-
леотложений и коррозии – тридекагидрата нитрило-
триметилентрифосфонатоцинката тетранатрия //
Кристаллография. 2014. Т. 59. С. 71–75. 
https://doi.org/10.7868/S0023476113050123

4. Shchukin D.G. Container-based multifunctional self-
healing polymer coatings // Polym. Chem. 2013. V. 4.
P. 4871–4877. 
https://doi.org/10.1039/c3py00082f

5. Zhang F., Ju P., Pan M., Zhang D., Huang Y., Li G., Li X.
Self-healing mechanisms in smart protective coatings: A
review // Corros. Sci. 2018. V. 144. P. 74–88. 
https://doi.org/10.1016/j.corsci.2018.08.005

6. Кузнецов Ю.И. Современное состояние теории ин-
гибирования коррозии металлов // Защита метал-
лов. 2002. Т. 38. С. 122–131.

7. Кузнецов Ю.И. Физико-химические аспекты инги-
бирования коррозии металлов в водных растворах //
Успехи химии. 2004. Т. 73. P. 79–93. 
https://doi.org/10.1070/RC2004v073n01ABEH000864

8. Сомов Н.В., Чаусов Ф.Ф., Закирова Р.М., Шумилова М.А.,
Александров В.А., Петров В.Г. Синтез, структура и
свойства нитрило-трис(метиленфосфонато)-триак-
важелеза(II) {Fe[μ-NH(CH2PO3H)3](H2O)3} – ингре-
диента защитных противокоррозионных покрытий
на поверхности стали // Кристаллография. 2015.
Т. 60. С. 915–921. 
https://doi.org/10.7868/S0023476115060338

9. Чаусов Ф.Ф., Сомов Н.В., Закирова Р.М., Алалы-
кин А.А., Решетников С.М., Петров В.Г., Алексан-
дров В.А., Шумилова М.А. Линейные органическо-

неорганические гетерометаллические сополимеры
[(Fe, Zn)(H2O)3{NH(CH2PO3H)3}]n и
[(Fe,Cd)(H2O)3{NH(CH2PO3H)3}]n: недостающее
звено механизма ингибирования локальной кор-
розии стали фосфонатами // Известия РАН, Сер.
Физическая. 2017. Т. 81. С. 394–396. 
https://doi.org/10.7868/S0367676517030085

10. Chausov F.F., Kazantseva I.S., Reshetnikov S.M., Lomo-
va N.V., Maratkanova A.N., Somov N.V. Zinc and Cad-
mium Nitrilotris(methylenephosphonate)s: A compar-
ative study of different coordination structures for cor-
rosion inhibition of steels in neutral aqueous media //
ChemistrySelect. 2020. V. 5. P. 13711–13719. 
https://doi.org/10.1002/slct.202003255

11. Chausov F.F., Lomova N.V., Dobysheva L.V., Somov N.V.,
Ul’yanov A.L., Maratkanova A.N., Kholzakov A.V., Ka-
zantseva I.S. Linear organic/inorganic iron(II) coordi-
nation polymer based on Nitrilo-tris(Methylenephos-
phonic acid): Spin crossover induced by Cd doping //
J. Solid State Chem. 2020. V. 286. P. 121324. 
https://doi.org/10.1016/j.jssc.2020.121324

12. Dobysheva L.V., Chausov F.F., Lomova N.V. Electronic
structure and chemical bonding in smart anti-corrosion
coatings // Mater. Today Comm. 2021. V. 29.
P. 102892. 
https://doi.org/10.1016/j.mtcomm.2021.102892

13. König E. Nature and dynamics of the spin-state inter-
conversion in metal complexes // Complex Chemistry.
Structure and Bonding. 1991. V. 76. P. 51–152. Spring-
er, Berlin, Heidelberg. 1991. 
https://doi.org/10.1007/3-540-53499-7_2



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2023, том 124, № 1, с. 42–48

42

ДИНАМИЧЕСКИЙ ЭФФЕКТ БЛИЗОСТИ В ГИБРИДНЫХ СТРУКТУРАХ 
СВЕРХПРОВОДНИК/ФЕРРОМАГНИТНЫЙ ДИЭЛЕКТРИК
© 2023 г.   Я. В. Туркинa, b, *, Н. Г. Пугачa, Е. Г. Екомасовc, d, Б. Г. Львовa

aНациональный исследовательский университет “Высшая школа экономики”,
бул. Покровский, 11, Москва, 101000 Россия

bКрымский федеральный университет им. В.И. Вернадского, 
пр. Академика Вернадского, 4, Симферополь, 295007 Россия

cБашкирский государственный университет, ул. Заки Валиди, 32, Уфа, 450076 Россия
dБашкирский государственный педагогический университет им. М. Акмуллы, 

ул. Октябрьской революции, 3а, Уфа, 450008 Россия
*e-mail: yturkin@hse.ru

Поступила в редакцию 27.09.2022 г.
После доработки 12.11.2022 г.

Принята к публикации 15.11.2022 г.

Теоретически исследуется динамика наведенной намагниченности и спинового тока, возникаю-
щих в слое грязного сверхпроводника за счет эффекта близости с ферромагнитным диэлектриком с
однородной периодически прецессирующей намагниченностью. Динамика наблюдаемых физиче-
ских величин описывается в рамках квазиклассического формализма Узаделя–Флоке, позволяю-
щего исследовать воздействие периодического возмущения на неоднородную сверхпроводящую
систему. Пространственные распределения и временная эволюция наведённой намагниченности и
сверхпроводящего спинового тока внутри слоя сверхпроводника находятся из численных решений
системы уравнений Узаделя–Флоке.

Ключевые слова: сверхпроводящая спинтроника, эффект близости. ферромагнитный резонанс
DOI: 10.31857/S0015323022601428, EDN: KQRYAE

ВВЕДЕНИЕ
Спиновый перенос в гибридных системах, со-

стоящих из сверхпроводящих и ферромагнитных
металлов, активно исследуют на протяжении по-
следнего десятилетия. Такой интерес обусловлен
тем, что взаимодействие между сверхпроводимо-
стью и магнетизмом открывает потенциальные
возможности создания новых устройств спинтро-
ники, не испытывающих джоулева нагрева при
переключении между логическими состояниями.

Одной из центральных проблем сверхпроводя-
щей спинтроники является проблема эффектив-
ного инжектирования спинового тока в сверх-
проводник [1]. Такое инжектирование можно
осуществить, например, при помощи спинового
эффекта Зеебека [2], или же при помощи динами-
ческого изменения направления намагниченно-
сти в соседнем слое металлического [3] или ди-
электрического [4] ферромагнитного материала.
Последний вариант более предпочтителен, так
как позволяет свести к минимуму уже упомяну-
тую проблему джоулева нагрева. Согласно по-
следним экспериментальным исследованиям,
взаимодействие спиновых волн со сверхпроводя-

щими корреляциями в гибридных структурах
ферромагнитный материал/сверхпроводник при-
водит как к изменению динамики намагниченно-
сти в ферромагнитном слое, так и к появлению
нестационарных спиновых токов и наведенной
намагниченности в сверхпроводниках [5–7]. Од-
нако механизмы взаимного влияния сверхпро-
водника и ферромагнетика на динамические
свойства друг друга пока еще полностью не поня-
ты. Поэтому разработка теории возникающих
триплетных сверхпроводящих корреляций и спи-
новых волн в гибридных структурах является од-
ной из ключевых задач современной сверхпрово-
дящей спинтроники. Существует множество экс-
периментальных работ, в которых высказывается
ряд возможных объяснений: изменение динами-
ческих свойств магнитного слоя: изменение па-
раметра Гильбертова затухания [8], экранирова-
ние Мейснера [9], чистые сверхпроводящие спи-
новые токи триплетных куперовских пар [10]
и т.д. Эти возможные механизмы обусловлены
разными типами исследуемых структур и геомет-
рий, но в любой гибридной структуре наблюдает-
ся устойчивый эффект взаимодействия магнит-
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ных волн и сверхпроводящих корреляций, это
взаимодействие может проявляться в возникно-
вении нестационарного спинового тока, наве-
денной намагниченности, а также подавлении
параметра порядка внутри сверхпроводящего
слоя [11].

Плотность спинового тока на интерфейсе
между сверхпроводником и ферромагнитным ди-
электриком была вычислена в теоретических ра-
ботах [4, 6, 12–14]. В них акцент сделан именно на
влиянии сверхпроводника на магнетик, а неодно-
родная спиновая динамика в объеме сверхпро-
водника не исследуется. Исключением являются
недавние работы [15, 16], где исследуется проте-
кание тока через трехслойные структуры, подоб-
ные джозефсоновским переходам.

Взаимодействие магнитных колебаний и волн
в диэлектрических ферромагнетиках со сверх-
проводящими корреляциями играет ключевую
роль в физических процессах в сверхпроводящих
магнонных кристаллах [17], мезоскопических
сверхпроводящих контактах [18], a также в фер-
ромагнитных джозефсоновских переходах
[19‒23]. В качестве примера можно привести со-
здание искусственных синапсов на основе магнит-
ных джозефсоновских переходов [24–26]. В работе
[26] показано, что искусственные синапсы, постро-
енные на базе структурированных ферромагнитных
джозефсоновских переходов, образуют новый класс
пластичных нейроморфных устройств с пиковым
потреблением энергии менее 10–11 Дж и рабочими
частотами до 100 ГГц.

Задача теоретического описания эффекта бли-
зости ферромагнетика и сверхпроводника может
быть решена как в микроскопическом [14], так и
в квазиклассическом формализме [12, 13]. Оба
этих подхода уже нашли множество применений
в рассмотрении динамики гибридных сверхпро-
водящих структур. Квазиклассический форма-
лизм с успехом был применен для описания за-
дач, неоднородных в пространстве: возникнове-
ния вращающих спиновых моментов, процессов
[27], связанных с неоднородным распределением
температуры [28] и т.д. Теоретическое исследова-
ние динамики произвольных гибридных сверх-
проводящих структур при помощи квазикласси-
ческого формализма стало возможным благодаря
последовательному развитию обобщенной тео-
рии граничных условий для квазиклассических
функций Грина на границах со слабыми и силь-
ными магнетиками [28–31].

В данной работе мы используем подход, осно-
ванный на уравнении Узаделя для вычисления
нестационарной наведенной намагниченности и
спинового тока не только на интерфейсе гибрид-
ной структуры сверхпроводник/ферромагнит-
ный диэлектрик, но и внутри сверхпроводящего
слоя. Полученные результаты могут быть исполь-

зованы для разработки и оптимизации устройств
сверхпроводящей спинтроники, например, спи-
новых вентилей [32–37].

МОДЕЛЬ
Рассмотрим двухслойную структуру сверхпро-

водник/ферромагнитный диэлектрик, изобра-
жённую на рис. 1. Однородная намагниченность
прецессирует в ферромагнитном слое.

Задача о взаимодействии прецессирующей на-
магниченности в слое ферромагнитного диэлек-
трика со сверхпроводящим конденсатом в сосед-
нем слое металла, вообще говоря, является дина-
мической и должна решаться при помощи
нестационарного уравнения Узаделя [38]:

(1)

где  – двухвременная квазиклассическая
функция Грина в пространстве Намбу-спин-Кел-
дыша,  – нестационарный сверхпроводящий
параметр порядка, D – коэффициент диффузии,

 – вспомогательная матрица в
пространстве Намбу-спин-Келдыша, образую-
щаяся внешним умножением матриц Паули σx, σy
и единичной матрицы σ0;  – оператор свертки по
времени, {,}t и [,]t – коммутатор и антикоммута-
тор, при раскрытии которых необходимо также
произвести свертку по временным переменным;

Здесь и далее опустим зависимость квазикласси-
ческой функции Грина от координаты z для крат-
кости изложения. Используя тот факт, что намаг-
ниченность прецессирует периодически, задача

{ } ( ) ( )ρ ∂ − ∂ ∂ = − Δ        4 , , ,t z zt t
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Рис. 1. Схематическое изображение исследуемой
структуры, состоящей слоя сверхпроводника (SC) и
ферромагнитного диэлектрика (FI) с однородной
прецессирующей намагниченностью, направленной
вдоль вектора m.
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может быть сведена к решению стационарных
уравнений в частотной области. Переход в ча-
стотную область можно осуществить при помощи
так называемого преобразования Флоке–Вигне-
ра [38, 39]. Идея этого преобразования заключа-
ется в разложении смешанного представления
[16] в ряд Фурье по суммарной временной пере-
менной t = (t1 + t2)/2. Очевидно, что такое разло-
жение возможно, если разлагаемая функция пе-
риодична по суммарной временной переменной:

(2)

где T – период внешнего воздействия, ω – часто-
та, получающаяся при переходе к смешанному
представлению:

(3)

где τ = t1 – t2 – разностная временная переменная.
Таким образом, формула преобразования Фло-
ке–Вигнера выглядит следующим образом:

(4)

где Ω = 2π/T – частота внешнего воздействия, n –
номер фурье-гармоники. Применяя последова-
тельно (3) и (4) к нестационарному уравнению
Узаделя (1), получаем уравнение Узаделя–Флоке:

(5)

Уравнение (5) является уже стационарной за-
дачей, которая может быть решена численно. Бу-
дем считать, что температура сверхпроводящего
слоя значительно ниже температуры сверхпрово-
дящего фазового перехода. Уравнение (5) должно
быть дополнено граничными условиями, услови-
ем нормировки и уравнением для сверхпроводя-
щего параметра порядка.

Нестационарные граничные условия на ин-
терфейсе между ферромагнитным диэлектриком
могут быть записаны в адиабатическом прибли-
жении ℏΩ  Δ [12, 13, 32]:

(6)

где Kex – скалярный коэффициент, пропорцио-
нальный величине обменного взаимодействия
между сверхпроводником и ферромагнитным ди-
электриком,  – матрица намагниченности в
пространстве Намбу-спин-Келдыша [31].

Решая численно уравнение Флоке–Узаделя
(5) с учетом граничных условий (6) и условий
нормировки [38], получаем значения Фурье гармо-
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ник квазиклассических функций Грина в зависимо-
сти от координаты и частоты. Используя получен-
ные результаты, можно вычислить нестационарные
распределения наведенной намагниченности и
спинового тока внутри сверхпроводника:

(7)

(8)

где  – оператор спина в Намбу-спиновом про-
странстве,  – Флоке-представление келды-
шевской компоненты квазиклассической функ-
ции Грина в Намбу-спиновом пространстве [31].

После вычисления коэффициентов Фурье (7)
и (8), наблюдаемые могут быть вычислены в виде
рядов Фурье:

(9)

(10)

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ
Исследуемая структура изображена на рис. 1.

Сверхпроводящий слой алюминия толщиной L
граничит со слоем ферромагнитного диэлектри-
ка, интерфейс между сверхпроводником и диэлек-
триком находится в точке с координатой z = L.
Внутри магнитного диэлектрика намагничен-
ность считается однородной и прецессирует с
циклической частотой Ω. Направление оси пре-
цессии намагниченности ферромагнитного ди-
электрика совпадает с направлением оси z, которая
перпендикулярна плоскости слоев, а нестационар-
ные компоненты вектора намагниченности x и y па-
раллельны интерфейсу. Толщина сверхпроводника
равна L = 4ξ. Исходный набор параметров для чис-
ленных расчетов соответствует алюминию [11];
Tc = 1.2 K. D = 8.89 × 10–3 м2/с, EF = 11.2 эВ, Δ(0) =
= 1.76kBTc, Kex = 1.8897 × 108. В качестве магнитно-
го диэлектрика может выступать железо-иттрие-
вый гранат, для которого выполняется условие
адиабатичности ℏΩ  Δ: Δ/ℏΩ ≈ 30–40. Длина ко-
герентности определяется из следующего соотно-
шения:

(11)

где kB – постоянная Больцмана. При заданных
параметрах ξ ≈ 93 нм. Коэффициент диффузии
был выбран таким образом, чтобы выполнялось
условие грязного предела: l  ξ, где l – длина сво-
бодного пробега.
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На рис. 2 приведены зависимости удвоенного
модуля коэффициента Фурье наведенной намагни-
ченности, параллельной интерфейсу, в зависимости
от положения внутри слоя сверхпроводника. Удво-
енный модуль фурье-коэффициента является ам-
плитудой колебаний, поэтому его удобно использо-
вать для оценки величины наведенной намагничен-
ности и инжектированного спинового тока.

Графики для модуля фурье-коэффициента на-
веденной намагниченности при разных частотах
прецессии намагниченности ферромагнитного
диэлектрика совпадают. Наложение этих кривых
можно объяснить тем фактом, что проекция век-
тора намагниченности в ферромагнитном ди-
электрике не зависит от частоты в рамках данного
приближения. Однако с ростом частоты прецес-
сии следует ожидать более сложной зависимости
для индуцированной намагниченности на интер-
фейсе, так как при повышении частоты прецес-
сии или при уменьшении сверхпроводящего па-
раметра порядка, энергия однородной моды на-
магниченности ℏΩ приближается к энергии
сверхпроводящей щели Δ и сверхпроводимость
на интерфейсе начинает активно подавляться.
Более того, в случае высоких частот прецессии
намагниченности необходимо получить более
точное выражение для граничных условий, кото-
рое учитывает неадиабатические эффекты подав-
ления сверхпроводящего параметра порядка и ге-
нерации квазичастиц. Рассмотрение подобных
явлений выходит за рамки данной работы. Стаци-
онарная наведенная намагниченность вдоль оси
oz, генерирующаяся постоянной компонентой
намагниченности в ферромагнитном диэлектри-
ке, исследована в [11] и здесь не приводится.

Из рис. 2 видно, что наведенная намагничен-
ность уменьшается по мере удаления от интерфей-
са сверхпроводник/ферромагнетик. Это объясняет-
ся убыванием плотности триплетных сверхпрово-
дящих корреляций, концентрация которых
максимальна на интерфейсе, так как там проис-
ходит их конверсия из синглетных корреляций.
Возникновение наведенной намагниченности
было впервые описано в работе [40]. Там было по-
казано, что в результате эффекта близости сверх-
проводящие корреляции проникают в ферромаг-
нетик таким образом, что вблизи границы с ним
формируется эффективная намагниченность,
коллинеарная намагниченности ферромагнетика.
Однако полный магнитный момент куперовских
пар, усредненный на масштабе много больше
длины когерентности, включающем границу, мо-
жет остаться равным нулю. Длина когерентности
куперовской пары довольно велика, и электроны,
находящиеся внутри сверхпроводника, могут об-
разовывать пары с электронами, которые прони-
кают в приграничную область ферромагнетика.
Суммарный спин таких пар равен нулю, но в слое
сверхпроводника появляется наведенная намаг-
ниченность [40]. В нашем случае волновые функ-
ции электронов в куперовских парах тоже могут
проникать в ферромагнитный диэлектрик на ко-
нечную малую глубину.

Распределение удвоенного фурье-коэффици-
ента спинового тока в сверхпроводнике изобра-
жено на рис. 3. Амплитуды спинового тока норми-
рованы на величину js0 = (ℏ/2e)je0, которая соответ-
ствует величине зарядового тока je0 = 2eN0DΔ0/ξ =
= 6.262 × 106 А/см2. Зависимость амплитуды спи-
нового тока от координаты внутри сверхпровод-

Рис. 2. Распределение удвоенного модуля коэффици-
ента Фурье наведенной намагниченности параллель-
ной интерфейсу.
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ника также имеет близкий к экспоненте вид, ко-
торый обусловлен нулевым спиновым током на
интерфейсе между сверхпроводником и вакуу-
мом. Как видно из рис. 3, амплитуда колебаний
спинового тока возрастает с ростом частоты, так
как спиновый ток на интерфейсе пропорциона-
лен частоте прецессии намагниченности. Спино-
вые токи различных проекций спина не равны
нулю, только если соответствующие им нестаци-
онарные проекции вектора намагниченности на
интерфейсе, также не равны нулю.

Это соответствует слабому эффекту близости,
так как появление спиновых токов для проекции
спина на ось z является эффектом второго поряд-
ка по силе обменного взаимодействия на интер-
фейсе.

Наблюдаемый динамический эффект близо-
сти в сверхпроводнике аналогичен эффекту спи-
новой накачки для двухслойной гибридной
структуры, состоящей из нормального металла и
магнитного диэлектрика [41]. В нашем случае
спиновый ток тоже может быть индуцирован
только нестационарной намагниченностью. Од-
нако спиновый ток, наведенный в сверхпроводя-
щей структуре, имеет величину большую, чем в
нормальном металле. В отличие от случая нор-
мального металла, в нашей модели не учитывают-
ся никакие механизмы спиновой релаксации.
Однако спиновый ток и наведенная намагничен-
ность внутри сверхпроводника все равно затухают
вдали от границы с магнетиком. Это можно объяс-
нить тем, что обе эти величины создаются триплет-
ными корреляциями, эффективность конверсии
которых падает при удалении от интерфейса. Ины-
ми словами, если уменьшается наведенная намаг-
ниченность, которая определяется концентрацией
триплетных корреляций, то также уменьшается и

спиновый ток, который создается динамикой на-
веденной намагниченности. Такое распределение
спинового тока качественно отличается от случая
трехслойной структуры ферромагнетик/сверхпро-
водник/ферромагнетик, где спиновый ток может
течь и в стационарной ситуации [15].

Динамика x-компоненты сверхпроводящего
спинового тока при частоте прецессии 4 ГГц и
временном интервале равном двум периодам,
изображена на рис. 4. Она соответствует осцилли-
рующему во времени экспоненциальному рас-
пределению.

Такая динамика отвечает адиабатическому
пределу и слабому эффекту близости, когда про-
екции спинового тока и наведенной намагничен-
ности на интерфейсе в точности повторяют дви-
жение однородной намагниченности в ферромаг-
нитном диэлектрике с практически мгновенной
скоростью. При подавлении сверхпроводящего
параметра порядка путем увеличения температу-
ры или частоты прецессии намагниченности,
можно ожидать более сложного распределения,
содержащего экстремум, как в [11], где исследо-
вана ситуация Tc – T  1.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе проанализирован динамический эф-
фект близости, возникающий в гибридных струк-
турах сверхпроводник/ферромагнитный диэлек-
трик. Обнаружено, что амплитуда спинового тока
пропорциональна частоте прецессии намагни-
ченности, что является ожидаемым результатом,
так как спиновый ток инжектируется при помо-
щи адиабатической конверсии синглетных сверх-
проводящих корреляций в триплетные корреля-
ции на интерфейсе между сверхпроводником и
ферромагнитным диэлектриком.

Полученные распределения нестационарной
наведенной намагниченности и спинового тока
внутри сверхпроводника обнаруживают некото-
рое сходство с эффектом спиновой накачки в
структурах нормальный металл/ферромагнитный
диэлектрик. Показано, что в случае сверхпровод-
ника наведенная намагниченность и спиновый
ток проникают гораздо глубже, что соответствует
значительно большему времени спиновой релак-
сации в сверхпроводнике. Это открывает широ-
кие перспективы для применения такого рода
структур в низкотемпературной спинтронике.

Работа по расчету спиновых токов была под-
держана Министерством науки и высшего обра-
зования Российской Федерации, Мегагрант
№ 075-15-2022-1108. Исследование наведенной
намагниченности осуществлено в рамках Про-
граммы фундаментальных исследований НИУ
ВШЭ и по проекту “Зеркальные лаборатории”.

!

Рис. 4. Зависимость спинового тока проекции спина
на ось x от времени и координаты.
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ВВЕДЕНИЕ
Твердые растворы Fe2+(Fe3+, Fe2+, Ti)~2O4 ок-

сидов железа (магнетит, маггемит, гематит и др.)
с присутствием титана часто называют “титано-
магнетитами” и обозначают Fe3 – xTixO4. Они мо-
гут обладать значительной спонтанной намагни-
ченностью и высокой каталитической активно-
стью, благодаря чему используются в качестве
возобновляемого катализатора в органическом
синтезе [1–5]. Количество атомов титана в кри-
сталлической решетке титаномагнетитов задает
отношение содержания двух- и трехвалентных
катионов железа. Поэтому частицы могут пред-
ставлять собой регулируемую окислительно-вос-
становительную систему, что используется при
биотрансформации наноматериалов железа и по-
лучении металлоферментов [6, 7]. Значительная
часть магматических горных пород содержит
именно титаномагнетиты, поэтому, исследуя их,
можно получать данные об эволюции литосферы
и магнитного поля Земли, см., напр., [8].

В серии экспериментов, представленных в ра-
ботах [9–11], различными способами в термоди-
намически различающихся условиях были синте-
зированы содержащие титаномагнетит компози-

ты Fe3O4–Fe3 – xTixO4. Для изучения их физико-
химических свойств был применен комплексный
подход, включающий в себя анализ структуры,
фазового и элементного состава, исследование
магнитных характеристик, а также теоретическое
моделирование.

В работах [9–12] было показано, что во всех
исследованных образцах можно выделить три
группы ферримагнитных частиц: сильномагнит-
ная фракция химически неоднородных частиц
(магнетит/маггемит–титаномагнетит), слабомаг-
нитная фракция (гематит, гетит и другие гидрок-
сиды железа) и суперпарамагнитные частицы,
принадлежащие первым двум фракциям. Основ-
ной вклад в остаточную намагниченность вносят
малодоменные (псевдооднодоменные) химиче-
ски неоднородные частицы.

Исследование суперпарамагнитных наноча-
стиц магнетита [13] показало, что критический
размер перехода в однодоменное состояние при
комнатной температуре составляет около 11 нм.
Однако известно, что для сферических частиц эта
величина равна примерно 30 нм [14]. Занижение
размера может быть обусловлено тем, что авторы
[13] предполагали частицы невзаимодействую-

УДК 537.622

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА
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щими, хотя в их ранних работах [15, 16] видно, что
концентрация зерен магнетита достаточно вели-
ка и магнитостатическое взаимодействие должно
быть существенным. Для наночастиц гематита
ситуация подобная [17].

В работах [11, 12] для описания магнитных со-
стояний химически неоднородных частиц ис-
пользована модель двухфазных частиц (ДФ) [18] с
учетом их магнитостатического взаимодействия.
Рассмотрен ансамбль кубических двухфазных ча-
стиц с характерным размером а и объемами фаз:
(1 – ε)а3 – магнетитовая фаза и εа3 – титаномаг-
нетитовая фаза. Было принято, что оси легкого
намагничивания фаз параллельны межфазной
границе. Тогда в отсутствие внешнего поля маг-
нитные моменты в фазах либо противоположны
по направлению, либо их направления совпада-
ют. Приложение внешнего поля вдоль легких
осей не увеличивает число возможных состояний
частицы, но изменяет величины их относитель-
ной доли. Количество частиц в различных состо-
яниях рассчитывали на основе статистического
распределения Больцмана.

Это позволило рассчитать поля перемагничи-
вания частиц и оценить гистерезисные характе-
ристики первой фракции, которые хорошо согла-
суются с экспериментальными данными (с учетом
вкладов остальных фракций). Была продемонстри-
рована возможность применения той же модели для
“суперпарамагнитных” образцов [12].

Поскольку магнитостатическое взаимодей-
ствие даже при небольших объемных концентра-
циях ферримагнетика (~1%) может существенно
влиять на процессы намагничивания [19], то не-
обходимо учитывать параметры взаимодействия

более строго. Можно использовать приближение
среднего поля, для которого рассчитаны функции
распределения случайных полей [20].

В работах [9, 10] проведена верификация тео-
ретической модели однодоменных магнитостатиче-
ски взаимодействующих ферримагнитных частиц
с эффективной спонтанной намагниченностью
(ОДЭН). Этот параметр позволил феноменологиче-
ски учесть магнитную и химическую неоднород-
ность частиц. Более подробно модель описыва-
ется далее в разделе “Теоретическое моделиро-
вание”.

Цель данной работы – согласование двух рас-
сматриваемых моделей ДФ и ОДЭН для всех син-
тезированных образцов и более строгое обосно-
вание применимости модели двухфазных частиц
для суперпарамагнитных образцов.

ПАРАМЕТРЫ СИНТЕЗА 
И ГИСТЕРЕЗИСНЫЕ 

ХАРАКТЕРИСТИКИ ОБРАЗЦОВ
Моделируются образцы трех серий, синтези-

рованные разными способами. Синтез компози-
тов на основе системы FemOn–TiO2 (серия T) осу-
ществляли осаждением магнетита в суспензии
субмикронных частиц TiO2 [9, 10]. Растворяли 4 г
FeCl3·6H2O и 2 г FeSO4·7H2O (мольное соотноше-
ние 2 : 1) в 100 мл дистиллированной воды и дис-
пергировали в раствор 0.5, 1.0 или 2.0 г порошка
TiO2 (образцы T05L/T05H, T10L и T20L/T20R со-
ответственно). К суспензии добавляли 10 мл
25%-ного водного раствора аммиака. Получен-
ный магнитный осадок промывали с использова-
нием постоянного магнита Nd–Fe–B до дости-
жения рН 7 и отсутствия ионов хлорида и сульфата.
Порошки сушили при комнатной температуре и
подвергали гидротермальной обработке (табл. 1).

Образцы серии Cp были получены путем
совместного осаждения солей (FeCl3∙6H2O и
FeSO4∙7H2O в мольном отношении 2 : 1) и водно-
го раствора TiCl4 [11]. Образцы серии Р получали
путем осаждения титансодержащего компонента
на предварительно полученные частицы магнети-
та/маггемита (также использовали FeCl3∙6H2O,
FeSO4∙7H2O в мольном отношении 2 : 1 и водный
раствор TiCl4) [11]. В качестве осадителя исполь-
зовали водный раствор аммиака. Полученные
осадки для удаления остатков хлорид- и сульфат-
ионов промывали дистиллированной водой с ис-
пользованием постоянного магнита Nd–Fe–B до
достижения рН 7. Порошок высушивали при
40°C и подвергали гидротермальной (дистилли-
рованная вода – образцы CpH4, CpH4Ar и PH4)
или сольвотермальной (абсолютированный изо-
пропанол – образцы CpS24, CpS72 и PS4) обра-
ботке (табл. 1). При синтезе образца CpH4Ar для
удаления растворенных газов воду обрабатывали

Таблица 1. Условия обработки образцов: температура,
давление, среда, время

Серия Образец Условия

T T05L 240°C, 50 MПa, H2O, 4 ч
T10L 240°C, 50 MПa, H2O, 4 ч
T20L 240°C, 50 MПa, H2O, 4 ч
T05H 470°C, 42 МПа, H2O, 4 ч
T20R Без обработки

Cp CpIn Без обработки
CpH4 240°C, 50 MПa, H2O, 4 ч
CpH4Ar 240°C, 30 MПa, H2O (Ar), 4 ч
CpS24 250°C, 70 MПa, C3H8O, 24 ч
CpS72 250°C, 70 MПa, C3H8O, 72 ч

P PIn Без обработки
PH4 240°C, 50 MПa, H2O, 4 ч
PS4 250°C, 70 MПa, C3H8O, 4 ч
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ультразвуком и кипятили, а не заполненный во-
дой объем автоклава продували и затем заполня-
ли инертным газом (Ar 99.998%).

В табл. 2 приведены экспериментальные ги-
стерезисные характеристики исследованных об-
разцов [9–11]: намагниченность насыщения Ms,
остаточная намагниченность насыщения Mrs, ко-
эрцитивная сила Hc, коэрцитивная сила по оста-
точной намагниченности Hcr.

Согласно магнитной гранулометрии [21],
можно выделить две группы образцов. Для пер-
вых девяти образцов в верхней части таблицы от-
ношения Mrs/Ms находятся в диапазоне 0.11–0.23
и Hcr/Hc в диапазоне 2–3. Следовательно, в пер-
вой группе образцов преобладают одно- и мало-
доменные частицы. Образец T20R из второй
группы можно отнести к суперпарамагнитному
типу, так как для него те же отношения равны
0.012 и 3.7 соответственно. Для трех последних
образцов в нижней части таблицы (серия P) зна-
чения Mrs/Ms на два порядка меньше (0.002–
0.003), чем у первой группы, а петля гистерезиса
очень узкая, то есть они также относятся к супер-
парамагнитному типу. Для этих образцов экспе-
риментально не удалось определить значение Hcr.
Однако, зная величину Hc, в расчетах было при-
нято минимальное значение Hcr для этих образ-
цов с учетом условия Hcr/Hc ≥ 10 [21].

ТЕОРЕТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ
Для согласования двух моделей (ДФ и ОДЭН)

приведем более полные результаты расчетов по
ДФ модели, так как в работах [11, 12] для некото-
рых характеристик были указаны только диапазо-
ны значений.

Таблицы 3 и 4 содержат данные для образцов
первой группы, для которых наилучшее согласие
с экспериментом получили при следующих пара-
метрах: средний размер двухфазных частиц 60 нм,
относительная толщина титаномагнетитовой фа-
зы находится в диапазоне 0.05–0.20 в зависимо-
сти от содержания титана, а общая объемная кон-
центрация ферримагнетика 0.5–0.6.

Из табл. 3 видно, что основной вклад в оста-
точную намагниченность вносит первая фрак-
ция, состоящая в основном из малодоменных хи-
мически неоднородных частиц. Поэтому далее
будем анализировать и согласовывать магнитные
свойства именно этой фракции.

Данные табл. 4 в целом хорошо коррелируют с
условиями синтеза. Например, минимальное ко-
личество суперпарамагнитных частиц в образцах
T05H и CpH4 связано с сильным окислением маг-
нитного материала под действием температуры в
первом случае или воздействием гидротермаль-
ной среды во втором.

Таблица 2. Гистерезисные характеристики образцов

Образец
Ms, 

А м2/кг
Mrs, А 
м2/кг

μ0Hc, мТл μ0Hcr, 
мТл

T05L 26.4 2.9 5.6 14.9
T10L 19.5 2.1 4.8 12.6
T20L 14.1 1.9 6.0 13.8
T05H 23.8 4.2 8.8 18.3
CpIn 26.1 3.3 5.4 15.6
CpH4 17.3 4.0 9.0 17.6
CpH4Ar 32.9 5.5 8.9 20.5
CpS24 33.7 5.4 8.0 18.8
CpS72 33.2 5.0 8.3 20.2
T20R 28.9 0.35 0.51 1.9
PIn 40.1 0.11 0.12 –
PH4 31.2 0.07 0.08 –
PS4 41.1 0.13 0.12 –

Таблица 3. Намагниченности Ms и Mrs соответствую-
щих трех фракций для первой группы образцов

Образец
Ms1, 

А м2/кг
Mrs1, 

А м2/кг
Ms2, 

А м2/кг
Mrs2, 

А м2/кг
Ms sp, 

А м2/кг

T05L 10.1 2.9 0.3 0.07 16.0
T10L 7.3 2.0 0.2 0.05 12.0
T20L 6.2 1.8 0.3 0.08 7.6
T05H 22.1 3.8 0.6 0.36 1.1
CpIn 13.9 3.2 0.3 0.08 11.8
CpH4 15.7 3.5 0.8 0.50 0.8
CpH4Ar 27.1 5.1 0.6 0.35 5.3
CpS24 25.0 5.1 0.4 0.24 8.3
CpS72 22.6 4.8 0.4 0.18 10.2

Таблица 4. Концентрации C соответствующих трех
фракций для первой группы образцов

Образец C1 C2 Csp

T05L 0.05 0.17 0.34
T10L 0.04 0.16 0.32
T20L 0.03 0.20 0.27
T05H 0.11 0.40 0.02
CpIn 0.07 0.20 0.22
CpH4 0.08 0.40 0.02
CpH4Ar 0.14 0.28 0.08
CpS24 0.11 0.27 0.12
CpS72 0.10 0.25 0.16
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В табл. 5 приведены принятые при расчете зна-
чения спонтанных намагниченностей магнетито-
вой Is11 и титаномагнетитовой Is12 фаз. Величины
Is11 меньше, чем для однодоменного зерна магне-
тита, по причине магнитной неоднородности
(размер зерна 60 нм) и нестехиометричности пер-
вой фазы. Значения коэрцитивной силы по оста-
точной намагниченности Hcr1 вычисляли в рам-
ках ДФ модели. Значения коэрцитивной силы
первой фракции Hc1 рассчитывали по значениям
Hcr1 с учетом взаимодействия между частицами и
хаотизации их легких осей [11].

В табл. 6 и 7 приведены данные для содержа-
щих в основном суперпарамагнитные частицы
образцов второй группы, для которых наилучшее
согласие с экспериментом получили при следую-
щих параметрах: средний размер двухфазных ча-
стиц для образца Т20R – 30 нм, для образцов се-
рии Р – 13 нм, относительная толщина титано-
магнетитовой фазы 0.05 и 0.10, соответственно
(абсолютные значения толщины примерно оди-
наковы: 1.5 и 1.3 нм). В этой группе первая фрак-
ция с объемной концентрацией C1b, определяю-
щая остаточную намагниченность насыщения
образца, представлена заблокированными за счет
магнитостатического взаимодействия частицами.
Третья фракция с концентрацией Cnb содержит
незаблокированные частицы первых двух фрак-
ций. Как и для образцов первой группы, общая
объемная концентрация ферримагнетика нахо-
дится в диапазоне 0.5–0.6.

Видно, что параметры образца T20R заметно
отличаются от остальных. Это объясняется тем,
что по среднему размеру частиц (30 нм) он явля-
ется пограничным между однодоменным и су-
перпарамагнитным состояниями.

В табл. 8 приведены принятые при расчете
спонтанные намагниченности магнетитовой Is11 и
титаномагнетитовой Is12 фаз. Дополнительно бы-
ло введено понятие спонтанной намагниченно-
сти по остаточной намагниченности (Irs11 и Irs12),
так как в нулевом внешнем поле происходит су-
щественное уменьшение магнитных моментов
фаз за счет влияния тепловых флуктуаций [22].
Коэрцитивные силы Hcr1 и Hc1 рассчитывали ана-
логично образцам первой группы.

В модели ДФ намагниченность образца рас-
считывали в приближении равномерного распре-
деления случайных полей взаимодействия Hi в
интервале от –Hmax до +Hmax:

(1)

здесь M (He, Hi) определяется количеством частиц
в различных магнитных состояниях [11]. Тогда в
первом приближении расчет намагниченности

( )
−
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M H M H H dH
H

Таблица 5. Спонтанные намагниченности Is11 и Is12
фаз, коэрцитивная сила Hc1 и коэрцитивная сила по
остаточной намагниченности Hcr1 фракции двухфаз-
ных частиц для первой группы образцов

Образец Is11, кА/м Is12, кА/м μ0Hc1, 
мТл

μ0Hcr1, 
мТл

T05L 400 380 14.6 52.0
T10L 400 380 9.8 35.1
T20L 400 380 13.6 45.8
T05H 400 380 4.8 28.2
CpIn 400 380 8.0 35.1
CpH4 400 380 7.8 35.1
CpH4Ar 400 380 6.6 35.1
CpS24 460 440 8.3 40.5
CpS72 450 430 8.7 40.7

Таблица 6. Намагниченности Ms и Mrs соответствую-
щих трех фракций для второй группы образцов

Образец
Ms1 b, 

А м2/кг
Mrs1 b, 

А м2/кг
Ms2 b, 

А м2/кг
Mrs2 b, 

А м2/кг
Ms nb, 

А м2/кг

T20R 23.7 0.23 0.5 0.116 4.7
PIn 22.9 0.11 0.3 0.004 17.0
PH4 12.8 0.06 0.2 0.007 18.1
PS4 25.9 0.13 0.3 0.001 15.0

Таблица 7. Концентрации C соответствующих трех
фракций для второй группы образцов

Образец C1b C2b Cnb

T20R 0.12 0.34 0.09
PIn 0.12 0.17 0.21
PH4 0.07 0.16 0.31
PS4 0.13 0.19 0.19

Таблица 8. Спонтанные намагниченности Is1 и Irs1
фаз, коэрцитивная сила Hc1 и коэрцитивная сила по
остаточной намагниченности Hcr1 фракции двухфаз-
ных частиц для второй группы образцов

Образец
Is11, 

кА/м
Irs11, 

кА/м
Is12, 

кА/м
Irs12, 
кА/м

μ0Hc1, 
мТл

μ0Hcr1, 
мТл

T20R 400 15 380 13 0.64 2.46

PIn 400 8 380 7 0.24 0.99

PH4 400 10 10 5 0.11 0.58

PS4 400 11 380 10 0.16 0.88



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 1  2023

СУПЕРПАРАМАГНЕТИЗМ КОМПОЗИТОВ Fe3O4–Fe3 – xTixO4 53

сводится к случаю невзаимодействующих частиц
с учетом уменьшения критических полей на вели-
чину Hmax. Для условно слабого и условно сильно-
го магнитостатического взаимодействия [19]:

(2)

где Is1 – средняя спонтанная намагниченность
двухфазного зерна. Характерное поле взаимодей-
ствия Hmax в основном определяется параметрами
фракции двухфазных частиц, так как спонтанная
намагниченность слабомагнитной фракции Is2 на
два порядка ниже Is1.

Известно, что при достаточно больших кон-
центрациях ферримагнетика на процесс намаг-
ничивания образца существенно влияет магнито-
статическое взаимодействие. Кроме того, как
указывали выше, взаимодействие приводит к
блокированию магнитных моментов части супер-
парамагнитных частиц, которые вносят вклад в
остаточную намагниченность. Используя при-
ближение среднего поля, можно рассчитать
функции распределения случайных полей для
любых объемных концентраций ферримагнетика
[20] и более строго учесть эти факторы.

Используя модель взаимодействующих одно-
доменных частиц [23] и известные значения на-
магниченностей Ms и Mrs, можно рассчитать эф-
фективную спонтанную намагниченность Ieff ча-
стиц (модель ОДЭН). Введение понятия Ieff
связано с неоднородным распределением маг-
нитного момента по объему зерна, которое опре-
деляется образованием доменных и вихреподоб-
ных структур, а также химической неоднородно-
стью зерна [24–26].

Для нахождения величины Ieff первой фракции
решали обратную задачу согласования теоретиче-
ских значений намагниченности MTPh и MSD, рас-
считанных по моделям ДФ и ОДЭН соответ-
ственно. Безразмерная намагниченность:

(3)

Здесь N – число ферримагнитных частиц со сред-
ним объемом v и концентрацией C1 в образце объ-
емом V. Намагниченность системы одноосных
ферримагнитных частиц, случайно распределен-
ных в цилиндрическом объеме, определяется с
помощью модифицированного метода моментов
и разложения в ряд Грама–Шарлье [9, 20]:

(4)
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В наших расчетах x0 = (H0 + He + Hm)/σ, где H0 –
поле перемагничивания частицы, He – внешнее
поле, Hm и σ – среднее и среднеквадратичное зна-
чения поля взаимодействия, соответственно.
Следует обратить внимание, что в модели ОДЭН
использовали значения концентрации, рассчи-
танные в рамках модели ДФ (табл. 4 и 7). Среднее
поле перемагничивания отдельной частицы H0
определяется из эксперимента как коэрцитивная
сила по остаточной намагниченности Hcr. Функ-
ция ϕu(x0) – плотность вероятности нормального
распределения, где γ1 – асимметрия, γ2 – эксцесс,
H2, H3, H5 – полиномы Чебышева–Эрмита 2-го,
3-го и 5-го порядка, соответственно. Намагни-
ченность ζSD зависит от Ieff через моменты функ-
ции распределения.

Значения эффективных спонтанных намагни-
ченностей Is eff и Irs eff находят из условия равен-
ства функций ζTPh(Ieff) и ζSD(Ieff) при подстановке
значений Ms и Mrs для первой фракции из табл. 3
или 6.

Для намагниченности насыщения результаты
для всех образцов при применении обеих моделей
(ДФ и ОДЭН) полностью совпадают, так как
внешнее поле велико (He = 5570 кА/м). Для оста-
точной намагниченности насыщения величину
Irs eff, полученную по модели ОДЭН, необходимо
умножать на отношение Hcr1/Hc1, которое учиты-
вает разброс легких осей частиц и возникновение
вихревых и доменных структур в нулевом внеш-
нем поле [11].

Для образцов первой группы значение Irs eff по-
лучается равным средней спонтанной намагни-
ченности Is1, которая близка к Is11 (см. табл. 5), так
как толщина титаномагнетитовой фазы мала.

Для заблокированных частиц, дающих вклад в
остаточную намагниченность в образцах второй
группы, средний по времени ненулевой магнит-
ный момент равен (см., напр., [11]):

(5)

где Is – спонтанная намагниченность ферримаг-
нетика при температуре T, vb(Hi) – критический
объем частицы, магнитный момент которой оста-
ется стабильным, когда на частицу действует поле
взаимодействия Hi. В этом случае объем блокиро-
вания:

(6)
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Поле перемагничивания H0 ≈ Hcr1, vb ≈
≈ 50kT/(IsH0) – объем блокирования при Hi = 0
[27].

Тогда для суперпарамагнитных образцов
(табл. 9) Irs eff существенно меньше, чем для образ-
цов первой группы, так как в нулевом внешнем
поле блокируются магнитные моменты меньшего
количества частиц.

Сравнение данных табл. 8 (модель ДФ) и 9
(модель ОДЭН) показывает хорошее согласие
значений Irs11 (относительная толщина титано-
магнетитовой фазы мала, поэтому ее вклад в маг-
нитный момент частицы незначителен) и Irs eff,
что подтверждает правомерность использования
модели ДФ для суперпарамагнитных образцов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, в настоящей работе проде-

монстрирована согласованная применимость
двух теоретических моделей, учитывающих маг-
нитостатическое взаимодействие между ферри-
магнитными частицами, для описания магнит-
ных свойств синтезированных композитов
Fe3O4–Fe3 – xTixO4.

Преимуществом двухфазной модели является
явный учет химической неоднородности и маг-
нитостатического взаимодействия между фазами
с использованием метода магнитных прямо-
угольников [28], что позволяет рассчитать число
частиц в различных магнитных состояниях и по-
ля перемагничивания.

Достоинством модели однодоменных частиц с
эффективной спонтанной намагниченностью яв-
ляется более строгий учет магнитостатического
взаимодействия при любых концентрациях фер-
римагнитных частиц, а также менее громоздкие
расчеты при условии ограничения разложения
функции распределения случайных полей взаи-
модействия несколькими первыми членами (ря-
ды Грама–Шарлье или Эджворта) [20].

Показано, что обе модели могут быть приме-
нены не только к образцам, содержащим в основ-
ном однодоменные и малодоменные химически
неоднородные ферримагнитные частицы, но и к
образцам, состоящим преимущественно из супер-
парамагнитных, в том числе химически неоднород-

ных, частиц, в которых остаточная намагничен-
ность насыщения обеспечивается заблокирован-
ными за счет магнитостатического взаимодействия
частицами.
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ВВЕДЕНИЕ

Первые исследования свойств сверхпроводя-
щих пленок относятся к концу тридцатых годов
прошлого века. Пионерской можно считать рабо-
ту Шальникова, в которой он обнаружил в доста-
точно толстых пленках свинца и олова отклоне-
ние критических параметров от их объемного
значения [1]. Дальнейшие исследования показа-
ли, что в ряде материалов с уменьшением толщи-
ны пленки наблюдается уменьшение критиче-
ской температуры Тс (например, в ниобии), а в
других – увеличение (например, в алюминии).
Было также замечено, что на величину Тс влияет
размер гранул, из которых состоит пленка, и раз-
личные дефекты, присутствующие в образце.
Стоит сказать, что из всех материалов наиболь-
шее увеличение Тс показал алюминий и галлий.
Несмотря на достаточно обширный эксперимен-
тальный материал и изобилие теоретических моде-
лей, до настоящего времени в научном сообществе
нет единого мнения на природу этого явления. Од-

ним из “объяснений”, долгое время считавшихся
правильным, является утверждение Гинзбурга о
неудовлетворительном качестве эксперименталь-
но исследуемых квазидвумерных сверхпроводни-
ков [2]. Наличие неизбежных дефектов в реаль-
ных тонкопленочных образцах приводит к фор-
мированию сложной системы слабосвязанных
зерен, и, как следствие – к радикальному откло-
нению параметров сверхпроводника от своих
“массивных” значений. Но, если изготовить ква-
зидвумерный монокристалл идентичной толщи-
ны, то его критическая температура должна соот-
ветствовать табулированным значениям для
сверхпроводников макроскопических размеров
[2]. С учетом того, что речь идет о характерных
толщинах ~10 нм, полноценная эксперименталь-
ная проверка справедливости утверждения пред-
ставляется проблематичной [2].

Цель настоящей работы – экспериментальное
исследование температуры сверхпроводящего
перехода в тонких пленках алюминия на предмет
присутствия (или отсутствия) универсальной за-

УДК 539.216.2:538.945

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
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висимости критической температуры от толщи-
ны безотносительно к морфологии образца.

ОСНОВНЫЕ МОДЕЛЬНЫЕ 
ПРЕДСТАВЛЕНИЯ 

И СУЩЕСТВУЮЩИЕ ЭКСПЕРИМЕНТЫ

Суть эффекта заключается в том, что с умень-
шением размеров системы, в том числе и тонкой
пленки, квазиимпульсная составляющая, соот-
ветствующая движению электронов поперек
пленки, начинает квантоваться. В результате
энергетический спектр электронов в таком низ-
коразмерном объекте расщепляется на несколько
энергетических подзон εn:

(1)

где d – характерный размер (например, толщина
пленки), m – масса частицы. Уменьшение толщи-
ны d приводит к сдвигу этих подзон относительно
уровня Ферми (рис. 1), в результате пересечения
которого происходит скачкообразное изменение
различных электронных характеристик металла.
Именно эта особенность и является следствием
возникновения квантового размерного эффекта.

Влияние уменьшения характерного размера на
изменение электрических свойств сверхпровод-
ников рассмотрели в своих работах Томас и Блатт
[3, 4]. Им удалось теоретически показать в своей
модели резонансов формы (shape resonances) пи-
лообразную зависимость величины энергетиче-
ской щели сверхпроводника от толщины тонкой
пленки, качественно соответствующую вхожде-
нию каждого размерноквантованного энергети-
ческого уровня в “окно Дебая” (рис. 1). Более
поздние работы качественно подтвердили спра-
ведливость модели резонанса формы [5–7].

Пилообразную зависимость критической тем-
пературы от толщины удалось зарегистрировать в
сверхтонких пленках олова [8] и свинца [9], со-
стоящих из всего лишь нескольких монослоев.
При этом период осцилляций составлял доли на-
нометра (т.е. был порядка одного межатомного
расстояния). Однако в большинстве эксперимен-
тов со сверхпроводящими пленками с толщина-
ми уже порядка нескольких десятков нанометров
наблюдали монотонные зависимости Тс(d), выхо-
дящие на значение для массивного материала с
увеличением толщины. По всей видимости, в та-
ких относительно толстых пленках пилообразная
зависимость “замазывается” неизбежными вари-
ациями толщины по площади образца, и остается
только монотонная огибающая. Следует заметить,
что качественно аналогичный эффект также на-
блюдали и в сверхпроводящих нанопроводах [10].

πε = = …2 2
2

2 , 1,2,3, ,
2

n n n
md

ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Пленки алюминия толщиной от 5 до 100 нм на
подложках из GaAs и лейкосапфира Al2O3 были
изготовлены как “традиционным” методом элек-
тронно-лучевого испарения в вакууме ~10–9 мБар
на подложку при комнатной температуре, так и
молекулярно-лучевой эпитаксией при давлении
остаточных паров ~10–12 мБар. Анализ образцов
при помощи просвечивающей электронной мик-
роскопии высокого разрешения позволил уста-
новить, что средний размер гранул и граница раз-
дела металл-подложка радикальным образом за-
висят от метода формирования пленки (рис. 2).
Все образцы формально являются поликристал-
лами. Однако напыленные структуры в плоско-
сти пленки имеют размер гранул, сравнимый с
толщиной пленки (рис. 2а), в то время как эпи-
таксиальные – существенно больше (рис. 2в).
Граница раздела первых содержит аморфный
промежуточный слой (рис. 2б), в то время как
эпитаксиальные характеризуются атомарно глад-
ким переходом (рис. 2г).

Экспериментальное исследование R(T) зави-
симостей проводили в четырехконтактной кон-
фигурации как на постоянном, так и переменном
токах. Измерительный ток от 0.1 до 10 мкА выби-
рали таким образом, чтоб его увеличение на по-
рядок не приводило к заметному смещению тем-
пературы фазового перехода. Все измерения про-
водили в криостате прямой откачки 4He.
Термометры были прокалиброваны по давлению
паров 4He и по реперным точкам сверхпроводя-
щих переходов чистых массивных сверхпровод-
ников (Ti, Al, Sn, In). Результирующая абсолют-
ная погрешность определения температуры со-

Рис. 1. Зонная структура одноэлектронных состоя-
ний. Штриховкой обозначена “энергетическое ок-
но” порядка энергии Дебая ħωD в области энергии
Ферми μ.
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ставляла ~10 мК, в то время как относительная –
менее 1 мК. Повторные измерения Тс одного и
того же образца совпадали с точностью до не-
скольких мК. Был проведен анализ деградации
образцов со временем. Разница между двумя из-
мерениями образца 10 нм составила 3 мес., при
этом сдвиг критической температуры был мини-
мален δТс ≈ 0.008 К.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Как и следовало ожидать, все образцы показа-
ли металлическое поведение: в нормальном со-
стоянии сопротивление пленок линейно умень-
шалось с понижением температуры. Характер

одинаков как для поликристаллических, так и для
эпитаксиальных пленок на всех видах подложек.

Типичная зависимость сопротивления алюми-
ниевых пленок от температуры R(T) в области
сверхпроводящего перехода приведена на рис. 3.
Все исследованные образцы продемонстрировали
достаточно резкие R(T) зависимости с шириной пе-
рехода ≤10 мК. Большинство R(T) измерений про-
водили в магнитном поле Земли без экранировки. В
специальном эксперименте сравнительные изме-
рения R(T) одного и того же образца (эпитаксиаль-
ная 10 нм пленка на Al2O3) проводили с наличием
защитного антимагнитного экрана (пермаллой).
Обнаруженное смещение нижней части перехода
составило примерно δТс ≈ 0.004 К, что говорит о
том, что влиянием магнитного поля Земли на
критическую температуру в этих экспериментах
можно пренебречь.

Определяя критическую температуру сверх-
проводящего перехода как точку, при которой со-
противление падает в 2 раза по отношению к нор-
мальному состоянию, можно построить зависи-
мость Тс от толщины пленки d (рис. 4). Четко
прослеживается зависимость: чем тоньше плен-
ка, тем выше критическая температура как для
поликристаллических, так и для эпитаксиальных
образцов. Стоит заметить, что разница между Тс
пленок с толщинами 5 и 15 нм как для образцов на
GaAs, так и на Al2О3, практически одинакова и
составляет 0.47 и 0.42 К соответственно. Однако
при увеличении толщины пленок разница стано-
вится меньше. В целом, образцы, изготовленные
на подложке из сапфира, показали количествен-
но меньшую тенденцию, чем пленки на GaAs. Бо-
лее того, разница между тем, как были изготовле-
ны пленки, не оказала значительного влияния на
изменение Тс.

Анализируя полученные данные, можно за-
ключить, что предположение о решающем вкладе
в сдвиг Тс размера гранул [11–14] не соответствует
действительности. Разница в Тс между напылен-

Рис. 2. Микрофотографии пленок алюминия, полу-
ченные методом просвечивающей электронной мик-
роскопии высокого разрешения. (a, б) Термически
напыленные на GaAs; (в, г) эпитаксиальные на сап-
фире Al2O3. На панели (в) стрелками обозначены гра-
ницы кристаллита с характерным размером 110 нм.
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Рис. 3. Типичная зависимость сопротивления (Ом) от
температуры (К) алюминиевой пленки с толщиной
25 нм.
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ными пленками, где размер гранул значительно
меньше (порядка толщины пленки), и эпитакси-
альными пленками, в которых размер гранул в
плоскости образца существенно больше и может
достигать сотен нанометров (рис. 2), не настолько
велик, как предсказывали ранее.

В то же время влияние подложки на величину
Тс достаточно заметно. В зависимости от подлож-
ки и вне зависимости от метода изготовления,
значения Тс, полученные на алюминиевых плен-
ках на GaAs подложках, примерно в 1.1 раза боль-
ше, чем у пленок на сапфире. Наблюдается увели-
чение на 8–11% и в числовом эквиваленте от 0.1 К
для самых толстых пленок, до 0.7 К у самых тон-
ких. Можно предположить, что это влияние не
только самого материала подложки, но и наличия
шероховатостей на поверхности пленок. Из ана-
лиза структуры методом сканирующей силовой
микроскопии атомного разрешения было полу-
чено, что на GaAs пленки алюминия имеют зна-
чительно более шероховатую поверхность. Одна-
ко, как известно [8], шероховатости на поверхно-
сти вносят вклад в итоговое значение Тс только на
достаточно малых толщинах <5 нм, в то время как
здесь разница сохраняется и на значительно бо-
лее толстых образцах. Так что, по всей видимо-
сти, для пленок одинаковой толщины это увели-
ченное значение Тс на GaAs по сравнению с
Al2О3, в большей мере есть влияние материала
подложки. Наблюдение хорошо согласуется с те-
ми работами, в которых влияние материала под-
ложки на изменение Тс оценивали в 0.1–0.3 К
[15, 16], и несопоставимо с другими, где утвер-
ждали большее численное изменение вследствие
неидеальности совпадения периодов решеток
подложки и изучаемого материала [17]. Однако
обсуждаемые выше эффекты влияния материала
подложки и шероховатости на Тс малы и не меня-
ют однозначного вывода: чем тоньше пленка
алюминия, тем выше критическая температура.

Интерес к вопросу критической температуры
тонких сверхпроводящих пленок повысился с от-
крытием высокотемпературных сверхпроводни-
ков. В настоящий момент нет однозначной и при-
нятой широким научным сообществом микро-
скопической модели этого явления, однако
можно считать надежно установленным, что в
широком классе таких материалов сверхпроводи-
мость “заключена” в атомарно тонких плоско-
стях. Согласно классическим представлениям,
учитывающим перенормировку константы элек-
трон-фононного взаимодействия сверхрешетки,
состоящей из тонких чередующихся слоев сверх-
проводников, как в чистом [18], так и в грязном
[19] пределах, результирующая критическая тем-
пература всегда лежит между соответствующими
значениями исходных материалов и убывает с
толщиной слоев. Более поздние работы [20, 21],

учитывающие различные поверхностные и плос-
кие дефекты в сверхпроводниках, качественно
дают тот же результат. Когерентное взаимодей-
ствие плоских дефектов формально может приве-
сти к росту Тс. Однако величина эффекта δTc/Tc ~
~ (μ/Tc)(a/L), где μ – энергия Ферми, a – меж-
атомное расстояние, L – расстояние между плос-
кими дефектами [22], по абсолютной величине не
так уж и велика за счет члена μ/Tc и существенна
для объектов со специфическими (линейными)
дефектами. Из сказанного можно сделать вывод,
что обнаруженное в настоящей работе увеличе-
ние Тс в пленках алюминия в достаточно широ-
ком диапазоне толщин (рис. 4) не может быть
объяснено на базе представлений [18–22]. В то же
время учет квантового размерного эффекта, при-
водящего к перенормировке плотности состоя-
ний и константы электрон-фононного взаимо-
действия, дает разумное согласие с эксперимен-
том [7]. Результаты настоящей работы, где
исследованы образцы, различающиеся по мор-
фологии, чистоте и материалу подложки, позво-
ляют сделать качественно идентичные работе [7]
выводы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Экспериментально исследованы температур-
ные зависимости электрического сопротивления
R(T) пленок алюминия, изготовленных на под-
ложках GaAs и лейкосапфира Al2O3 различной ме-
тодикой: методом электронно-лучевого испарения
в вакууме ~10–9 мБар на подложку при комнатной
температуре, и молекулярно-лучевой эпитаксией

Рис. 4. Зависимость критической температуры Tc от
толщины алюминиевой пленки d для различных ме-
тодов изготовления и на различных подложках. Гори-
зонтальной линией обозначена величина критиче-
ской температуры массивного алюминия Tc(bulk) =
= 1.19 K. (E-beam – (нагрев) электронный луч; MBE –
МЛЭ (молекулярно-лучевая эпитаксия); bulk alumi-
num – массивный алюминий.
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при давлении остаточных паров ~10–12 мБар. Все
исследованные образцы продемонстрировали
резкие R(T) зависимости, что говорит о высокой
однородности материала.

Безотносительно к методу изготовления и ма-
териалу подложки, прослеживается четкая зако-
номерность: чем тоньше пленка, тем выше темпе-
ратура сверхпроводящего перехода. Можно сделать
вывод, что наблюдается истинный размерный эф-
фект, который интерпретируется как проявление
квантового размерного эффекта [7].

Работа поддержана Программой фундамен-
тальных исследований НИУ ВШЭ.
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Методами рентгеноструктурного анализа, оптической и электронной микроскопии изучено влия-
ние условий механической активации смеси Cu–12% Sn с различным содержанием модификатора
Cu9Al4 на структурно-фазовый состав и морфологию формируемых композитов. При механохими-
ческом введении 10 мас. % модифицирующей добавки в матрицу механосинтезированной оловян-
ной бронзы в продукте формируется в основном тройной твердый раствор алюминия и олова в ме-
ди, Al0.05Cu0.9Sn0.05. В случае 20 мас. % модифицирующей добавки в продукте присутствуют твердый
раствор олова в меди Cu0.9Sn0.1 и интерметаллид Cu9Al4. Исследования механических и триботехниче-
ских характеристик материала, полученного методом спекания под давлением, показали, что интенсив-
ность изнашивания материала на основе механохимически синтезированной бронзы Cu–12 мас. % Sn
незначительно меньше, чем промышленной бронзы БрОФ 10-1, коэффициент трения f снижается
в ~1.3 раза, а диапазон разброса его значений достаточно широк f = 0.7–0.9. Модифицирование ме-
ханосинтезированной бронзы Cu–12 мас. % Sn интерметаллидом Cu9Al4 позволяет снизить интен-
сивность изнашивания в 1.3–1.6 раза и значительно снизить коэффициент трения (в 1.2–1.6 раза).
Стабильное значение f = 0.5 достигается для механически активированного состава Cu–12 мас. %
Sn + 20 мас. % Cu9Al4. Введение интерметаллида повышает микротвердость сплавов в 1.6–2 раза (до
Hμ = 2730 МПа) относительно микротвердости бронзы БрОФ 10-1 и механосинтезированной бронзы.
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ВВЕДЕНИЕ
Металлические антифрикционные материалы

со структурной схемой “мягкая матрица и твер-
дые включения” обеспечивают оптимальное со-
четание высокой износостойкости и теплопро-
водности с низким коэффициентом трения [1, 2].
Среди них наиболее востребованы в машино-
строении оловянные бронзы [3], которые облада-
ют хорошими антифрикционными свойствами,
коррозионной стойкостью и технологичностью,
что обусловливает применение порошков бронзы
для широкого ряда технологий консолидации.
Однако спеченные материалы имеют низкую
твердость и прочность, что приводит к необходи-
мости разработки модифицирующих и упрочня-

ющих добавок. В качестве модификаторов для
сплавов могут использоваться различные кера-
мические добавки, которые являются непосред-
ственными зародышами кристаллизации [4]. Ос-
новными проблемами при этом являются низкая
смачиваемость частиц керамических модифика-
торов и неравномерность их распределения в
объеме материала. В случае отсутствия смачива-
ния частиц упрочняющей фазы расплавленной
матрицей на границе раздела часто присутствуют
поры, которые могут являться причиной сниже-
ния прочностных характеристик материала и его
пластичности. Поэтому в качестве модификато-
ров более перспективно использование интерме-
таллидов, что в ряде случаев позволяет реализо-

УДК 669.35'6:621.762

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ



62

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 1  2023

ГРИГОРЬЕВА и др.

вать двойной механизм упрочнения: не только
вводимыми дисперсными частицами, но и за счет
выделения дисперсных частиц из образующегося
пересыщенного твердого раствора [5–8]. Одним
из эффективных способов получения интерме-
таллических соединений является механохими-
ческий синтез [9–14]. Фазовый состав механохими-
чески формируемых сплавов и композитов опреде-
ляется как соотношением исходных компонентов,
так и режимами механической активации.

Хорошая смачиваемость интерметаллидов
матричным расплавом и зернограничные взаимо-
действия обеспечивают требуемые физико-меха-
нические свойства материала. В этой связи пред-
ставляет интерес модифицирование оловянной
бронзы интерметаллидами на основе меди.

В работе изучалось влияние условий механи-
ческой активации (МА) смеси Cu–12% Sn с раз-
личным содержанием модификатора (Cu9Al4) на
структурно-фазовый состав и морфологию фор-
мируемых композитов, а также физико-механи-
ческие и триботехнические свойства материала,
получаемого методом спекания МА смеси под
давлением.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Использовали порошки меди марки ПМС-1 и

олова марки ПОЭ с размерами частиц ~40 мкм, а
также порошок механохимически синтезирован-
ного наноструктурированного (с размерами кри-
сталлитов ~3 нм) монофазного интерметаллида
Cu9Al4 с бимодальным распределением частиц по
размерам в диапазонах 0.2–0.4 и 2–4 мкм [15].

МА смеси порошков меди и олова в массовом
соотношении 88 и 12% соответственно, проводи-
ли в планетарной шаровой мельнице АГО-2 с во-
дяным охлаждением (внутренний объем стально-
го барабана 250 см3, диаметр стальных шаров
5 мм, загрузка шаров 200 г, навеска обрабатывае-
мого образца 10 г, скорость вращения барабанов
~1000 об/мин вокруг общей оси) [16]. Длительность
обработки порошковой смеси составила 2 мин. Мо-
дифицирование механосинтезированной бронзы
Cu–12 мас. % Sn добавлением Cu9Al4 в количестве
10 и 20 мас. % проводили в тех же условиях, дли-
тельность механической обработки смесей – от
40 с до 8 мин. Во избежание окисления металлов
эксперименты проводили в среде аргона.

Консолидацию порошков осуществляли спека-
нием в графитовых тиглях размером ∅10 × 8 мм,
которое включает предварительное холодное прес-
сование при давлении 30 МПа, последующий на-
грев до температуры 950°С и выдержку 30 мин с по-
следующим охлаждением на воздухе.

Структурно-фазовое состояние образцов по-
сле МА и спекания изучали методом рентгенов-
ской дифракции на дифрактометре D8 Advance

(CuKα-излучение). Фазовый состав продуктов
определяли по данным рентгеновской дифрак-
ции с использованием базы данных Международ-
ного центра дифракционных данных (ICDD)
PDF4 [17]. Параметры элементарных ячеек сосу-
ществующих фаз рассчитывали с использованием
программы Celref [18]. Количественный фазовый
анализ проводили по результатам полнопрофиль-
ного анализа по методу Ритвельда с использовани-
ем программного пакета DIFFRACplus: TOPAS [19].
Микроструктурные характеристики (размер кри-
сталлитов L и микронапряжения ε) оценивали с
использованием “дубль-Фойгт” (doubleVoigt) ме-
тодологии. Для разделения вкладов в уширение пи-
ков от L использовали функцию Лоренца, от ε –
функцию Гаусса.

Морфологию синтезированных порошковых
сплавов и композитов и микроструктуру спечен-
ных материалов исследовали с помощью растро-
вой электронной микроскопии (РЭМ) на прибо-
рах Hitachi-Tabletop TM-1000 и Carl Zeiss LEO 420.
Для съемки изображений использовали детекто-
ры вторичных электронов.

Триботехнические испытания образцов ци-
линдрической формы размером ∅10 × 8 мм про-
водили в условиях сухого трения на автоматизи-
рованном трибометре АТВП, работающем по схеме
возвратно-поступательного перемещения призма-
тического образца по контртелу со скоростью
0.1 м/с и при номинальном контактном давлении
1.5 МПа [20]. В качестве контртела использовали
пластину, изготовленную из закаленной углероди-
стой стали 60Г с микротвердостью Hμ = 4840 МПа. В
качестве триботехнических характеристик, под-
лежащих оценке в процессе испытаний, выбраны
массовый износ и коэффициент трения. Интен-
сивность изнашивания Iq определяли на стадии
установившегося изнашивания как отношение
потери массы к пути трения. Измерение микро-
твердости Hμ проводили на приборе ПМТ-3, при
нагрузке 1.96 Н.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
В качестве материала бронзы с мягкой матри-

цей для последующего модифицирования интер-
металлидом механохимически синтезирован пре-
курсор Cu–12 мас. % Sn. Рентгеноструктурный
анализ такого порошка, полученного при меха-
нической активации смеси меди и олова в плане-
тарной шаровой мельнице в течение 2 мин, показал
наличие фаз остаточной меди, твердых растворов и
интерметаллидов системы Cu–Sn (табл. 1).

По данным РЭМ в смеси Cu + 12 мас. % Sn по-
сле механической активации в течение 2 мин
формируется слоистая структура с частицами пла-
стинчатой морфологии с размерами 100–150 мкм
(рис. 1а).
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Модифицирующая добавка, механохимиче-
ски синтезированный интерметаллид Cu9Al4, по-
лученный в результате 20 мин МА порошковой сме-
си состава Cu + 20 мас. % Al, имеет размер кристал-
литов ~3 нм при размерах частиц 0.2–4 мкм
(рис. 1б).

Модифицирование механосинтезированной
бронзы Cu–12 мас. % Sn с 10 и 20 мас. % Cu9Al4
осуществлено высокоэнергетической механиче-
ской обработкой в течение 40 с – 8 мин.

Cu–12 мас. % Sn (МА 2 мин) + 10 мас. % Cu9Al4

Рентгеноструктурный анализ продукта смеси
Cu–12 мас. % Sn (МА 2 мин) с 10 мас. % Cu9Al4 по-
сле 40 с МА показал, что за это время остаточная
медь полностью расходуется на формирование твер-
дых растворов олова в меди, полностью исчезает ин-
терметаллическое соединение Cu40.4Sn11, незначи-
тельно уменьшается содержание интерметалли-
ческого соединения Cu3Sn (табл. 2). Фаза
твердого раствора характеризуется малым разме-
ром кристаллитов и высоким уровнем микрона-
пряжений, что может указывать на ее высокую
дефектность.

После 2 мин МА в продукте не обнаруживают-
ся интерметаллические соединения системы
медь–олово, а твердые растворы олова в меди
превращаются в тройной твердый раствор олова и
алюминия в меди Al0.05Cu0.9Sn0.05 с высоким уров-
нем микронапряжений (табл. 2).

Незначительно уменьшается количество фазы
интерметаллического соединения Cu9Al4, и суще-
ственно возрастают размер его кристаллитов и
уровень микронапряжений по сравнению с ха-
рактеристиками исходного интерметаллического
соединения. Появляется незначительное количе-
ство фазы Cu8.58Al4.42.

При дальнейшей МА в течение 4 мин в продук-
те увеличивается содержание тройного твердого
раствора алюминия и олова в меди, и более чем в
два раза снижается уровень микронапряжений в

нем (табл. 2). Также более чем в два раза снижает-
ся содержание фазы с дефицитом меди, и более
чем в три раза – модифицирующей добавки
Cu9Al4. Размеры кристаллитов и уровень микрона-
пряжений этих фаз практически не изменяются.

При увеличении времени МА до 8 мин в про-
дукте полностью исчезает фаза Cu8.58Al4.42, и
практически полностью – модифицирующая до-
бавка Cu9Al4 (0.6 мас. %), продукт МА представ-
ляет собой преимущественно тройной твердый
раствор алюминия и олова в меди Al0.05Cu0.9Sn0.05
(99.4 мас. %).

Электронно-микроскопические исследования
показали, что после механической активации в
течение 40 с морфология частиц и их размеры
практически не изменяются по сравнению с па-
раметрами исходной механохимически синтези-
рованной бронзы без модифицирующих добавок
(рис. 2а, фото 1). При увеличении времени МА до
2 мин форма и размеры частиц изменяются не-
значительно (рис. 2а, фото 2). При дальнейшем
увеличении длительности МА (4 мин) размер ча-
стиц заметно возрастает, их форма из пластинча-
той преобразуется в полиэдрическую (рис. 2а, фо-
то 3). МА в течение 8 мин приводит к формирова-
нию крупных сферических частиц с размерами
600–900 мкм (рис. 2а, фото 4). Согласно данным
рентгеноструктурного анализа практически един-

Таблица 1. Рентгеноструктурные параметры смеси
Cu + 12 мас. % Sn после МА в течение 2 мин

* Пр. гр. Cmcm; ** Пр. гр. P63/mmc.

Фазовый состав a, Å b, Å c, Å Мас. %

1 Cu 3.616 3.616 3.616 32.6
2 Cu3Sn* 5.470 38.303 4.323 14.9
3 Cu0.97Sn0.03 3.651 37.7
4 Cu3Sn** 5.511 4.319 2.9
5 Cu40.4Sn11 17.926 6.1
6 Cu0.9Sn0.1 3.646 5.8

Рис. 1. РЭМ-изображения частиц продукта: (а) в системе Cu–12 мас. % Sn после МА в течение 2 мин; (б) в системе Cu–
20 мас. % Al, после МА в течение 20 мин.

10 мкм(б)200 мкм(a)
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ственной фазой в активированном образце стано-
вится тройной твердый раствор олова и алюми-
ния в меди. Сферическая форма и рост размера
частиц в ходе МА, наиболее вероятно, связаны с
высокой пластичностью продукта МА, как и в слу-
чае алюминиевых бронз (Cu–10 мас. % Al) [21].

Cu–12 мас. % Sn (МА 2 мин) + 20 мас. % Cu9Al4

На начальной стадии МА (40 с) смесь Cu–
12 мас. % Sn (МА 2 мин.) с 20 мас. % Cu9Al4 ведет
себя как смесь с 10 мас. % модифицирующей до-
бавки: полностью исчезают медь и интерметалли-
ческое соединение Cu41Sn11, незначительно снижа-
ется содержание Cu3Sn и почти в два раза возрастает
содержание твердых растворов олова в меди с высо-

ким уровнем микронапряжений (1.9%) и размерами
кристаллитов около 6 нм (табл. 3).

Электронно-микроскопические данные сви-
детельствуют о схожести морфологических и раз-
мерных характеристик композитов, образующих-
ся в смесях с 10 и 20 мас. % модифицирующей до-
бавки (рис. 2б, фото 1).

Дифракционная картина смеси Cu–12 мас. %
Sn с 20 мас. % Cu9Al4, механоактивированной в
течение 2 мин, существенно отличается от тако-
вой для смеси с 10 мас. % Cu9Al4: не образуются ни
тройной твердый раствор алюминия и олова в ме-
ди, ни твердый раствор алюминия в меди. Про-
дукт становится двухфазным: основной фазой яв-
ляется твердый раствор олова в меди Cu0.9Sn0.1 с
уровнем микронапряжений выше 2%, и остается
модифицирующая добавка Cu9Al4, размеры кри-

Таблица 2. Рентгеноструктурные параметры смеси Cu–12 мас. % Sn с 10 мас. % Cu9Al4 после МА

Время МА, с Фаза a, Å c, Å Мас. % L, нм ε, %

40 Cu3Sn 5.4920 4.3220 7.2 12.6 0.4
Cu0.932Sn0.068 3.6660 32.4 6.3 1.9
Cu9Al4 8.7220 8.8 5.3 –
Cu0.97Sn0.03 3.6220 51.6 – 1.5

120 Cu8.58Al4.42 8.9850 5.8 – –
Al0.05Cu0.9Sn0.05 3.6685 86.6 – 1.8
Cu9Al4 8.7130 7.6 13.5 0.2

240 Cu8.58Al4.42 8.9770 2.8 – 0.8
Al0.05Cu0.9Sn0.05 3.6766 94.8 – 0.9
Cu9Al4 8.6970 2.4 14.0 0.2

480 Al0.05Cu0.9Sn0.05 3.6818 99.4 – –
Cu9Al4 8.6968 0.6 – –

Таблица 3. Рентгеноструктурные параметры смеси Cu–12 мас. % Sn с 20 мас. % Cu9Al4 после МА

Время МА, с Фаза a, Å c, Å Мас. % L, нм ε, %

40 Cu3Sn 5.4939 4.3190 7.5 – 0.7

Cu0.932Sn0.068 3.6660 30.2 6.4 1.9

Cu9Al4 8.7190 17.5 6.2 –

Cu0.97Sn0.03 3.6213 44.8 – 1.5

120 Cu0.9Sn0.1 3.6697 86.0 – 2.2

Cu9Al4 8.7125 14.0 14.0 0.2

240 Cu0.9Sn0.1 3.6787 87.0 128.0 1.6

Cu9Al4 8.7053 13.0 14.0 0.2

480 Cu0.9Sn0.1 3.6799 89.8 128.0 1.6

Cu9Al4 8.6990 10.2 14.0 0.2
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сталлитов которой возрастают более чем в три ра-
за по сравнению с размерами исходного интерме-
таллида.

Данные РЭМ (рис. 2б, фото 2) также свиде-
тельствуют об отличии активированных смесей
Cu–12 мас. % Sn с разным содержанием интерме-
таллида: размеры частиц смеси с 20 мас. % Cu9Al4

существенно меньше, чем с 10 мас. % модифици-
рующей добавки.

После 4 мин МА фазовый состав и содержание
фаз в продукте сохраняются; снижается уровень
микронапряжений твердого раствора олова в ме-
ди, размер его кристаллитов составляет более
100 нм, что указывает на рекристаллизационные
процессы. По сравнению с 2 мин МА частицы

Рис. 2. РЭМ-изображения частиц смесей Cu–12 мас. % Sn с 10 мас. % Cu9Al4 (а) и 20 мас. % Cu9Al4 (б) после МА в те-
чение 40 с (1), 2 (2), 4 (3) и 8 мин (4).

200 мкм 200 мкм

200 мкм 200 мкм

200 мкм

750 мкм

200 мкм

200 мкм(а) 200 мкм(б)

1

2

3

4
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практически не изменяются, но остаются суще-
ственно более мелкими, чем в смеси с 10 мас. %
добавки (рис. 2б, фото 3).

После 8 мин МА фазовый состав также прак-
тически не изменяется, количество твердого рас-
твора олова в меди незначительно увеличивается,
а интерметаллида – уменьшается, размеры кри-
сталлитов и уровни микронапряжений обеих фаз
сохраняются. По данным РЭМ, с увеличением
длительности МА до 8 мин размер частиц порош-
ка увеличивается до 68–400 мкм, но они остаются
значительно более мелкими по сравнению с ча-
стицами смеси Cu–12 мас. % Sn с 10 мас. %
Cu9Al4, в которых сформировался тройной твер-
дый раствор алюминия и олова в меди (рис. 2б,
фото 4).

Существенно меньшие размеры частиц акти-
вированных образцов бронзы с 20 мас. % Cu9Al4
по сравнению с бронзой с 10 мас. % Cu9Al4 обу-
словлены присутствием интерметаллида, снижа-
ющего пластичность материала.

Консолидация порошков смесей Cu–12 мас. % Sn 
с 10 и 20 мас. % Cu9Al4 (МА 2 мин) 
методом спекания под давлением

Для спекания использовали механически ак-
тивированные порошки как смеси Cu–12 мас. %
Sn, так и модифицированных смесей с 10 мас. % и
20 мас. % Cu9Al4 после 2 мин МА. При спекании
через расплав в модифицированных образцах с
10 мас. % Cu9Al4 формируется структура материа-
ла на основе твердого раствора с параметром ре-
шетки а = 3.6662 Å с включениями дисперсных
фаз Cu9Al4 и Cu41Sn11, последняя фаза образуется
за счет распада твердого раствора. При этом про-
исходит частичное разделение фаз с вытеснением
менее плотной фазы интерметаллида Cu9Al4 к
границам раздела. После отжига наблюдается обра-
зование дендритных структур и эвтектоида с интер-
металлидом Cu41Sn11. Микротвердость сплавов по-
вышается в 1.6–2 раза (до Hμ = 2730 МПа) относи-

тельно микротвердости известной бронзы
БрОФ10-1 и сплава, полученного при спекании ме-
ханосинтезированной бронзы Cu–12 мас. % Sn.

Модифицирование бронзы интерметаллидом
в количестве 20 мас. % позволяет обеспечить со-
хранение высоких значений микротвердости спе-
ченного материала и после высокотемпературно-
го отжига при 520°С (Нμ = 2720 МПа). Снижение
параметра решетки твердого раствора до а =
= 3.6551 Å и увеличение содержания интерметал-
лида Cu41Sn11 указывает на дисперсионное упроч-
нение сплава.

Изучено массовое изнашивание спеченных
материалов на основе оловянных бронз с различ-
ным содержанием модифицирующей добавки до
и после отжига при 520°С (табл. 4).

Интенсивность изнашивания материала на ос-
нове механохимически синтезированного по-
рошка Cu–12 мас. % Sn незначительно меньше,
чем у бронзы БрОФ 10-1, коэффициент трения
снижается в 1.2–1.4 раза, однако диапазон разброса
его значений достаточно широк: f = 0.7–0.9. После
отжига интенсивность изнашивания уменьшается в
1.2 раза, коэффициент трения не изменяется. Мо-
дифицирование бронзы Cu–12 мас. % Sn интерме-
таллидом Cu9Al4 (10 мас. %) позволяет снизить
изнашиваемость в 1.4 раза (без отжига) и в 1.6 раза
после отжига и снизить коэффициент трения в
1.2–1.3 раза. Для состава с 20 мас. % Cu9Al4 интен-
сивность изнашивания уменьшается в 1.3 раза
(без отжига) и в 1.5 раза после отжига, коэффици-
ент трения снижается в 1.6 раза, и достигается
стабильное значение f = 0.5.

Уменьшение коэффициента трения модифи-
цированных бронз указывает на снижение адге-
зионного взаимодействия пары трения, что мо-
жет быть связано с увеличением их микротвердо-
сти. Высокотемпературный отжиг не оказывает
влияния на коэффициент трения, но снижает ин-
тенсивность изнашивания, что связано с допол-
нительным дисперсионным упрочнением мате-
риала.

Таблица 4. Триботехнические свойства модифицированных механосинтезированных бронз в режиме сухого
трения при нагрузке 1.5 Н

Состав образцов
Интенсивность массового 
изнашивания, ×10–3, мг/м

Коэффициент 
трения, f

БрОФ 10-1 46.0 1.0–1.1
Cu–12 мас. % Sn 42.0 0.7–0.9
Cu–12 мас. % Sn, отжиг 520°С 35.3 0.7–0.9
Cu–12 мас. % Sn + 10 мас. % Cu9Al4 30.1 0.6–0.7
Cu–12 мас. % Sn + 10 мас. % Cu9Al4, отжиг 520°С 26.3 0.6–0.7
Cu–12 мас. % Sn +20 мас. % Cu9Al4 32.8 0.5
Cu–12 мас. % Sn + 20 мас. % Cu9Al4, отжиг 520°С 28.9 0.5
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Механохимически синтезированная оловян-

ная бронза модифицирована интерметаллидом
Cu9Al4 в количестве 10 и 20 мас. %. Показано, что
при содержании 10 мас. % Cu9Al4 механохимиче-
ски формируется тройной твердый раствор олова
и алюминия в меди, а при 20 мас. % Cu9Al4 в про-
дукте сохраняется интерметаллид Cu9Al4 и фор-
мируется твердый раствор олова в меди.

Спеченные материалы на основе механохими-
чески синтезированной бронзы Cu–12 мас. % Sn
по триботехническим параметрам незначительно
отличаются от промышленной бронзы БрОФ 10-1.
Однако при модифицировании ее интерметалли-
дом Cu9Al4 в количестве 10 и 20 мас. % уменьша-
ется интенсивность изнашивания материала в
1.4–1.6 раза и в 1.3–1.5 раза соответственно для
двух составов и снижается коэффициент трения в
1.2–1.3 раза и в ~1.6 раза соответственно, до зна-
чения f = 0.5 для состава с 20 мас. % Cu9Al4.

Работа выполнена в рамках государственных
заданий ИХТТМ СО РАН (№ 121032500062-4) и
ОИМ НАН Беларуси (№ ГР 20210803).
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Представлены результаты исследований круглых слитков диаметром 110 мм и холоднокатаных ли-
стов толщиной 2 мм из экспериментальных Al–Mg–Sc сплавов с разным содержанием скандия
(0.07 и 0.20 мас. %). Методом просвечивающей электронной микроскопии с применением термоди-
намического моделирования изучены особенности структурно-фазового состояния материала.
Установлено, что снижение содержания скандия с 0.20 до 0.07% приводит к увеличению размера
зерна в слитках в 2 раза, падению упрочнения при гомогенизации на 46% и уменьшению прочности
отожженных листов на 10–20%, что обусловлено меньшим количеством ключевой фазы Al3(Sc,Zr).
На отожжённых листах из экономнолегированного сплава, полученных в экспериментальных усло-
виях, достигнут хороший уровень прочностных характеристик (σв > 400 МПа; σ0.2 > 300 МПа), пре-
вышающий свойства традиционного сплава АМг6 (σв > 350 МПа; σ0.2 > 150 МПа).
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время деформируемые алюмини-

евые сплавы системы Al–Mg–Sc относят к пер-
спективным конструкционным материалам для
применения в ракетно-космической технике и су-
достроении. Повышенная прочность этих сплавов
(по сравнению со сплавами группы АМг) достига-
ется благодаря малой добавке переходного метал-
ла – скандия, который обеспечивает значитель-
ное структурное и дисперсионное упрочнение
материалу, а также способствует повышенной
свариваемости с получением прочности сварных
соединений, близкой к основному металлу. При
этом данные сплавы имеют высокую коррозион-
ную стойкость на уровне Al–Mg-сплавов [1–7].

На настоящий момент широкое применение
освоенных в промышленности Al–Mg–Sc спла-
вов сдерживает их высокая стоимость ввиду нали-
чия дорогостоящего редкоземельного элемента в
их составе – скандия (при его содержании ≥0.2%).
В связи с этим для повышения экономического
эффекта их использования рассматривается воз-
можность снижения количества скандия (до
0.05–0.15%) при условии незначительной потери
(или сохранении) механических свойств относи-
тельно классических композиций. На основе
концепции экономного легирования российски-

ми специалистами предложен ряд сплавов со
сниженным содержанием скандия, для которых
показана возможность достижения повышенной
прочности [8–10].

Для решения задачи разработки, освоения и
внедрения новых экономнолегированных сплавов
системы Al–Mg–Sc в промышленности необходи-
мо проведение дальнейших систематических ис-
следований формирования структуры и комплекса
свойств в процессе изготовления из них полуфаб-
рикатов с учетом содержания скандия [4, 8, 11].

Цель данной работы заключается в исследова-
нии особенностей структурно-фазового состоя-
ния и получаемых свойств экспериментальных
Al–Mg–Sc сплавов с разным содержанием скан-
дия (0.07 и 0.20 мас. %).

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

В качестве материала для исследований ис-
пользовали круглые слитки диаметром 110 мм из
экспериментальных сплавов системы Al–Mg–Sc
и холоднокатаные листы толщиной 2 мм, изго-
товленные из них. Были выбраны два состава: ба-
зовый сплав типа В-1579 (А2) и экономнолегиро-
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ванный сплав (А1) с содержанием скандия, сни-
женным в 3 раза по сравнению базовым составом.

Экспериментальные сплавы были выплавле-
ны в электрической печи сопротивления со съем-
ным тиглем номинальной емкости 10 кг. Для при-
готовления сплавов использованы следующие
шихтовые материалы: алюминий марки А99, маг-
ний марки МГ95, цинк марки Ц0, двойные лига-
туры Al–2% Sc, Al–2% Zr, Al–20% Mn, Al–
14% Ni, Al–14% Cr, Al–3.7% Ti. Слитки диамет-
ром 110 мм получены методом полунепрерывного
литья в водоохлаждаемый кристаллизатор сколь-
жения. Фактический химический состав (мас. %)
слитков, определенный методом атомно-эмисси-
онной спектрометрии, приведен в табл. 1.

Гомогенизацию слитков проводили при тем-
пературе печи 380°С в течение 8 ч, после чего
слитки подвергали механической обработке. Тех-
нологическая схема изготовления листов преду-
сматривала три этапа: горячая ковка цилиндриче-
ского слитка на плоскую заготовку до толщины
40 мм, горячая прокатка на заготовку до толщины
4 мм, далее холодная прокатка на лист до толщины
2 мм (размер полученных карточек – 150 × 550 мм).

Экономнолегированный сплав не потребовал
проведения повторного нагрева при горячей про-
катке, в отличие от базового сплава. Для повыше-
ния пластичности перед холодной прокаткой
провели предварительный отжиг горячекатаного
проката. Окончательный (стабилизирующий) от-
жиг холоднокатаных листов проводили по стан-
дартному ступенчатому режиму для сплавов
АМг5 и АМг6: первая ступень – при температуре
320°С в течение 1 ч, вторая ступень – при темпе-
ратуре 250°С в течение 1 ч.

Микроструктурный анализ выполнен на мик-
роскопе Olympus GX51 со съемкой в поляризо-
ванном свете. Исследования структуры методом
просвечивающей электронной микроскопии
(ПЭМ) проводили на микроскопах JEM 200CX и
Tecnai G2 F20 с применением энергодисперсион-
ного спектрометра X-Max80Т. Твердость слитков
(HRB) измеряли на твердомере DuraJet по ГОСТ
9013. Механические испытания на статическое
растяжение листов выполнены на образцах типа
II по ГОСТ 1497 на испытательной машине Zwick
Roell Z100 при комнатной температуре. Испыта-
ния на коррозионную стойкость к межкристал-
литной коррозии (МКК) проведены по ГОСТ

9.904 в рабочих емкостях при полном погруже-
нии образцов в раствор № 2 (при температуре
раствора 30 ± 5°С) в течение 6 ч, а к расслаиваю-
щей коррозии (РСК) – по ГОСТ 9.021 в рабочих
емкостях при полном погружении образцов в рас-
твор № 4 в течение 7 сут. Термодинамическое мо-
делирование равновесного фазового состава про-
водили в программном комплексе Thermo-Calc
(версия 8.1, база данных TTAL8).

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Термодинамическое моделирование 
фазового состава сплавов Al–Mg–Sc

Программный комплекс Thermo-Calc являет-
ся важным инструментом для оценки фазового
состава многокомпонентных алюминиевых спла-
вов и может быть полезен при поиске оптималь-
ного химического состава экономнолегирован-
ных скандийсодержащих сплавов.

Термодинамические расчеты фазового состава
показали, что в равновесных условиях для мо-
дельных сплавов А1 и А2 возможно присутствие
фаз Al6Mn, Al31Mn6Ni2, Al9Ni2, Al3М (М – металл),
а также фаз Al3Mg2(β) и AlMgZn (T), образующих-
ся при низких температурах (ниже 250°С). Основ-
ное различие в равновесном фазовом составе
между двумя сплавами заключается в типе кри-
сталлической решетки алюминида Al3М и его ко-
личестве (рис. 1а).

Согласно результатам моделирования, в рас-
сматриваемых составах (при равновесных усло-
виях) фаза Al3М может иметь два типа кристалли-
ческих структур: тетрагональную D023 и кубиче-
скую L12. В состав фазы Al3М обоих типов,
согласно расчету, входят скандий, цирконий, ти-
тан, которые имеют переменную растворимость в
фазе в зависимости от температуры. Фазу со
структурой D023, в которой эти элементы раство-
рены примерно в одинаковом количестве, можно
обозначить Al3(Zr, Sc), а фазу со структурой L12,
где основное содержание составляет скандий –
Al3(Sc, Zr). Количество той или иной фазы Al3М
зависит от содержания скандия в сплаве и соот-
ношения Sc/Zr. Так в сплаве А1, в котором
Sc/Zr ≈ 1.3 (ат. %), скандий преимущественно
уходит в фазу Al3(Zr, Sc), а в сплаве А2, в котором
Sc/Zr ≈ 3 (ат. %) – на образование фазы Al3(Sc,Zr).

Таблица 1. Химический состав экспериментальных сплавов системы Al–Mg–Sc

Образец
Содержание элементов, % (мас./ат.)

Al Mg Sc Zr Mn Ti Zn Ni Cr Fe Si Sc/Zr

А1
А2

Осн. 4.5/5.0
4.8/5.3

0.07/0.04
0.20/0.12

0.12/0.03
0.14/0.04

0.44/0.22
0.51/0.25

0.11/0.06
0.04/0.02

0.5/0.2 0.10/0.05 <0.1 0.03 <0.01 0.6/1.3
1.4/3.0
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Следует отметить, что в сплаве А1 при температу-
рах выше 350°С присутствует фаза со структурой
D023, а фаза со структурой L12 отсутствует, но по-
является в незначительном количестве при более
низких температурах.

Таким образом, при равновесных условиях в
экономнолегированном составе (А1) можно ожи-
дать избыточное количество фазы Al3(Zr,Sc) и
низкое содержание фазы Al3(Sc, Zr), которая ока-
зывает ключевое влияние на свойства скандийсо-
держащих алюминиевых сплавов.

Кроме того, проведено моделирование фазо-
вого состава сплавов при неравновесной кристал-
лизации (метод Шейла–Гулливера). Как видно
на рис. 1б, содержание скандия CSc в твердом рас-
творе (Al) изменяется в процессе кристаллизации
и достигает максимума в температурном интерва-
ле 580–600°С: CSc = 0.05 мол. % – для сплава А1 и
CSc = 0.15 мол. % – для сплава А2. В равновесных
условиях при температурах гомогенизации и го-
рячей деформации (380–440°С) CSc на порядок
ниже и составляет 0.005–0.01% для обоих спла-
вов. Это позволяет предположить, что в сплаве А1
при нагревах будет образовано меньшее количе-
ство упрочняющих частиц фазы Al3(Sc,Zr) в про-
цессе распада пересыщенного скандием твердого
раствора, и, соответственно, приведет к меньше-
му уровню дисперсионного упрочнения, в отли-
чие от сплава А2.

Микроструктура и твердость слитков 
из сплавов системы Al–Mg–Sc

Слитки в литом состоянии имеют однородную
недендритную мелкозернистую структуру с рав-
ноосной формой зерен (близкой к полиэдриче-
ской), по границам которых наблюдаются выделе-
ния эвтектических фаз (рис. 2а, 2б). Мелкое зерно
литой структуры обусловлено модифицирующим
действием титана, циркония и скандия [4, 8], бла-

годаря образующимся в температурном интервале
кристаллизации (580–640°С) первичным фазам
Al3(Zr,Sc) и Al3(Sc,Zr), как показывают расчеты
(рис. 1). Экономнолегированный сплав А1 отлича-
ется в 2 раза большим размером зерна (~60 мкм) по
сравнению с базовым сплавом А2 (~30 мкм) [6] вви-
ду отсутствия первичной фазы Al3(Sc,Zr).

Согласно результатам ПЭМ (рис. 3, 4) в тон-
кой структуре гомогенизированных слитков обо-
их сплавов по объему зерен в основном присут-
ствуют выделения дисперсоидов двух типов, ко-
торые образовались гомогенно в объеме зерен
или гетерогенно на дислокациях. Первый тип –
мелкие дисперсоиды вытянутой или округлой
формы и размером не более 100 нм, которые при-
надлежат фазам Al6Mn и Al31Mn6Ni2, второй тип –
мелкодисперсные глобулярные частицы фазы
Al3(Sc,Zr) размером до 20 нм. Эти выделения обра-
зовались во время гомогенизации при распаде пере-
сыщенного твердого раствора, полученного после
неравновесной кристаллизации слитка [5, 12]. По
результатам качественного локального анализа
можно предположить, что скандий составляет яд-
ро частицы Al3(Sc,Zr), а цирконий может нахо-
диться в ее приграничной области в малом коли-
честве (рис. 4).

Следует отметить, что согласно результатам
моделирования, в сплаве А1 фаза Al3(Sc,Zr) не
должна присутствовать в равновесных условиях
при температуре гомогенизации (см. рис. 1). Раз-
личие экспериментальных и расчетных данных
можно объяснить тем, что исследуемый материал
находится в неравновесном состоянии (после ли-
тья), при котором во время гомогенизации
(380°С) замедленная диффузия циркония не поз-
воляет успеть образоваться фазе Al3(Zr,Sc) при
распаде пересыщенного твердого раствора [5, 12].

Твердость слитков в исходном (литом) состоя-
нии зависит от содержания скандия (рис. 5), что
может быть связано с разным вкладом зеренного

Рис. 1. Результаты расчета фазового состава в модельных сплавах А1 и А2: а) количество фаз типа Al3М при равновес-
ных условиях; б) содержание скандия в твердом растворе при неравновесной кристаллизации.
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упрочнения по механизму Холла–Пэтча. Гомоге-
низация приводит к заметному приросту твердо-
сти слитков (на 60% для сплава А1 и на 80% для
сплава А2), благодаря выделению при нагреве мел-

кодисперсных когерентных частиц Al3(Sc,Zr), обес-
печивающих дисперсионное упрочнение материа-
лу в зависимости от их объемной доли (рис. 1)
[6, 12]. Снижение содержания скандия с 0.20 до

Рис. 2. Типичная микроструктура слитков в литом состоянии (а, б) и отожженных холоднокатаных листов (в, г) из Al–
Mg–Sc сплавов с разным содержанием скандия.
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0.07% Sc

100 мкм(б)
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100 мкм(в)

0.07% Sc

100 мкм(г)
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Рис. 3. Тонкая структура слитков после гомогенизации (ПЭМ): а) характер выделения дисперсоидов фаз Al6Mn и
Al31Mn6Ni2; б) характер выделений фазы Al3(Sc,Zr).

500 нм(а) 200 нм(б)

0.20% Sc 0.07% Sc
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0.07% приводит к снижению упрочнения при го-
могенизации слитков на 46%. Следует отметить,
что незначительный вклад в повышение твердо-
сти мог быть также внесен и вследствие выделе-
ния частиц марганцовистых фаз.

Микроструктура отожженных листов 
из сплавов системы Al–Mg–Sc

Типичная структура холоднокатаных листов в
отожженном состоянии представлена на рис. 2в, 2г.

Видно, что оба сплава обеспечивают сохранение
волокнистой, преимущественно нерекристалли-
зованной структуры по всей толщине листов.

Электронно-микроскопические исследования
показали, что отожженные листы имеют субзе-
ренную структуру с размером субзерен до 1 мкм
(рис. 6). В тонкой структуре листов, как и в слит-
ках, присутствуют мелкодисперсные глобуляр-
ные частицы фазы Al3(Sc,Zr) (рис. 6в, 6г), но по
сравнению со слитками (рис. 3б) можно отметить
увеличение объемной доли и плотности их рас-
пределения (рис. 6в). Предположительно, более
крупные частицы размером до 35 нм образовались
при гомогенизации и выросли при нагреве во время
горячей прокатки и окончательного отжига, а мел-
кодисперсные частицы размером до 18 нм – после
гомогенизации.

На карте распределения элементов в плоско-
сти 1 × 1 мкм (рис. 7) в тонкой структуре различи-
мы мелкие частицы размером до 100 нм (№ 1–4),
которые содержат марганец, никель, железо, а
также более крупные скопления выделений раз-
мером до 200 нм (№ 5–7), содержащие скандий,
цирконий и титан. Выделения № 5–7, вероятно,
относятся к оставшимся первичным интерметалли-
дам фазы Al3(Sc,Zr), которые образовались при кри-
сталлизации, а мелкие выделения № 1–5 – преиму-
щественно к дисперсоидам фаз Al6Mn, Al31Mn6Ni2,
образованным при гомогенизации слитков (рис. 4)
или при технологических нагревах в процессе по-
лучения листов.

Рис. 4. Результаты рентгеноспектрального микроанализа, иллюстрирующие элементный состав выделений (1–11) в
тонкой структуре гомогенизированных слитков.
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Рис. 6. Тонкая структура отожженных листов из Al-Mg-Sc сплавов: а, б) субзеренная структура; в) характер выделений
частиц фазы Al3(Sc,Zr); г) строение частицы фазы Al3(Sc,Zr) при высоком разрешении и соответствующая картина
Фурье-преобразования.
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Рис. 7. Карта распределения элементов в тонкой структуре отожженных листов сплава А2, иллюстрирующая состав
различных включений (1–7).
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Механические и коррозионные свойства листов 
из сплавов системы Al–Mg–Sc

Анализ результатов механических испытаний
показал (рис. 8–10), что листы в нагартованном
состоянии (Н) имеют достаточно высокий уро-
вень прочности (σв ≥ 450 МПа) и пластичности
(δ5 ≥ 13%). Однако следует учитывать, что нагар-
тованные полуфабрикаты из сплавов группы АМг
с высоким содержанием магния (АМг5, АМг6)
имеют склонность к деградации прочностных ха-
рактеристик (размягчению) и снижению корро-
зионной стойкости в процессе длительного выле-
живания при комнатной температуре или незна-
чительных нагревах. Данное явление связано с
особенностями распада пересыщенного магнием
твердого раствора. В связи с этим материал необ-
ходимо подвергать термической обработке (от-
жигу) для стабилизации структурно-фазового со-
стояния и комплекса свойств [1].

Характерные кривые растяжения листов ис-
следуемых сплавов с разным содержанием скан-
дия приведены на рис. 8. Для площадок текучести
на кривых наблюдаются характерные для Al–Mg
сплавов участки со скачкообразным изменением
напряжения (пилообразный график), что обу-
словлено динамическим деформационным ста-
рением (эффект Портевена–Ле-Шателье) [2].

Отжиг листов способствует значительному по-
вышению их пластичности (в поперечном на-
правлении), приводя к одинаковому разупрочне-
нию (σв) на 16% (рис. 9). Экономнолегированный
сплав А1 проявляет большую чувствительность к
повышению относительного удлинения и к сни-
жению предела текучести σ0.2 при отжиге, чем ба-
зовый сплав А2 (рис. 9д). Листы после отжига
практически изотропны по прочностным харак-

теристикам, однако наблюдается обратная анизо-
тропия по относительному удлинению (рис. 10).

Как видно на рис. 9, снижение содержания
скандия приводит к повышению пластичности
отожженных листов на 20–35% и понижению
предела прочности на 10–12%, предела текучести
на 15–20% ввиду меньшего количества упрочня-
ющих частиц фазы Al3(Sc,Zr) (рис. 1) и связанного с
ними вкладом структурного упрочнения [5, 6].

Таким образом, полученный в эксперимен-
тальных условиях экономнолегированный сплав
А1 показал достаточно высокие прочностные ха-
рактеристики (σв > 400 МПа; σ0.2 > 300 МПа), пре-
восходящие свойства сплава АМг6М (σв > 350 МПа;
σ0.2 > 150 МПа). Однако при изготовлении дан-
ных сплавов в промышленных условиях следует
учитывать вероятность получения меньшей проч-
ности по сравнению с экспериментальными (ла-
бораторными) условиями вследствие влияния
различных технологических факторов: размер
слитка, суммарная продолжительность техноло-
гических нагревов, степень деформации при из-
готовлении полуфабриката [5].

Дополнительно оценили коррозионную стой-
кость отожженных листов: глубина МКК не пре-
высила 60 мкм, в то время как РСК для исследуе-
мого экономнолегированного сплава А1 состави-
ла 6 баллов в отличие от базового сплава А2
(3 балла). Предположительно, различная сопро-
тивляемость к РСК обусловлена особенностями
выделений анодной фазы Al3Mg2 (β) [1, 2, 7] при
распаде пересыщенного магнием твердого рас-
твора в зависимости от структурного состояния
листов, определяемого содержанием скандия.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В данной работе проведены исследования осо-

бенностей структурно-фазового состояния и по-
лучаемых свойств двух экспериментальных спла-
вов системы Al–Mg–Sc с разным содержанием
скандия (0.07 и 0.20 мас. % с).

Методом термодинамического моделирова-
ния равновесного фазового состава установлено,
что для рассмотренных модельных сплавов при
снижении содержания скандия с 0.20 до 0.07% мож-
но ожидать значительное уменьшение (в 4 раза) со-
держания ключевой фазы Al3(Sc,Zr). При этом в
температурном интервале кристаллизации в
сплаве с низким содержанием скандия эта фаза
может не выделяться, что снижает эффект моди-
фицирования.

Показано, что отожженные листы имеют во-
локнистую, преимущественно нерекристаллизо-
ванную субзеренную структуру. Выделения дис-
персоидов в тонкой структуре слитков и листов

Рис. 8. Кривые растяжения холоднокатаных листов
сплавов А1 и А2 в нагартованном и отожженном со-
стояниях (поперечное направление).
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принадлежат преимущественно интерметаллид-
ным фазам Al6Mn, Al31Mn6Ni2, Al3(Sc,Zr).

Снижение содержания скандия с 0.20 до 0.07%
приводит к увеличению размера зерна слитков в
2 раза, уменьшению упрочнения при гомогениза-
ции на 46% и уменьшению прочности отожжен-

ных листов на 10–20%, что обусловлено меньшим
количеством ключевой фазы Al3(Sc,Zr). Кроме то-
го, рассмотренный в данной работе экономнолеги-
рованный сплав показал повышенную склонность
к расслаивающей коррозии, что требует дальней-
ших исследований.

Рис. 9. Влияние содержания скандия на механические свойства листов из Al–Mg–Sc сплавов (поперечное направле-
ние вырезки образцов): абсолютные значения (а–в); степень разупрочнения (г, д) и повышения пластичности (е) по-
сле отжига (в процентах).
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Полученные в экспериментальных условиях
отожженные листы из экономнолегированного
сплава показали хороший уровень прочностных
характеристик, превышающий свойства тради-
ционного сплава АМг6, что подтверждает эффек-
тивность введения даже малых добавок скандия
(<0.10%). Однако при освоении материала в про-
мышленных условиях следует учитывать влияние
различных технологических факторов на дости-
гаемый комплекс механических и коррозионных
свойств.

Работа выполнена с использованием оборудо-
вания ЦКП “Климатические испытания” ФГУП
“ВИАМ” в рамках реализации комплексного на-
учного направления: “Легкие, высокопрочные
коррозионностойкие свариваемые сплавы и ста-

ли, в том числе с высокой вязкостью разруше-
ния” (Стратегические направления развития ма-
териалов и технологий их переработки на период
до 2030 г.).
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Методами ИК-спектроскопии, электронной микроскопии и рентгеноструктурного анализа, в том
числе с использованием синхротронного излучения, изучены процессы механохимического восста-
новления оксида меди алюминием при стехиометрическом соотношении компонентов, а также в
присутствии избытка оксидобразующего металла и твердого раствора алюминия в меди. Показана
возможность механохимического восстановления оксида меди алюминием и твердым раствором
алюминия в меди с формированием композитной структуры Сu/Al2O3. Для модифицирования меди
оксидом алюминия предпочтительным является твердый раствор алюминия в меди.
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ВВЕДЕНИЕ

Медь обладает высокой электро- и теплопро-
водностью, стойкостью к коррозии, и эти каче-
ства позволяют широко использовать ее в произ-
водстве проводов, кабеля, радиаторов и бесшов-
ных трубопроводов для транспортировки газов и
воды. Однако медь имеет относительно низкую
твердость и механическую прочность, что приво-
дит к необходимости применения модифициру-
ющих упрочняющих добавок, в качестве которых
широко используются термодинамически устой-
чивые оксиды [1–9], например, оксид алюминия.

Известно, что введение в расплав шихты мало-
го количества наноразмерных наполнителей ока-
зывает модифицирующее действие и способствует
повышению твердости, микротвердости, износо-
стойкости получаемых композиционных материа-
лов вследствие увеличения количества центров
кристаллизации и формирования мелкозерни-
стой структуры, а также за счет механизма дис-
персного упрочнения [10, 11].

Природа наполнителя, его количество в метал-
лической матрице и особенно его смачиваемость
металлом оказывают влияние как на структуру, так
и на свойства металломатричных композитов. Сма-
чивание определяет прочность адгезионных связей,
и в случае отсутствия смачивания частиц упрочня-
ющей фазы расплавленной матрицей на границе
раздела образуются поры, что может являться при-
чиной снижения прочностных характеристик мате-
риала и его пластичности.

Оксидные фазы не смачиваются металлами, и
обеспечить смачиваемость возможно плакирова-
нием их металлами. Одним из решений этой про-
блемы является синтез оксидов непосредственно
в металлической матрице. Перспективным мето-
дом получения таких материалов является меха-
нохимический синтез. В условиях интенсивных
механических воздействий в высокоэнергетиче-
ских активаторах планетарного типа реализуются
различные физико-химические процессы, при-
водящие к изменению структурного состояния
веществ с формированием большой контактной
поверхности между исходными компонентами и

УДК 669.3:621.762

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ
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интенсификации химических реакций. Химиче-
ские взаимодействия могут быть реализованы в
локальных объемах вещества в процессе каждого
соударения как с постепенной реализацией пре-
вращения, так и с инициированием реакции го-
рения в объеме смеси с высокой скоростью про-
текания (механически стимулированные саморас-
пространяющиеся реакции). Одним из возможных
типов химического взаимодействия с протеканием
реакций горения являются окислительно-восста-
новительные реакции в экзотермических смесях
оксидов с активными металлами. Ранее было по-
казано, что использование механически стиму-
лированных реакций (МСР) при восстановлении
оксида железа алюминием позволяет сформиро-
вать оксид алюминия в матрице алюминида же-
леза [12]. При стехиометрическом соотношении
оксида железа и алюминия реакция восстановле-
ния проходит в режиме теплового взрыва, и в
продуктах реакции, кроме оксида алюминия, об-
разуется значительное количество (до 20 мас. %)
герцинита, FeхAl2 – хO4. Высокоэкзотермические
реакции восстановления оксидов переходных ме-
таллов (например, железа и никеля) могут быть
проведены в присутствии избыточного содержа-
ния как металла-восстановителя, так и оксидо-
бразующих металлов [13]. При увеличении со-
держания металла-восстановителя температуры
реакций восстановления снижаются, и основ-
ными продуктами реакций являются интерметал-
лиды [12].

Целью работы было сравнительное изучение
механохимического взаимодействия оксида меди
с медью и механически стимулированных реак-
ций взаимодействия оксида меди с алюминием и
твердым раствором алюминия в меди.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В экспериментах были использованы порошки
оксида меди (ТУ 6-09-02-391-85), меди (ПМС-1) и
алюминия ПА-4 и порошок твердого раствора
алюминия в меди, механохимический синтез и
структурно-морфологические характеристики
которого описаны в [14, 15].

Механохимическое взаимодействие компо-
нентов изучали в смесях CuO + Al и CuO + Cu(Al)
при стехиометрическом соотношении оксида ме-
ди и алюминия, рассчитанном на полное восста-
новление оксида, а также в смеси CuO + Cu. Все
эксперименты осуществляли в высокоэнергети-
ческой шаровой планетарной мельнице АГО-2 с
водяным охлаждением, в атмосфере аргона.
Объем барабана 250 см3, диаметр шаров 5 мм, за-
грузка шаров 200 г, навеска обрабатываемого об-
разца 10 г, скорость вращения барабанов вокруг
общей оси ~1000 об/мин [16].

ИК-спектроскопические исследования про-
водили на ИК-спектрометре Tensor-27 в диапазо-
не 4000–400 см–1.

Рентгеноструктурные исследования проводи-
ли на дифрактометре D8 Advance, Bruker (CuKα-
излучение, Ni-фильтр, позиционно-чувствитель-
ный детектор VÅNTEC1, шаг Δ2θ = 0.021°). Фазо-
вый состав образцов и кристаллическую структу-
ру фаз определяли по данным рентгеновской ди-
фракции с использованием программного пакета
DIFFRACplus: EVA [17] и базы данных Междуна-
родного центра дифракционных данных (ICDD)
PDF4. Параметры элементарных ячеек сосуще-
ствующих фаз рассчитывали методом наимень-
ших квадратов с использованием программы Cel-
ref. Количественное содержание фаз определяли
из полнопрофильного анализа по методу Рит-
вельда [18] с использованием программного паке-
та DIFFRACplus: TOPAS.

Дифракционные исследования проводили
также на станции 4-го канала синхротронного из-
лучения (СИ). Использован метод, при котором
тонкий пучок (0.4 × 0.4 мм) монохроматического
излучения (λ = 0.3686 Å) проходит сквозь тонкий
слой образца и дает дифракционную картину, ре-
гистрируемую плоским двухмерным детектором.
Для регистрации дифрагированного излучения
использована детектирующая система на основе
запоминающего экрана MAR345 Marresearch [19].

Морфологические характеристики получены с
использованием растрового электронного мик-
роскопа JEOL 6601 LV. Изображения получены во
вторичных электронах при ускоряющем напря-
жении 20 кВ с увеличением до ×10000.

Замешивание механокомпозита Cu/Al2O3 в
расплав меди осуществляли с помощью установ-
ки с низкочастотными колебаниями [20].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Реакция восстановления оксида меди алюми-

нием (3CuO + 2Al = Al2O3 + 3Cu) является высо-
коэкзотермической (ΔН298 ≈ –801 кДж/моль [21]).
Полагают, что механически стимулированные
реакции, как и в случае классического саморас-
пространяющегося высокотемпературного син-
теза, имеют место при адиабатических температу-
рах [22]. Адиабатическая температура восстанов-
ления оксида меди алюминием чрезвычайно
высока [23].

ИК-спектроскопические исследования этого
процесса в условиях механической активации
(МА) показали, что после МА в течение 40 с в
ИК-спектре появляются валентные и деформа-
ционные полосы поглощения α-Al2O3. Если в
ИК-спектре исходного образца имеется полоса с
двумя максимумами 575 и 520 см–1, принадлежа-
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щими валентным колебаниям связи ν Cu(II)–O,
то после МА в течение 40 с появляются полосы с
максимумами 650, 615 см–1, плечо 790 и 455 см–1,
характерные для алюминия в октаэдрическом
окружении, принадлежащие валентным колеба-
ниям Al–O.

Дифракционные исследования также свиде-
тельствуют об образовании α-Al2O3 и восстанов-
лении меди при МА в течение 40 с (рис. 1), однако
в продуктах реакции присутствуют небольшие
количества Cu2O и CuO.

Поскольку реакция восстановления оксида
меди алюминием высокоэкзотермична, химиче-
ское взаимодействие идет с очень высокой скоро-
стью, при этом достигаются высокие температу-
ры, в этих условиях в продуктах реакции кроме

меди и оксида алюминия присутствуют Cu2O и
CuO. Снижение температуры синтеза возможно
при введении в реакционную смесь в качестве
разбавителя тех же соединений, которые образу-
ются в процессе реакции, например, меди [24].

Система CuO–Cu

Для того чтобы оценить влияние меди на про-
цесс механохимического восстановления оксида
меди твердым раствором алюминия в меди, было
проведено исследование механохимического вза-
имодействия оксида меди с медью.

ИК-спектроскопическое изучение продуктов
взаимодействия в смеси CuO + Cu при различной
продолжительности активации показало, что уже
после 40 с активации заметно появление низшего
оксида Cu2O (рис. 2, кривая 2): на полосе с двумя
максимумами 520 и 575 см–1, принадлежащей ва-
лентным колебаниям ν Cu–O оксида двухвалент-
ной меди (CuO), появляется плечо 635 см–1, поло-
жение которого соответствует полосе характери-
стических валентных колебаний связей Cu–O
оксида одновалентной меди (Cu2O). При даль-
нейшей активации его интенсивность увеличива-
ется, и к 12 минутам активации практически весь
оксид CuO превращается в Cu2O (рис. 2, кривая 3).

Рентгенофазовый анализ также свидетель-
ствует о несомненном наличии фазы Cu2O после
1 мин активации (рис. 3), при этом размер обла-
стей когерентного рассеяния (ОКР) этой фазы
составляет ~7 нм. Размер ОКР фазы CuO ~15 нм,
меди ~40 нм. Через 12 мин активации на дифрак-
тограммах смеси имеются отражения фаз Cu и
Cu2O, размеры ОКР их составляют ~10 нм.

Проведенные исследования показали, что ме-
ханохимически из смеси оксида меди CuO с ме-
дью может быть синтезирован низший оксид ме-

Рис. 1. Дифрактограмма смеси 3CuO + 2Al после МА в течение 40 с.
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Рис. 2. ИК-спектры смеси CuO + Cu после активации
в течение (1) 20, (2) 40 с, (3) 12 мин.
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ди Cu2O, т.е. медь также может вносить свой
вклад в восстановление оксида меди, но он менее
значителен, поскольку восстановление алюми-
нием идёт со значительно большей скоростью.

Система CuO–Cu(Al)

Для увеличения содержания меди при сохра-
нении стехиометрического соотношения оксида
меди и алюминия в качестве восстановителя был
использован механохимически полученный твер-
дый раствор алюминия в меди, содержащий 10%
алюминия [14]: CuO + Cu(Al) → Al2O3 + Cu.

ИК-спектроскопическое исследование взаи-
модействия оксида меди с твердым раствором
Cu(Al) показало, что процесс начинается к концу
второй минуты механической активации. Интен-
сивность полосы валентных колебаний ν Cu–O к
этому времени уменьшается, полоса становится
размытой, что может свидетельствовать о нару-
шениях в структуре оксида меди. Последующая
активация в течение 10 с ведет к значительным
изменениям в ИК-спектрах, появляются четкие
полосы валентных и деформационных колебаний
октаэдров [AlO6], что характерно для фазы α-Al2O3.

Проведенный рентгенофазовый анализ с ис-
пользованием СИ показал, что уже после 10 с МА
в смеси кроме исходных компонентов образует-
ся оксид Cu2O. При последующей механической
активации в течение 90 с, кроме уменьшения
размеров ОКР сосуществующих фаз (о чем свиде-
тельствует снижение интенсивностей и уширение
рефлексов на дифрактограмме), никаких суще-
ственных изменений в системе не происходит
(рис. 4).

Рис. 3. Дифрактограммы смеси Cu + CuO после механической активации в течение 1 и 12 мин.
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Рис. 4. Дифрактограммы смеси CuО + Cu(Al) после
МА в течение: 10 с (а), 1 мин 40 с (б), 1 мин 50 с (в).
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Можно предположить, что на этом этапе меж-
ду компонентами формируется развитая контакт-
ная поверхность, в результате чего следующие
10 с механической обработки приводят к резкому
изменению фазового состава: восстановлению
меди и образованию Al2O3. Таким способом могут
быть сформированы нанокомпозиты Cu/Al2O3 с
различным содержанием меди.

Проведенные исследования показали, что при
механической активации смеси оксида меди с
твердым раствором алюминия в меди (количе-
ство алюминия в твердом растворе соответствует
стехиометрическому составу 3CuO + 2Al) формиру-
ется композит Сu/Al2O3. Этот композиционный
материал полностью замешивается в расплав ме-
ди. Данные электронной микроскопии подтвер-
ждают, что кристаллиты оксидной фазы распре-
деляются по границам зерен литой меди (рис. 5).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Механохимическое взаимодействие оксида

меди со стехиометрическим количеством алюми-
ния идет с чрезвычайно высокой скоростью и при
высоких температурах. Продуктами реакции яв-
ляются Cu и α-Al2O3 с небольшими примесями
Cu2O и CuO.

При взаимодействии оксида меди с медью при
тех же условиях наблюдается восстановление ок-
сида меди до Cu2O.

При механохимическом восстановлении ок-
сида меди твердым раствором Cu(10 мас. % Al) с
сохранением стехиометрического соотношения
оксида меди и алюминия формируется высоко-
дисперсный оксид α-Al2O3 в матрице меди. Полу-
ченный материал может быть использован в каче-
стве лигатуры для модифицирования пластичных
металлов с целью их упрочнения.

В дальнейших исследованиях будут подробно
рассмотрены эффекты модифицирования и воз-
можности более тонкого распределения оксидов в
структуре литого модифицированного материала.

Работа выполнена в рамках государственного
задания ИХТТМ СО РАН, № государственной
регистрации 121032500062-4.
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Статья посвящена вопросам оптимизации химического состава высокотехнологичных сплавов си-
стемы Al3Ca(0.5–2.0)La1.5Mn (мас. %). С использованием передовых методов анализа структуры и
фазового состава (электронная микроскопия, рентгенофазовый анализ, термодинамический рас-
чет), а также механических свойств (анализ свойств на растяжение), формирующихся в процессе
деформационной обработки, обоснована перспективность снижения концентрации лантана с 2 до
0.5 мас. % в новых сплавах. Изучена эволюция структуры сплавов в процессе термодеформацион-
ной обработки. Показано, что в процессе горячей прокатки при 400°С без предварительного отжига
слитков удается получить качественные деформированные полуфабрикаты (листы) без поверхност-
ных и краевых дефектов (степень деформации до 90%). Деформационная обработка обеспечивает
формирование структуры с равномерно распределенными в алюминиевой матрице включениями
эвтектической фазы (Al,Mn)4(Ca,La), которые обнаруживаются в виде выделений округлой формы
субмикронного размера (300 × 150 нм). Кроме того, наблюдается формирование сетки малоугловых
границ (субзерен), средний размер субзерен ~1 мкм, по этим границам также обнаруживаются от-
дельные включения эвтектической фазы. Подобное сочетание структурных характеристик в значи-
тельное мере обеспечивает достижение в процессе горячей прокатки благоприятных механических
свойств (предел прочности 240–260 МПа, предел текучести 185–205 МПа, относительное удлине-
ние 5.5–9.0% для сплава, содержащего 0.5 мас. % La), сопоставимых со свойствами ранее изученно-
го сплава, содержащего до 2 мас. % лантана.

Ключевые слова: алюмокальциевые сплавы, листовой прокат, эвтектика, термообработка, микро-
структура, механические свойства
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ВВЕДЕНИЕ
В связи с растущими экологическими и эконо-

мическими требованиями производства актуаль-
ным является вопрос разработки более легких,
прочных и технологичных алюминиевых спла-
вов, позволяющих создавать сложные составные
конструкции свободной геометрии за счет соеди-
нения топологически оптимизированных изде-
лий, отличающихся процессом производства (ли-
тье, обработка давлением, аддитивное производ-
ство) [1–4].

Добиться вышеуказанных преимуществ поз-
волили исследования алюмокальциевых сплавов,
в процессе затвердевания которых происходит
кристаллизация ультратонкой эвтектики (Al +
+ Al4Ca), характеризующейся высокой объемной
долей второй фазы (до 30 об. %), пониженной

плотностью (фаза Al4Ca ~ 2.4 г/см3), высокой тер-
мической стабильностью и коррозионным по-
тенциалом сопоставимым с коррозионным по-
тенциалом алюминиевой матрицы [5]. В резуль-
тате был разработан ряд перспективных
композиций сплавов Al–Ca–Cu–Mn [6], Al–Ca–
Mn–Ni [7, 8] Al–Ca–РЗМ–Mn [9, 10], Al–Ca–
Ni–РЗМ [11], Al–Zn–Mg–Ca [12]. Эти сплавы за-
метно выделяются среди традиционных силуми-
нов или среднепрочных деформируемых сплавов
3ххх, 5ххх и 6ххх серий высокой технологично-
стью в процессе литья, обработки давлением, ад-
дитивного производства, а также демонстрируют
высокие прочностные и пластические свойства
при отсутствии упрочняющей термообработки,
включающей использование операции гомогени-
зации, закалки и старения. По нашему мнению,
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СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
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система Al–Ca может рассматриваться в качестве
перспективной основы для создания вторичных
алюминиевых сплавов, что актуально на сего-
дняшний день [13–15].

По имеющимся данным [16, 17] железо и каль-
ций образуют с алюминием тройное соединение,
состав которого соответствует формуле Al10CaFe2.
Согласно [18], в четверной системе Al–Ca–Fe–Si
кристаллизация всех Al–Ca сплавов должна за-
вершаться по эвтектической реакции L → Al +
+ Al4Ca + Al2CaSi2 + Al10CaFe2. При этом эта чет-
верная эвтектика имеет более тонкую микро-
структуру, чем бинарная эвтектика (Al) + Al4Ca.
Таким образом, стоит полагать, что сплавы на ос-
нове этой многофазной эвтектики могут иметь
хорошее сочетание различных технологических и
механических свойств. При этом дополнительное
легирование малыми добавками лантаноидов
или, например, медью [6, 9, 10] рассматривается
как дополнительный фактор модифицирования
эвтектики.

Одним из успешных примеров алюмокальцие-
вых сплавов, обладающих вышеуказанными пре-
имуществами, является рассмотренный ранее
модельный сплав Al3Ca2La1.5Mn [9, 10], в кото-
ром эвтектической фазой является твердый рас-
твор Al4(Ca,La) на основе фазы Al4Ca, а дополни-
тельное упрочнение обеспечено включением в
состав сплава марганца. Однако несмотря на бла-
гоприятный набор ранее описанных технологи-
ческих и механических свойств, приобретаемых
модельным сплавом в процессе литья и термоме-
ханической обработки, основным вопросом оста-
ется целесообразность введения лантана в отно-
сительно высоких концентрациях (до 2 мас. %).

Таким образом, основной целью данной рабо-
ты является оптимизация химического состава
сплавов системы Al–Ca–La–Mn с целью сокраще-
ния концентрации La до значения менее 1 мас. %, а
также для предлагаемых композиций оценка тех-
нологичности, изменений микроструктуры и ме-
ханических свойств в процессе термомеханиче-
ской обработки.

МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЙ
Выплавку модельных сплавов системы

Al3Ca1.5Mn(La) осуществляли в печи Graficarbo
с графитовым тиглем. В качестве шихтовых мате-
риалов использовали: алюминий А99 (99.99%), лан-
тан (99.9%) и лигатуры Al–15% Ca, Al–20% Mn.

Процесс плавки и литья включал следующие
основные этапы: плавление основных компонен-
тов, перемешивание и выдержка расплава для
обеспечения однородности состава, удаление
шлака, разливка металла при 780–800°С в графи-
товые изложницы с размерами рабочей полости
10 × 40 × 180 мм для получения плоских слитков

для дальнейшей термической и деформационной
обработки. Химический состав эксперименталь-
ных сплавов представлен в табл. 1.

Плоские слитки без предварительного отжига
подвергали горячей прокатке (ГП) до толщины 2 мм
(относительная степень деформации 80%) при
температуре 400°С. Далее после промежуточного
отжига для снятия напряжений при 400°С – 1 ч.
(Т/О 400°С) в процессе ГП при 400°С производи-
ли докат листа до толщины 1 мм (относительная
деформация 90%).

Термообработку (Т/О) литых и деформиро-
ванных полуфабрикатов из исследованных спла-
вов проводили в печах SNОL с точностью поддер-
жания температуры 3°С.

Анализ микроструктуры проводили методами
электронной микроскопии на сканирующем
электронном микроскопе (СЭМ) TESCAN VEGA 3
и просвечивающем электронном микроскопе
(ПЭМ, JEM-2100). Химический состав структур-
ных составляющих определяли методом микро-
рентгеноспектрального анализа (МРСА). Изго-
товление шлифов проводили путем механиче-
ской и электролитической полировки. Тонкие
фольги для ПЭМ готовили методом ионной по-
лировки с помощью установки PIPS (Precision
Ion Polishing System, Gatan).

Для проведения количественного фазового
анализа (определение объемной доли фаз, пара-
метров решетки фаз) использовали дифрактометр
ДРОН-4. Данные были получены с использованием
излучения CuKα и обработаны программным паке-
том [19]. Интервал съемки находился в диапазоне
углов 2θ от 10° до 110°. Шаг съемки по 2θ – 0.1°. Экс-
позиция на точку съемки составляла 6 с. Погреш-
ность измерения составила 10% для объемной до-
ли и 0.15% для параметра решетки.

Механические свойства полученных полуфаб-
рикатов определяли путем измерения твердости
по Виккерсу (установка DURОLINE MH-6) и пу-
тем проведения механических испытаний на од-
ноосное растяжение (испытательная машина
Zwick/Rоll Z250). Оценку количественных характе-
ристик фазового состава сплавов также производи-
ли с использованием термодинамических расчетов
в программе Thermo-Calc (база данных TTAl5).

Таблица 1. Химический состав экспериментальных
сплавов

Сплав
Концентрация, мас. %

Al Ca La Mn Si Fe

Al3Cа1La1.5Mn Ост. 3.14 1.05 1.38 0.1 0.07
Al3Ca0.5La1.5Mn Ост. 3.14 0.53 1.28 0.1 0.05



86

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 1  2023

ЛЕТЯГИН и др.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

На начальном этапе исследований проводили
анализ структуры и фазового состава сплавов с
использованием методов СЭМ, МРСА, а также
данных предыдущих исследований [9, 10].

Микроструктурные исследования показыва-
ют, что сплав Al3Ca0.5La1.5Mn имеет в литом со-
стоянии типичную доэвтектическую структуру
(рис. 1), где более светлые эвтектические области
(колонии) окружают области алюминиевого
твердого раствора. Исходя из имеющихся данных
и результатов МРСА, эвтектические частицы в
виде компактных колоний сформированы алю-
мокальциевыми интерметаллидами Al4(Ca,La) со
средним характерным размером менее 1 мкм.

Дополнительные микроструктурные исследова-
ния медленно охлажденных образцов позволяют
охарактеризовать эвтектическую структуру как
многофазную. В частности, результаты МРСА поз-
воляют выявить в составе эвтектики тройную Mn-

содержащую фазу, имеющую состав Al10CaMn2, ра-
нее описанную в работе [7].

Визуально, образовавшаяся структура идентична
представленной ранее для сплава Al3Ca2La1.5Mn
[9, 10].

В процессе деформационной обработки спла-
вы с концентрацией лантана 0.5 и 1.0 мас. %, анало-
гично ранее изученному сплаву Al3Ca2La1.5Mn, де-
монстрируют высокую технологичность. Нагре-
тые до 400°С слитки хорошо поддаются горячей
продольной прокатке (без предварительного от-
жига), что позволяет получать качественные 2 мм
листы (степень деформации 80%) без поверх-
ностных и краевых дефектов. По сравнению с ли-
тым состоянием в структуре наблюдаются вытя-
нутые в направлении прокатки эвтектические ко-
лонии. Ввиду относительно невысокой степени
деформации все еще различается исходная струк-
тура эвтектических колоний (рис. 2а).

Путем последующей горячей прокатки листа
до толщины 1 мм обеспечивается получение бо-
лее равномерно распределенных в алюминиевой
матрице дисперсных эвтектических включений
(рис. 2б), способных вносить вклад в упрочнение
по механизму Орована [6, 11].

Для деформированных образцов фазовый со-
став и структуру изучали более детально с исполь-
зованием методов рентгенофазового анализа
(РФА) и ПЭМ. Анализ тонкой структуры после
термодеформационной обработки (рис. 3) вы-
явил формирование структуры с низкой плотно-
стью дислокаций и хорошо различимыми грани-
цами cубзерен. По границам субзерен наблюда-
ются измельченные в процессе деформационной
обработки эвтектические частицы субмикронно-
го размера (визуализируются в виде выделений
округлой формы размерами ~300 × 150 нм), кото-
рые способны также выступать в качестве стаби-
лизаторов структуры при рекристаллизации [9].

Как можно видеть из рис. 4, рентгеновская ди-
фракционная картина новых сплавов с понижен-
ным содержанием лантана качественно слабо от-
личается от таковой для ранее изученного сплава
Al3Ca2La1.5Mn. Количественная разница за-
ключается в снижении объемной доли фазы
(Al,Mn)4(Ca,La) (табл. 2) при снижении концен-
трации лантана в сплаве. Так, при снижении кон-
центрации лантана в два раза, то есть до 1.0 мас. %,
снижение объемной доли фазы составило
~4.0 об. %. При дальнейшем снижении концен-
трации лантана до 0.5 мас. % объемная доля эв-
тектической фазы меняется незначительно
(определяемая разница находится в пределах по-
грешности измерения).

При этом стоит отметить, что снижение содер-
жания лантана в сплаве до 0.5–1.0 мас. % ведет не
только к снижению объемной доли эвтектиче-
ской фазы, но и изменению химического состава

Рис. 1. Структура сплава Al3Ca0.5La1.5Mn (СЭМ) в
литом состоянии. Скорость охлаждения при кри-
сталлизации (а) ~10 и (б) ~0.01°С/c (медленное
охлаждение).

500 мкм(б)

50 мкм

Al10CaMn2

50 мкм(а)

10 мкм
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соединения. Согласно данным табл. 2, снижение
концентрации La в сплаве с 2 до 1 мас. % приво-
дит к увеличению параметра кристаллической ре-
шетки с соединения (Al,Mn)4(Ca,La) на 0.06%
Дальнейшее снижение концентрации La до

0.5 мас. % приводит к увеличению этой разницы
до 0.16%. Причем стоит отметить, что данная за-
висимость согласуется с ранее представленными
данными, описывающими высокую взаимную
растворимость соединений Al11La3 и Al4Ca в трой-

Рис. 2. Структура горячекатаного сплава Al3Ca0.5La1.5Mn (СЭМ) с суммарной степенью деформации: 80 (а), 90% (б).

100 мкм(а)

10 мкм

100 мкм(б)

10 мкм

Рис. 3. Структура (ПЭМ) сплава Al3Ca0.5La1.5Mn, прокатанного со степенью деформации 90%: а) субзеренная струк-
тура с равномерно распределенными включениями интерметаллидной фазы (Al, Mn)4(Ca,La), б) характерное строе-
ние частиц фазы Al4(Ca,La), в) пример расположение частиц фазы (Al, Mn)4(Ca,La) по границам субзерен.

500 нм(б)2 мкм(а) 200 нм(в)

Рис. 4. Сравнительная рентгено-дифракционная картина экспериментальных сплавов Al3Ca2La1.5Mn (1), Al3Ca1La1.5Mn
(2), Al3Ca0.5La1.5Mn (3) после горячей прокатки со степенью деформации 90%.
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ной системе Al–Ca–La [10] и влияние наблюдае-
мой растворимости на химический состав и
структуру интерметаллидных соединений. Таким
образом, снижение концентрации лантана в сплаве
с 2.0 до 0.5–1.0 мас. % приводит к снижению кон-
центрации La в фазе (Al,Mn)4(Ca,La), и как след-
ствие к уменьшению количества интерметаллид-
ного соединения.

Также стоит подчеркнуть, что марганец значи-
тельно усложняет фазовый состав сплавов Al–
Ca–La, так как растворяется и в алюминии, и в
фазе (Al,Mn)4(Ca,La) и может образовывать фазы
Al6Mn, Al10CaMn2. При этом Al6Mn, скорее всего,
не находится в равновесии с алюминием и при
длительном отжиге должен трансформироваться
в Al10CaMn2 (рис. 1б). В целом, четверная система
имеет достаточно сложное строение и требует до-
полнительного изучения. Следует также отме-
тить, что, тогда как в сплавах с содержанием лан-
тана 0.5–1.0 мас. % обнаруживается некоторое
количество дисперсоидов фазы Al6Mn (табл. 2),
то в сплаве с содержанием лантана 2.0 мас. % об-
наружить их уже не удается. Последнее связано с
естественным уменьшением количества фазы
Al6Mn ввиду растворимости марганца в соедине-
нии (Al,Mn)4(Ca,La), количество которого боль-
ше именно в сплаве с повышенным содержанием
лантана.

По результатам проведенных структурных ис-
следований можно оценить вклад каждого струк-
турного компонента в упрочнение сплава [6]. В
частности, для сплава с содержанием лантана
0.5 мас. % условный предел текучести был рас-
считан по формуле:

(1)

где σ0 – предел текучести чистого алюминия
(~20 МПа), σинт – вклад интерметаллидов вторых
фаз, σSS – вклад твердорастворного упрочнения
вследствие растворения атомов Mn в (Al), σGS –
вклад зернограничного упрочнения.

σ = σ + σ + σ + σYS 0 инт SS GS,

Интерметаллидные частицы второй фазы вно-
сят вклад в упрочнение сплава согласно механиз-
му Орована, описанному общей формулой:

(2)

где M – фактор Тейлора (3.06), G – модуль сдвига
(25.4 ГПа), b – вектор Бюргера (0.286 нм), ν – ко-
эффициент Пуассона (0.345), R – средний радиус
частиц. Для монодисперсных частиц межчастич-
ное расстояние может быть рассчитано как

(3)

где fv – объемная доля частиц.
Однако формулы (2) и (3) применимы для ча-

стиц, обладающих морфологией близкой к сфе-
рической. Для относительно вытянутых частиц,
на подобие тех, что наблюдаются для эвтектиче-
ской фазы (Al,Mn)4(Ca,La), ранее в работе [11]
предложена модифицированная формула:

(4)

где  – средний периметр частиц, (нм).
Следует отметить, что в анализируемом сплаве

Al3Ca0.5La1.5Mn согласно результатам РФА
(табл. 2) также обнаруживаются вторичные кри-
сталлы фазы Al6Mn с гораздо меньшей объемной
долей (~1.7%) в сравнении с эвтектической фазой.
Ввиду невысокой доли дисперсоидов на фоне зна-
чительного количества частиц эвтектической фазы,
кристаллы фазы Al6Mn при электронно-микроско-
пических исследованиях непосредственно не иден-
тифицировались. Однако вклад дисперсоидов в
упрочнение оценивался в совокупности с эвтек-
тическими частицами путем анализа среднего
межчастичного расстояния и среднего характер-
ного размера для всех частиц, наблюдаемых при

( )
( )×Δ =

− νинт

πln
0.4 2σ ,

λπ 1

R
M Gb b

 π= − 
 

2πλ ,
3 4

R
fv

( )
( )

 
 ×  Δ =

−
0

0.2

2ln
π0.4σ ,
λπ 1 ν

eP
rM Gbe

eP

Таблица 2. Данные РФА по фазовому составу и параметрам решетки интерметаллидов в сплавах системы
Al3Ca(0.5–2)La1.5Mn после горячей прокатки со степенью деформации 90%

№ Состав сплава, мас. % Фаза Обозначение 
Пирсона

Объемная доля 
фазы, %

Параметры решетки, Å

a b c

1 Al3Ca2La1.5Mn (Al,Mn)4(Ca,La) tI10 12.7 4.367 – 11.164
Al6Mn oC28 – – – –

2 Al3Ca1La1.5Mn (Al,Mn)4(Ca,La) tI10 8.8 4.367 – 11.171
Al6Mn oC28 1.3 7.577 6.475 8.864

3 Al3Ca0.5La1.5Mn (Al,Mn)4(Ca,La) tI10 9.8 4.369 – 11.182
Al6Mn oC28 1.7 7.577 6.475 8.864



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 1  2023

ВЛИЯНИЕ La НА МИКРОСТРУКТУРУ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА 89

ПЭМ исследованиях. При этом межчастичное рас-
стояние  было оценено по фотографиям структуры
и составило ~350 нм.

Твердорастворное упрочнение может быть
рассчитано по формуле:

(5)
где Ci – концентрация растворенных элементов в
(Al) (0.76 мас. % Mn, после распада алюминиево-
го твердого раствора с образованием частиц
Al6Mn в процессе горячей прокатки), ki – коэф-
фициент пропорциональности (для Mn k =
= 80 МПа/мас. %2/3) [20].

Зернограничное упрочнение рассчитывается
согласно зависимости Холла–Петча:

(6)
где σ0 – напряжение трения кристаллической ре-
шетки 10 МПа, kHP – коэффициент Холла–Петча
(0.06 МПа м1/2) [21], d – средний размер зерна ис-
следуемого поликристаллического материала
(~1 мкм).

Таким образом, используя экспериментальные
и расчетные данные, получены следующие значе-
ния: σинт ((Al, Mn)4(Ca, La) + A6Mn) = 72 МПа,
σSS = 66.4 МПа и σGS = 70 МПа. Расчетное значе-
ние предела текучести составляет 208 МПа. Что
хорошо согласуется с экспериментальными дан-
ными, представленными ниже.

Результаты механических испытаний деформи-
рованных полуфабрикатов сплава Al3Ca0.5La1.5Mn
показали (табл. 3), что горячекатаные листы толщи-
ной 2 и 1 мм обладают относительно высоким пре-
делом прочности 240–262 МПа, пределом текуче-
сти 187–205 МПа, при относительном удлинении
5.4–9.0%. Отжиг горячекатаных образцов при
250°С – 1 ч слабо влияет на механические свойства
листов, однако позволяет в значительной мере по-
высить пластичность. В сравнении с ранее изучен-
ным сплавом Al3Ca2La1.5Mn (предел прочности
255–292 МПа, предел текучести 214–236 МПа,
относительное удлинение 5.5–9.6%), существенное
снижение концентрации лантана до 0.5 мас. % ве-
дет к незначительному снижению прочностных
характеристик на ~10–13% при сохранении зна-

λ

Δ =  2 3
SSσ   ,i ik C

−σ = σ + 1/2
GS 0 HP ,k d

чений пластичности. Также следует отметить, что
достигнутые в процессе оптимизации свойства
сопоставимы со свойствами ранее изученного
сплава системы Al3Ca1Сu1.5Mn [6], с преимуще-
ством перед последним в виде повышенной пла-
стичности.

Исследование выполнено за счет гранта Рос-
сийского научного фонда № 22-19-00121,
https://rscf.ru/project/22-19-00121/.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В ходе работы на основе структурного анализа

и анализа механических свойств была обоснована
перспективность снижения концентрации ланта-
на в сплавах системы Al3CaLa1.5Mn с 2 до
0.5 мас. %. Основными научными и практически-
ми результатами является следующее:

1. Новые сплавы системы Al3CaLa1.5Mn при
содержании лантана 0.5 мас. % благодаря тонкой
эвтектической структуре, образованной алюмо-
кальциевыми интерметаллидами, способны вы-
держивать деформационную обработку со степе-
нью деформации не менее 90%.

2. В процессе деформационной обработки эв-
тектические интерметаллиды измельчаются до
субмикронных размеров ~300 нм. Отдельные
включения локализуются по границам субзерен
алюминиевого твердого раствора (Al).

3. Содержание лантана оказывает комплекс-
ное влияние на объемную долю фазы
(Al,Mn)4(Ca,La), через изменение структуры со-
единения, и на физическо-механические свой-
ства сплава. Снижение в сплаве концентрации
лантана в четыре раза (с 2.0 до 0.5 мас. %) приво-
дит к уменьшению объемной доли интерметал-
лидного соединения всего на ~23% (с ~13 до 10%).

4. Горячая прокатка сплава Al3Ca0.5La1.5Mn
позволят достичь предел прочности 240–260 МПа,
предел текучести 185–205 МПа при относитель-
ном удлинении 5.5–9.0%.

5. Дополнительный 1-часовой отжиг при
250°С ведет к повышению пластических характе-
ристик сплава Al3Ca0.5La1.5Mn, сопровождаю-
щемуся незначительной потерей прочности.

Таблица 3. Механические свойства сплавов Al3Ca(0.5–2)La1.5Mn в деформированном и отожженном состояния

Сплав Режим σв, МПа σ0,2, МПа δ, %

Al3Ca0.5La1.5Mn ГП 2 мм
ГП 2 мм + Т/О 400°С + ГП 1мм
ГП 2 мм + Т/О 400°С + ГП 1мм + Т/О 250°С, 1 ч

262 ± 3
250 ± 5
240 ± 2

205 ± 2
190 ± 10
187 ± 3

5.4 ± 0.2
7.0 ± 0.5
9.0 ± 1.5

Al3Ca2La1.5Mn [9] ГП 2 мм
ГП 2 мм + Т/О 400°С + ГП 1мм
ГП 2 мм + Т/О 400°С + ГП 1мм + Т/О 250°С, 1 ч

292 ± 3
260 ± 2
255 ± 1

236 ± 2
222 ± 4
214 ± 3

5.5 ± 0.2
8.5 ± 1.5
9.6 ± 0.5
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Изучена эволюция микроструктуры упорядоченного сплава Cu–56 ат. %Au в ходе пластической де-
формации. Обнаружено, что под влиянием деформации сначала происходит разрушение с-домен-
ной структуры, ламельная структура демонстрирует более высокую устойчивость к деформационным
воздействиям. Показано, что деформация на 70% приводит к формированию в сплаве ультрамелкозер-
нистой двухфазной структуры (порядок + беспорядок). На основе результатов механических испытаний
на растяжение проведен анализ деформационного поведения упорядоченного и разупорядоченного
сплава. Сделан вывод, что механические свойства умеренно деформированного (на ~20%) упорядо-
ченного сплава Cu–56 ат. % Au могут представлять интерес для практических приложений.
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ВВЕДЕНИЕ
Эквиатомный сплав Cu–50 ат. % Au нашел

применение в различных областях техники [1, 2].
В последнее время возник запрос промышленно-
сти к разработке сплавов с более высоким ком-
плексом функциональных свойств. Одним из пу-
тей решения этой проблемы является переход на
нестехиометрический сплав Cu–56 ат. % Au.
Установлено [3, 4], что наиболее приемлемой для
практического использования является термооб-
работка, заключающаяся в медленном охлажде-
нии этого сплава из высокотемпературной обла-
сти. В результате такой обработки в сплаве фор-
мируется хорошо упорядоченная по типу CuAuII
сверхструктура. Однако эволюция микрострукту-
ры упорядоченного сплава Cu–56Au под влияни-
ем пластической деформации до сих пор не рас-
сматривалась, особенности деформационного
поведения этого сплава до конца не выяснены.

Анализ литературных источников выявил, что
исследователи в основном интересуются влияни-
ем либо очень малых, либо чрезвычайно больших
деформационных воздействий на упорядоченные
сплавы. Как правило, для определения плоско-
стей и направлений скольжения сверхструктур-
ных дислокаций, анализа их расщепления или

выявления особенностей перестройки на различных
дефектах необходимы малые деформации [5, 6]. В
свою очередь, для того, чтобы добиться полного
разрушения дальнего атомного порядка в сверх-
структурах различного типа используется интен-
сивная пластическая деформация [7–9].

Очевидно, что в процессе эксплуатации изде-
лие из упорядоченного сплава подвергается раз-
личным деформационным воздействиям. Поэто-
му выяснению влияния умеренных деформаций
на эволюцию структуры и свойств упорядочен-
ных золотомедных сплавов в последнее время
уделяется все большее внимание [2, 10–12].

Цель работы – изучение эволюции микро-
структуры и анализе изменения механических
свойств в ходе пластической деформации атом-
но-упорядоченного сплава Cu–56 ат. % Au.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА
Сплав Cu–56 ат. % Au (далее: Cu–56Au) был

выплавлен из золота и меди чистотой 99.99% и
99.95% соответственно. Выплавку производили
под вакуумом не хуже 10–2 Па с разливкой в гра-
фитовый тигель. Химический состав сплава был
проверен с помощью анализатора JEOL JCXA-733.

УДК 669.3'21:539.25

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ



92

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 1  2023

АНТОНОВА и др.

Слиток ∅5 мм гомогенизировали 3 ч при тем-
пературе 600°C, закаливали путем охлаждения в
воде, разрезали на две части. Из одной части
слитка методом волочения получали проволоч-
ные образцы, другую часть слитка деформирова-
ли прокаткой для получения пластин. Термооб-
работки выполняли в вакуумированных стеклян-
ных или кварцевых ампулах.

В работе изучалось влияние деформации на
структуру и механические свойства образцов, на-
ходящихся в двух исходных состояниях. Исходно
упорядоченное состояние сплава получали отжи-
гом при 600°C в течение 1 ч с последующим охла-
ждением до комнатной температуры со скоростью
12 град/ч. Разупорядоченное состояние фиксирова-
ли закалкой в воде после отжига при 600°C. Упоря-
доченное и разупорядоченное состояния формиро-
вали в проволочных заготовках диаметром от 3.0
до 1.5 мм, пластинах толщиной от 1.2 до 0.3 мм, а
также в тонких фольгах толщиной от 0.32 мм до
80 мкм. Затем все эти заготовки деформировали
до получения: проволоки диаметром 1.5 мм (для
проведения механических испытаний), пластин
толщиной 0.3 мм (для аттестации фазового соста-
ва) и фольг толщиной 80 мкм (для изучения мик-
роструктуры). Описанный выше подход позволил
получить образцы с различной степенью дефор-
мации (от 0 до 75%).

Механические испытания проводили на ис-
пытательной машине Shimadzu AGS-X, скорость
растяжения составляла 3 мм/мин. На каждую
точку испытывали по 3 проволочных образца с
длиной рабочей части 30 мм. Для проведения
рентгеноструктурного анализа (РСА) использо-
вали рентгеновский дифрактометр DMAX 2200
(Rigaku) в режиме постоянной съемки со скоро-
стью 4°/мин. Cu Kα-излучение было монохрома-

тизировано графитовым монокристаллом. Изу-
чение микроструктуры методом просвечивающей
электронной микроскопии (ПЭМ) проводили на
приборе JEM-200CX при ускоряющем напряже-
нии 160 кВ.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Аттестация структурного состояния

Согласно полученным РСА-данным (дифрак-
тограмма 1 на рис. 1), в результате закалки от
600°С в сплаве Cu–56Au формируется разупоря-
доченная ГЦК-структура с параметром решетки:
а = 3.9011 Å. В свою очередь, после медленного
охлаждения от 600°С количество пиков на рентге-
нограмме резко увеличивается. На рис. 1 (дифрак-
тограмма 2) хорошо видны характерные для упоря-
доченного состояния дополнительные, сверхструк-
турные пики. Кроме того, справа и слева от каждого
сверхструктурного пика имеются так называемые
сателлитные пики, обусловленные формирова-
нием орторомбической упорядоченной фазы
CuAuII.

Сверхструктура CuAuII является длиннопери-
одной: она составлена из 10 ячеек со сверхструк-
турой CuAuI, которые разделены пополам сдви-
говой антифазной границей [13]. Из приведенной
дифрактограммы следует, что образовавшаяся в
сплаве Cu–56Au фаза CuAuII имеет следующие па-
раметры кристаллической решетки: a = 4.067 Å, b =
= 43.382 Å, c = 3.790 Å.

В соответствии с равновесной фазовой диа-
граммой, сверхструктура CuAuII является высо-
котемпературной: в сплаве Cu–56Au она образу-
ется в температурном интервале от ~300 до
~360°С [1, 13]. При медленном охлаждении до
комнатной температуры следует ожидать форми-
рования сверхструктуры CuAuI. Природу высо-
кой термической стабильности орторомбической
фазы CuAuII в исследуемом сплаве еще предсто-
ит выяснить.

Анализ деформационного поведения 
при растяжении

Закаленный сплав показал самые низкие
прочностные свойства: предел текучести состав-
ляет σ0.2 = 364 МПа. В то же время закаленный
сплав имеет самое большое удлинение до разры-
ва: δ = 55%. Последующая пластическая дефор-
мация закаленного сплава приводит к росту его
прочностных свойств при одновременном сниже-
нии пластичности. Так, после деформации на 75%
предел текучести увеличился до σ0.2 = 870 МПа, но
удлинение до разрушения составило δ = 2%.

Механические свойства упорядоченного спла-
ва достаточно высоки: σ0.2 = 736 МПа, δ = 20%. В
результате дополнительной деформации проис-

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы образцов
сплава Cu–56Au, отожженных при температуре
600°С в течение 1 ч и затем: закаленного в воде (1),
охлажденного со скоростью 12 град/ч (2).
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ходит заметное повышение его прочностных
свойств. Однако одновременное резкое сниже-
ние пластичности привело к тому, что мы не
смогли продеформировать образцы упорядочен-
ного сплава больше, чем на 22%. Предел текуче-
сти сплава в полученном структурном состоянии:
σ0.2 = 964 МПа, но его пластичность составляет
δ = 2%. Таким образом, деформированный на
22% упорядоченный сплав имеет прочностные
свойства, которые превышают прочность сильно
деформированного закаленного сплава. Дефор-
мационные кривые образцов исследуемого спла-
ва в различных структурных состояниях показа-
ны на рис. 2 (см. вставку).

В последнее время анализ результатов механи-
ческих испытаний на растяжение все чаще сопро-
вождается определением теоретического момен-
та потери устойчивости пластического течения
[14]. Согласно этому подходу, разрушение мате-
риала должно происходить в “точке Консидера”,
т.е. при такой истинной деформации (ε), при кото-
рой истинное напряжение (отношение нагрузки к
площади поперечного сечения образца) (σ) стано-
вится равным скорости деформационного упроч-
нения (θ = dσ/dε). Таким образом, условие Конси-
дера выглядит следующим образом: σ(ε) = θ(ε), и
легко определяется графически как пересечение
деформационной кривой (в координатах: истин-
ное напряжение–истинная деформация) с соот-
ветствующей зависимостью деформационного
упрочнения (рис. 2). Истинная деформация вы-
числяется согласно уравнению: ε = ln(So/Sf), где
So и Sf – площади поперечных сечений образца в
исходном и конечном состояниях, соответствен-
но [7]. Утверждается [14], что описанный выше
подход отражает повышение дислокационной
плотности и учитывает возрастание роли этого
фактора с увеличением степени деформации.

Выполнение условия Консидера было прове-
рено ранее при анализе деформационного пове-
дения различных сплавов. Оказалось, что подход
позволяет достаточно точно определять момент
образования шейки в ГЦК-материалах вне зави-
симости от способа упрочнения (измельчение
зерна, твердорастворное упрочнение, выделение
второй фазы и т.д.) [14, 15]. Установлено, что под-
ход также хорошо работает и при анализе механи-
ческих свойств магниевых сплавов, несмотря на
анизотропию ГПУ-решетки магния, недостаток
систем скольжения и активное двойникование
[16, 17].

В разупорядоченном состоянии сплав Cu–56Au
является пластичным материалом с ГЦК-решет-
кой, при растяжении которого перед разрушени-
ем формируется шейка. Согласно опубликован-
ным работам [14–16], в этом случае удлинение до
разрушения практически совпадает с моментом
потери устойчивости пластического течения из

условия Консидера. В свою очередь, в упорядо-
ченном состоянии сплав имеет сверхструктуру
типа CuAuII с большим количеством различных
границ (зеренных, ламельных, с-доменных, анти-
фазных термических и сдвигового типа). Более
того, в ходе деформации упорядоченного сплава в
нем должно происходить деформационно-инду-
цированное формирование разупорядоченной
фазы [3, 6]. Влияние всех этих факторов на вы-
полнение условия Консидера остается неизвест-
ным. Впрочем, мы не нашли в литературе подоб-
ного анализа деформационного поведения упо-
рядоченных сплавов.

Деформационные кривые, полученные для
двух исходных состояний (разупорядоченного и
упорядоченного), обозначены на рис. 2 как 1 и 1*
соответственно. Здесь же приведены деформаци-
онные кривые образцов, деформированных на
максимальные степени (75% для разупорядочен-
ного и 22% для упорядоченного). Они обозначе-
ны как 2 и 2* соответственно. Зависимости де-
формационного упрочнения обозначены как θ с
индексами, соответствующими деформационной
кривой, на основе которой они построены. Все кри-
вые, которые относятся к упорядоченному состоя-
нию сплава, имеют дополнительный символ (*).

Анализ кривых на рис. 2 дает достаточно много
информации. К примеру, хорошо видно, что при
растяжении закаленного сплава пересечение де-
формационной кривой 1 с соответствующей за-
висимостью деформационного упрочнения θ1

Рис. 2. Зависимости истинного напряжения (1, 1*, 2 и
2*) и деформационного упрочнения (θ1, θ2 и ) от
истинной деформации образцов сплава Cu–56Au,
находящихся в разупорядоченном (1, θ1) и упорядо-
ченном (1*, ) состояниях, и пластически деформи-
рованных из этих состояний на максимальные степе-
ни (2, θ2 и 2* соответственно). На вставке показаны
исходные диаграммы растяжения.
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происходит при истинной деформации ε ≈ 0.42,
что практически соответствует моменту разрыва
образца (ε = 0.44). Можно сделать вывод, что при
растяжении разупорядоченного сплава условие
Консидера σ(ε) = θ(ε) полностью выполняется.

Кривая 1* на рис. 2 является графиком напря-
жение-деформация для упорядоченного сплава.
Соответствующая зависимость деформационно-
го упрочнения обозначена как  и она располо-
жена выше зависимости деформационного
упрочнения закаленного сплава θ1. Это наглядно
подтверждает значительное увеличение коэффи-
циента деформационного упрочнения в результа-
те атомного упорядочения. Природа этого явле-
ния связана с уменьшением в упорядоченном
сплаве систем дислокационного скольжения
[3, 18]. Из сравнения положения кривых θ1 и  на
рис. 2 можно сделать вывод, что коэффициент де-
формационного упрочнения упорядоченного
сплава Cu–56Au приблизительно в 2 раза выше.

Пластическая деформация как закаленного,
так и упорядоченного образцов сплава резко по-
вышает их прочностные свойства (кривые 2 и 2*,
соответственно). Однако деформированные об-
разцы имеют невысокие пластические свойства и
поэтому быстро разрушаются. Интересно, что да-
же в деформированном состоянии коэффициен-
ты деформационного упрочнения образцов раз-
личаются. К примеру, небольшая часть кривой
упрочнения деформированного на 75% разупоря-
доченного сплава видна в верхней части рис. 2
(она обозначена θ2). В свою очередь, зависимость
деформационного упрочнения, полученная для
деформированного на 22% упорядоченного спла-
ва, обрывается значительно выше верхней грани-
цы рис. 2. На основе этих данных можно предпо-
ложить, что после деформации упорядоченного
сплава на 22% атомный порядок в нем разрушает-
ся далеко не полностью.

θ1
*,

θ1
*

Основной вывод, который можно сделать на
основе анализа результатов на рис.2, состоит в
том, что условие Консидера для упорядоченного
сплава не выполняется: кривые 1* и  не пересе-
каются, разрушение образца происходит раньше
достижения точки потери устойчивости его пла-
стического течения. Для понимания обнаружен-
ных особенностей деформационного поведения
упорядоченного сплава Cu–56Au было проведено
электронно-микроскопические изучение его
микроструктуры.

Влияние пластической деформации 
на микроструктуру упорядоченного сплава

На рис. 3 приведена микроструктура упорядо-
ченного сплава Cu–56Au. В результате охлажде-
ния из высокотемпературной области в сплаве
сформировалась совершенная ламельная струк-
тура. Каждая из ламелей состоит из с-доменов 90°
разориентации. В соответствии с результатами сле-
дового анализа, сечение обратной решетки с выде-
ленной области (ламель I) составляет: {2–10); на-
правление следов с-доменов в этой ламели: k122],
а границы с соседними ламелями совпадают с на-
правлением [001]. Этот вариант ориентаций мо-
жет быть реализован в случае, если границы до-
менов располагаются в плоскостях (01-1), а гра-
ница ламелей проходит по плоскости {110). Более
подробно микроструктура упорядоченного спла-
ва Cu–56Au была описана нами в работе [4].

На начальных этапах деформации ламельная
структура упорядоченного сплава сохраняется,
сначала появляются искажения структуры с-до-
менов внутри ламелей. Пример микроструктуры
деформированного на 10% упорядоченного спла-
ва приведен на рис. 4. На фоне слабого контраста
от с-доменов (показаны стрелками), наблюдается
хорошо сохранившаяся ламельная структура. По-
вышенная плотность дислокаций в основном вы-
является по границам ламелей. На этой стадии
деформации какого-либо разрушения дальнего
атомного порядка не происходит: микродифрак-
ции (МД) точечные, сверхструктурные рефлексы
имеют такую же интенсивность, как в исходном
состоянии, их расщепления сохраняются. Резуль-
таты РСА подтверждают данные электронной
микроскопии: после десятипроцентной дефор-
мации на дифрактограммах наблюдаются лишь
небольшие уширения сверхструктурных пиков.

При повышении степени деформации проис-
ходит дальнейшая деградация структуры ламелей
и с-доменов. На рис. 5 показана микроструктура
упорядоченного сплава после деформации на
30%. Хорошо видны фрагменты ламельной струк-
туры с разнонаправленными с-доменами. Внутри
с-доменов формируется полосчатый контраст
(такие участки указаны стрелками), возникнове-

θ1
*

Рис. 3. Микроструктура упорядоченного сплава Cu–
56Au и соответствующая МД.
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ние которого, вероятно, связано с высокой де-
фектностью упорядоченной структуры. На МД
(см. вставку на рис. 5) фиксируются сверхструк-
турные рефлексы пониженной интенсивности.
Кроме того, наблюдается азимутальное размытие
всех рефлексов (до ~5°), что может быть вызвано
сильными искажениями кристаллической ре-
шетки. Можно также отметить появление допол-
нительных рефлексов, через которые проходят
тяжи в направлении k111l. Аналогичные по виду
МД наблюдали ранее при изучении мартенист-
ных превращений в различных сплавах [19]. Как
известно, появление тяжей в первую очередь вы-
звано наличием упругих напряжений в кристалле
[20]. Таким образом, тяжи на МД на рис. 5 могут
быть связаны с неравновесным структурым со-
стоянием, которое формируется в результате де-
формации исходно упорядоченного сплава.

Как уже было отмечено выше, при получении
проволочных образцов для механических испы-
таний мы не смогли деформировать упорядочен-
ный сплав более чем на 22%. В то же время при
прокатке упорядоченного сплава каких-либо за-
труднений не было. Вероятно, здесь сыграли
свою роль преимущества метода прокатки: пре-
обладание сжимающих напряжений. Это позво-
лило деформировать пластинки упорядоченного
сплава прокаткой на 50 и 70% для последующего
изучения их микроструктуры.

После деформации на 50% микроструктура
сплава состоит из деградированной ламельной
структуры (рис. 6). Внутри ламелей наблюдаются
несовершенные с-домены с повышенной дисло-
кационной плотностью. МД с этого участка мик-
роструктуры (см. вставку на рис. 6) является супер-
позицией нескольких сечений обратной решетки с
параметрами упорядоченного сплава. Однако вбли-
зи основных рефлексов видны дополнительные

слабые отражения, межплоскостные расстояния
для которых близки к параметрам разупорядо-
ченной ГЦК-фазы.

Расположение рефлексов на некоторых МД
было близким к кольцевому. Это указывает на
присутствие высокоугловых границ в деформи-
рованном на 50% сплаве. Также следует отметить
отклонение расчетных межплоскостных расстоя-
ний от табличных значений для упорядоченного
и разупорядоченного состояний сплава. Совокуп-
ность полученных данных позволяет предполо-
жить, что в ходе деформационно-индуцированного
фазового превращения порядок → беспорядок в
исследуемом сплаве формируется сложное струк-
турное состояние.

При увеличении степени деформации до 70%
наблюдается сильнодеформированная, ячеистая

Рис. 4. Ламельная структура деформированного на
10% упорядоченного сплава Cu–56Au; стрелками по-
казаны участки с остатками с-доменов, на вставке –
соответствующая МД.
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Рис. 5. Микроструктура упорядоченного сплава
Cu‒56Au после деформации на 30% (на вставке: МД
с этого участка с тяжами в направлении k111l).
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Рис. 6. Микроструктура деформированного на 50%
упорядоченного сплава Cu–56Au с остатками с-доме-
нов внутри дефектной ламельной структуры (на
вставке: МД с данного участка с осью зоны k–312]).
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структура, в которой трудно выделить четкие гра-
ницы структурных элементов (рис. 7а). МД с это-
го участка имеет почти кольцевой вид. На рис. 7б
представлено темнопольное изображение микро-
структуры, приведенной на рис. 7а, полученное в
рефлексе (111). Поскольку в исследуемом сплаве
расстояние между плоскостями (111) практически
одинаково как для упорядоченной, так и для
разупорядоченной фазы, на рис. 7б хорошо вы-
явились остатки ламельной структуры с участка-
ми с-доменов внутри них, которые соседствуют с
наноразмерными кристаллитами разупорядочен-
ной фазы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведенный анализ выявил достаточно вы-

сокую устойчивость упорядоченного по типу
CuAuII сплава Cu–56Au к деформационным воз-
действиям. На начальных этапах деформации
разрушения дальнего порядка в сплаве не происхо-
дит, в микроструктуре наблюдается лишь повыше-
ние дислокационной плотности. Кроме того, де-
формация быстро приводит к деградации с-доме-
нов, ламельная структура сохраняется значительно
дольше. Первые признаки деформационно-инду-
цированного формирования разупорядоченной
фазы появляются при ~30% деформации. Резуль-
таты исследования показали, что деформации
упорядоченного сплава Cu–56Au на 70% недоста-
точно для его полного разупорядочения. Для пони-
мания механизма перехода упорядоченного состоя-
ния в разупорядоченное требуется проведение де-
тального кристаллографического анализа.

Результаты ПЭМ-исследования микрострук-
туры хорошо коррелируют с анализом деформа-
ционного поведения упорядоченного сплава.
Действительно, базируясь на значительном отли-
чии коэффициентов деформационного упрочне-
ния, было сделано предположение о далеко не-
полном разрушении атомного порядка в дефор-

мированном упорядоченном сплаве. В то же
время очень высокие прочностные свойства де-
формированного на 22% упорядоченного сплава
наводят на мысль о наличии в материале значи-
тельных внутренних напряжений. Кроме того,
можно предположить, что невыполнение условия
Консидера при растяжении образцов из упорядо-
ченного сплава (“преждевременный” разрыв об-
разцов при δ = 20%), связано с перестройкой ме-
ханизма деформации. Действительно, в какой-то
момент скольжение сверхструктурных дислока-
ций в областях с нарушенным дальним порядком
будет затруднено, а скольжение одиночных дис-
локаций еще не станет энергетически выгодным.
В этом случае умеренно деформированный упо-
рядоченный сплав будет демонстрировать повы-
шенные прочностные свойства и низкую пла-
стичность.

Можно сделать вывод, что возможность опре-
деления момента потери устойчивости пластиче-
ского течения какого-либо материала с точки
зрения выполнения условия Консидера носит
частный характер и в каждом случае требует про-
ведения проверочных экспериментов. Как пока-
зали наши исследования, для описания деформа-
ционного поведения атомно-упорядоченного
сплава такой подход вряд ли может быть исполь-
зован.

В ходе исследования было обнаружено, что
предел текучести деформированного на 22% ис-
ходно упорядоченного сплава Cu–56Au прибли-
жается к 1 ГПа, что превышает прочность сильно
деформированного закаленного сплава. Полу-
ченные результаты позволяют рассматривать
умеренную деформацию упорядоченных золото-
медных сплавов как новое решение проблемы их
упрочнения.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского Научного Фонда (грант № 21-13-
00135).

Рис. 7. Микроструктура сплава Cu–56Au после упорядочения по типу CuAuII и деформации на 70%: а – светлополь-
ное изображение двухфазной ультрамелкозернистой структуры и МД с центра образца; б – темнопольное изображе-
ние микроструктуры, приведенной на (а), в рефлексе (111), совпадающем для обеих фаз.
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Исследовано влияния легирования Al на стабильность фаз D03 и L12 в магнитострикционных спла-
вах Fe–Ga и Fe–Ga–Al с высоким содержанием немагнитных атомов ≈27 ат. %. С использованием
методов теории функционала электронной плотности для исследуемых кристаллических структур
D03 и L12 получены модули тетрагонального сдвига C ' = (C11–C12)/2 и температуры Дебая ΘD. Пока-
зано, что замена 4.58 ат. % Ga атомами Al приводит к увеличению ΘD и уменьшению значений C ′. В
рамках комбинированного подхода ab initio и моделирования методом Монте-Карло были проведе-
ны расчеты свободных энергий, и определены температуры фазового перехода D03–L12. Показано,
что добавка Al в систему Fe–Ga уменьшает разность энергий структур D03 и L12.

Ключевые слова: сплавы Fe–Ga, фазовые переходы, ab initio расчеты, моделирование методом Мон-
те-Карло
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ВВЕДЕНИЕ
Обнаруженные в начале 2000-х гг. гигантские

значения магнитострикции в сплавах Fe–Ga (гал-
фенолы) позволяют рассматривать данные матери-
алы в качестве альтернативы высокострикционным
редкоземельным магнетикам. При величине маг-
нитострикции ≈350 × 10–6 в магнитных полях насы-
щения H < 250 Э галфенолы демонстрируют вы-
сокий предел прочности, узкий магнитный гисте-
резис, хорошую пластичность, слабую зависимость
магнитомеханических свойств в диапазоне темпе-
ратур от –20 до 80°C и высокую температуру Кю-
ри [1–7]. Обнаруженные свойства способствова-
ли расширению применимости магнитострикци-
онных материалов, и, в частности, сплавов
Fe‒Ga, в электронных приборах в качестве дат-
чиков, магнитострикционных приводов в микро-
электромеханических системах и сенсорных
устройствах [8].

Основное внимание исследователей при изу-
чении структурных и магнитных свойств сплавов
Fe–Ga сфокусировано на исследовании особен-
ностей фазового состава и фазовых превращений,
а также их влияния на магнитострикцию, упругие
и магнитоупругие свойства [7, 9]. Как отмечается
в обзорной статье [10], равновесные фазовые диа-

граммы сплавов Fe–Ga, представленные в ряде
работ [11–17], характеризуются присутствием фаз
А2 (структура типа α-Fe, Im m), В2 (структура ти-
па CsCl, Pm m), D03 (структура типа BiF3, Fm m),
D019 (структура типа MgCd3, P63/mmc), L12 (струк-
тура Cu3Au, Pm m). На практике условия кри-
сталлизации сплавов Fe–Ga в большей степени
соответствуют образованию метастабильного фа-
зового состояния, так как для получения равно-
весных фаз требуется длительный отжиг. При
температурах ниже 923 K в широком интервале
концентрации наряду с равновесной фазой L12
наблюдается присутствие фазы A2 и метастабиль-
ной фазы D03 [10]. Исследование влияния фазо-
вого состава на магнитострикцию λ001 показало
следующее: увеличение магнитострикции вплоть
до первого пика в сплавах с содержанием Ga
вблизи 18 ат. % связано с наличием однофазной
области A2, тогда как последующее уменьшение
λ001 обусловлено образованием структуры D03 и
одновременным сосуществованием фаз A2 и D03;
второй пик магнитострикции связан с наличием
однофазной области D03 и существенным умень-
шением величины модуля тетрагонального сдви-
га C' = (C11–C12)/2 в композициях с содержанием

3
3 3

3

УДК 536.911

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ
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Ga около 27 ат. % [2, 7]. Стоит отметить, что в
медленно охлажденных образцах 3/2λ001 меньше
на величину ≈70 × 10–6 в сравнении с закаленны-
ми образцами.

Исследования при помощи нейтронографии
литых сплавов Fe–Ga в концентрационном диа-
пазоне от 9 до 33 ат. % Ga [18] показали, что в об-
разцах с концентрацией Ga 27–28 ат. % фазовые
переходы происходят значительно интенсивнее
по сравнению с композициями с содержанием Ga
около 19 ат. %. Исходными фазами являются не-
упорядоченная A2 и упорядоченная метастабиль-
ная структура D03, и в процессе отжига или медлен-
ного охлаждения происходит переход метастабиль-
ной D03 в стабильную фазу L12, что оказывает
существенное влияние на магнитострикционные
свойства, так как равновесная фаза L12 имеет от-
рицательную магнитострикцию, и ее образование
снижает магнитострикцию всего образца [19].
Оценка магнитострикции λ001 в кристаллической
структуре L12, выполненная при помощи теории
функционала плотности [20], показала, что при
концентрации Ga 28.125 ат. % значение λ001 отри-
цательное, что согласуется с экспериментом.

Одним из направлений исследования сплавов
Fe–Ga является попытка подавления образова-
ния структуры L12 путем легирования третьим
элементом [10]. Электронные конфигурации хи-
мических элементов Al и Ga подобны друг другу,
благодаря чему сплавы Fe–Al и Fe–Ga обладают
схожими характеристиками. Добавка Al в α–Fe
приводит к усилению магнитострикции до значе-
ний примерно 184 × 10–6 в композициях с содер-
жанием немагнитных атомов ≈18 ат. % [21]. Влия-
ние частичной замены атомов Ga атомами Al в
сплавах Fe–Ga с содержанием немагнитных ато-
мов не превышающим 18 ат. % исследовано в ряде
работ [3, 21–23]. С одной стороны, магнито-
стрикция сплавов Fe–Ga–Al уменьшается при-
близительно пропорционально доле атомов Al, с
другой стороны, отмечается повышение механи-
ческих характеристик, включая обрабатывае-
мость [23]. В работе [22] показано, что в сплавах
Fe82(Ga + Al)18 присутствие атомов Al приводит к
стабилизации фазы D03. В отличие от систем Fe–Ga
в сплавах Fe–Al не происходит формирование
структуры L12 [24], и можно предположить, что
определенная концентрация атомов Al в сплавах
Fe–Ga с высоким содержанием немагнитных
атомов незначительно повлияет на магнито-
стрикционные свойства, при этом будет способ-
ствовать подавлению образования нежелатель-
ной для магнитострикционных свойств структу-
ры L12.

Целью настоящей работы является исследова-
ние влияния небольшой добавки атомов Al ≈ 5 ат. %
в сплав Fe73.44Ga26.56 на фазовый переход D03–L12

при помощи комплексного подхода, основанного
на сочетании первопринципных методов и мето-
да Монте-Карло. Исследование фазового пере-
хода D03–L12 представляет практический инте-
рес, т.к. основные функциональные свойства
сплавов Fe–Ga определяются наличием этих
фаз в образцах.

II. ДЕТАЛИ ВЫЧИСЛЕНИЙ 
ab initio РАСЧЕТЫ

Ab initio расчеты были выполнены в рамках
теории функционала плотности при температуре
T = 0 K, реализованной в программных пакетах
VASP (Vienna Ab-initio Simulation Package) [25, 26]
и SPR-KKR (Spin-Polarized Relativistic Korringa–
Kohn–Rostoker code) [27]. Обменно-корреляци-
онное взаимодействие учитывалось в приближе-
нии обобщенного градиента в формулировке PBE
(Perdew–Burke–Ernzerhof) [28]. Для моделирова-
ния расчетных структур D03 (пространственная
группа симметрии № 225) и L12 (пространственная
группа симметрии № 221) и задания необходимых
концентраций легирующих элементов были выбра-
ны 64-атомные суперячейки Fe47Ga17 и Fe47Ga14Al3,
соответствующие сплавам Fe73.44Ga26.56 и
Fe73.44Ga21.88Al4.68. В кристаллической решетке D03
стехиометрического состава (Fe75Ga25) атомы Fe
располагаются на позициях Уайкова 8с с коорди-
натами (1/4, 1/4, 1/4) и (3/4, 3/4, 3/4) и 4b (1/2,
1/2, 1/2), атомы Ga полностью занимают пози-
цию 4a (0, 0, 0) [8]. В случае структуры L12 атомы
Fe занимают позиции 3с (0, 1/2, 1/2), а атомы Ga –
1a (0, 0, 0) [8]. Так как в выбранных композициях
содержание немагнитных атомов выше, чем в
сплаве стехиометрического состава, необходимо
было определить позиции ионов для наиболее
выгодного расположения избытка немагнитных
атомов Ga (Ga и Al) на регулярных позициях Fe:
4b и 8c решетки D03 и 3c решетки L12. С этой це-
лью был использован подход специальных ква-
зислучайных структур (special quasirandom struc-
tures), реализованный в пакете ATAT (Alloy Theo-
retic Automated Toolkit) [29]. Геометрическая
оптимизация структур и расчеты модулей тетра-
гонального сдвига были выполнены при помощи
программного пакета VASP. Релаксация ионной
структуры с фиксированными формой ячеек и
степенями свободы ионов описывались при помо-
щи метода проекционных присоединенных волн
PAW (projector augmented wave) [26]. В рамках PAW
псевдопотенциалов использовались следующие
электронные конфигурации: Fe (3p63d74s1), Ga
(3d104s24p1) и Al (3s23p1). Энергия обрезания плос-
ких волн составила 400 эВ, величина обрезания
кинетической энергии зарядов – 800 эВ. Инте-
грирование зоны Бриллюэна выполнялось на
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k-сетке размером 8 × 8 × 8 точек, построенной по
схеме Монхорст–Пака (Monkhorst-Pack) [30].

Расчет модулей тетрагонального сдвига C ', ко-
эффициентов Пуассона ν и температуры Дебая
ΘD был проведен согласно выражениям, связыва-
ющим указанные величины с постоянными тен-
зора упругой деформации для кубических (C11,
C12, C44) и тетрагональных (C11, C12, C13, C33, C44,
C66) систем [31]. Непосредственно расчет посто-
янных тензора упругой деформации проводился
путем вычисления полной энергии кристалла как
функции приложенных к равновесной элемен-
тарной ячейке различных типов деформаций в
диапазоне ε = ±3% [31]. Температура Дебая опре-
делялась при помощи следующего соотношения:

(1)

(2)

где kB – постоянная Больцмана, V0 – объем неде-
формированной ячейки, n – количество атомов в
элементарной ячейке, NA – постоянная Авогадро,
M – молярная масса соединения, а f(ν) – масшта-
бирующая функция, зависящая от коэффициента
Пуассона 

На основании оптимизированных параметров
решетки исследуемых структур были вычислены
параметры магнитного обменного взаимодей-
ствия Гейзенберга Jij с помощью метода функций
Грина Корринги–Кона–Ростокера, реализован-
ного в пакете SPR-KKR [27] в приближении PBE.
Нестехиометрические композиции и структур-
ный беспорядок задавались с помощью одно-
узельного приближения когерентного потенциала
(single-site coherent potential approximation), которое
позволяет построить усредненный потенциал для
узла решетки, занятого несколькими типами ато-
мов [27].

РАСЧЕТЫ 
ПРИ КОНЕЧНЫХ ТЕМПЕРАТУРАХ 

И ОЦЕНКА ТЕМПЕРАТУРЫ ПЕРЕХОДА
Для определения возможности фазового пере-

хода или его отсутствия необходимо рассчитать
свободные энергии исследуемых структур как
функции температуры. Непосредственно темпе-
ратура фазового перехода может быть определена
из пересечения кривых свободных энергий. От-
метим, что аналогичная идея для описания пере-
хода в сплаве Fe–Ga была предложена в работах
[32, 33]. Свободная энергия каждой фазы может
быть представлена суммой вкладов полной энер-
гии основного состояния Eмин при T = 0 K, энергии
магнитной подсистемы Eмаг, энергии нулевых коле-

( )D A
B

Θ = π ν
1 31 22

0 26 ( ) ,BV n f N
k M

( ) ( )
−   + ν + νν = +  − ν − ν   

1 313 2 3 22 2 1( ) 3 2 ,
3 6 3 3

f

ν.

баний в приближении Дебая E0(ΘD) = 9/8kBΘD и эн-
тропии:

(3)

где Sмаг – энтропия магнитной части, связанная
со спиновой системой магнетика, Sреш – энтро-
пия кристаллической решетки, связанная с коле-
баниями атомов. Для расчета магнитного и реше-
точного вкладов в энтропию использовались из-
вестные выражения [33]. Энергия магнитной
подсистемы получена при конечной температуре
при помощи метода Монте-Карло (МК) моделиро-
вания трехмерной классической модели Гейзенбер-
га без учета магнитного поля и анизотропии:

(4)

здесь ei и ej – единичные векторы, задающие на-
правления спинов, а  – обменный интеграл
магнитного взаимодействия между атомами, рас-
положенными в узлах решетки i и j соответствен-
но. Значения магнитных моментов атомов |mi| и
|mj| учтены в  [34] при проведении ab initio расче-
тов. Моделирование МК выполнено при помощи
стандартного алгоритма Метрополиса [35] на
трехмерных решетках с периодическими гранич-
ными условиями размером N = L3, где L – коли-
чество элементарных кубических ячеек. Модель-
ная решетка D03, содержащая 3456 атомов, зада-
валась набором 6 × 6 × 6 16-ти атомных ячеек, для
фазы L12 был задан набор из 4-х атомных элемен-
тарных ячеек размером 11 × 11 × 11 и содержал
5324 атома. Моделирование проводилось при по-
вышении температуры в зависимости от количе-
ства шагов МК. Один шаг МК соответствовал
N попыткам изменения спиновых переменных ei,
где N – количество атомов в решетке. Число ша-
гов Монте-Карло, приходящихся на один шаг по
температуре, составило 5 × 105.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
В табл. 1 представлены основные структурные

характеристики, полученные в результате ab initio
вычислений. Геометрическая оптимизация куби-
ческих кристаллических структур L12 и D03 спла-
ва Fe73.44Ga21.88Al4.68 (столбцы с индексом 2 табл. 1)
показала, что фаза L12 наиболее энергетически
выгодна, как и в случае бинарного сплава. Замена
части атомов Ga атомами Al приводит к незначи-
тельному увеличению равновесного параметра
решетки фазы L12 и уменьшению в фазе D03, при
этом энергия основного состояния Eмин систем
Fe–Ga–Al больше по абсолютному значению.
Можно отметить, что в тройных системах раз-
ность энергий L12 и D03 составляет 0.031 эВ/атом,
а в случае сплава Fe–Ga – 0.035 эВ/атом. В систе-

( ) ( )= + + Θ +мин маг 0 D маг реш– ,F E E E T S S

= − ,ij i j
ij

H J e e

ijJ
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мах Fe–Al в исследуемом концентрационном
диапазоне наблюдается фаза D03, и не формиру-
ется фаза L12 [24]. Полученные результаты могут
указывать на то, что большее содержание атомов
Al приведет к стабилизации фазы D03. Модуль
тетрагонального сдвига тройного сплава незна-
чительно уменьшился и для структуры D03 C' < 0,
что указывает на возможность развития перехода по
типу мартенситного как и в сплаве Fe73.44Ga26.56. Для
дальнейшего удобства описания характеристик
структуры D03 с учетом тетрагонального искаже-
ния введем обозначение D022. Степень тетраго-
нального искажения структуры D03, определен-
ная ранее в работе [36], составляет 1.25. Прове-
денные расчеты зависимости энергии от степени
тетрагонального искажения кубической структу-
ры  сплава Fe–Ga–Al показали, что добавка
Al уменьшает степень тетрагональности системы
и c/a составляет 1.20. Для бинарных и тройных
сплавов в фазе D022 были определены C ', коэффи-
циент Пуассона ν и температуры Дебая ΘD. Мо-
дуль тетрагонального сдвига существенно выше
нуля, что указывает на устойчивость фазы D022.
Как и в случае энергии основного состояния, зна-
чения температуры Дебая в фазе L12 наибольшие,
и замена атомов Ga атомами Al приводит к увеличе-
нию значений ΘD. Такое поведение указывает на
более прочную химическую связь в структуре L12.

В табл. 1 представлены рассчитанные значения
полного магнитного момента μполн и среднего маг-
нитного момента атомов Fe  Полученные значе-
ния  хорошо согласуются с экспериментальными
данными [37], согласно которым для сплава Fe73Ga27

 = 2.02 μB/атом и  = 2.36 μB/атом. Структура
L12 обладает наибольшим магнитным моментом
и добавка атомов Al приводит к незначительному
увеличению μполн и  Данное изменение может
быть обусловлено увеличением равновесного па-
раметра решетки. В работе [38] было показано, что
наибольшим магнитным моментом обладают ато-
мы Fe, находящиеся на наибольшем расстоянии от
атомов немагнитных элементов. В случае структуры
D022, тетрагональное искажение решетки приводит
к увеличению μполн на ≈0.1 μB/атом в сплавах
Fe73.44Ga26.56 и Fe73.44Ga21.88Al4.68, однако в тройных
сплавах μполн и  ниже.

Для более детальной оценки влияния атомов
Al на систему Fe–Ga были проведены расчеты
плотности электронных состояний (ПЭС), пред-
ставленные на рис. 1. Полученные профили ПЭС
тройных сплавов практически повторяют профи-
ли бинарных сплавов, что объясняет незначи-
тельное влияние атомов Al на намагниченность.
Данное поведение может быть связано с одинако-
вой валентностью атомов Ga и Al и невысоким

30D

Feμ .
Feμ

3D0
Feμ 2L1

Feμ

Feμ .

Feμ

содержанием Al в сплаве. Интересно отметить,
что тетрагональные искажения структуры D03
приводят к изменению профилей ПЭС в состоя-
нии спин-вниз как в валентной зоне, так и в зоне
проводимости.

В целом, в D022 можно отметить уменьшение
высоты пиков и сглаживание профилей ПЭС в
валентной зоне в состояниях спин-вверх и спин-
вниз. В зоне проводимости в D03 пик на уровне
1.5 эВ расщепляется на 2 пика в D022.

На рис. 2 представлены зависимости парамет-
ров магнитного обменного взаимодействия Jij от
расстояния d/a между атомами i и j, полученные
при помощи программного пакета SPR-KKR для
исследуемых кристаллических структур сплавов
Fe73.44Ga26.56 и Fe73.44Ga21.88Al4.68. В фазах D03 и D022
можно выделить два типа атомов Fe: атомы Fe,
расположенные на позициях Уайкова 8c – Fe1, и
атомы Fe расположенные на позициях 4b – Fe2.
Наибольшее ферромагнитное обменное взаимо-
действие (Jij > 0) наблюдается в фазе D03 сплава
Fe73.44Ga26.56 между парами атомов Fe1–Fe2 и со-
ставляет 23.9 мэВ в первой координационной
сфере (см. рис. 2б). Между атомами Fe1–Fe1 вели-
чина Jij = 8.46 мэВ, в то время как обменные взаимо-
действия пар атомов Fe2–Fe2 составляют 0.65 мэВ.
Замена атомов Ga атомами Al незначительно
уменьшает величину взаимодействий Fe1–Fe2,
Fe1–Fe1 и Fe2–Fe2. Схожая ситуация наблюдается
и для фазы D022 с той разницей, что Jij несколько

Таблица 1. Равновесный параметр решетки a0 (Å),
энергия основного состояния Eмин (эВ/атом), модуль
тетрагонального сдвига C ' (ГПа), коэффициент Пуас-
сона ν, температура Дебая ΘD (К), полный магнитный
момент μполн (μB/атом) и средний магнитный момент
атомов Fe  (μB/атом), рассчитанные при помощи
теории функционала плотности для сплавов
Fe73.44Ga26.56 (1) и Fe73.44Ga21.88Al4.68 (2) в кубических
кристаллических структурах L12 и D03 и в структуре
D022 с тетрагональным искажением

L12 D03 D022

1 2 1 2 1 2

a0 3.648 3.650 5.751 5.747 5.381 5.435
c/a 1.00 1.00 1.00 1.00 1.25 1.20
Eмин –6.958 –7.012 –6.923 –6.981 –6.930 –6.987
C ′ 25.970 23.911 –0.381 –0.750 68.235 51.172
ν 0.336 0.333 0.389 0.389 0.344 0.337
ΘD 414 422 322 326 394 406
μполн 1.696 1.698 1.523 1.496 1.636 1.616

2.356 2.358 2.017 1.967 2.171 2.139

Feμ

Feμ
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больше для тройных сплавов (см. рис. 2в). Незна-
чительное увеличение параметров обменного
взаимодействия при добавлении атомов Al в си-
стему Fe–Ga можно наблюдать и для структуры
L12 (см. рис. 2а).

На завершающем этапе были исследованы
температуры фазового перехода D03–L12 сплавов
Fe73.44Ga26.56 и Fe73.44Ga21.88Al4.68. В соответствии с
формулой (3) был проведен расчет свободных

Рис. 1. Полная плотность электронных состояний
сплавов: а) Fe73.44Ga26.56 и б) Fe73.44Ga21.88Al4.68 в
кристаллических структурах L12 (сплошная линия),
D03 (штрихпунктирная линия) и D022 (пунктирная
линия).
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Рис. 2. Зависимость параметров магнитного обмен-
ного взаимодействия Jij от расстояния d/a между ато-
мами i и j кристаллических структур: а) L12, б) D03 и
в) D022 сплавов Fe73.44Ga26.56 (закрашенные симво-
лы) и Fe73.44Ga21.88Al4.68 (открытые символы)
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энергий исследуемых кристаллических структур.
На рис. 3 представлены температурные зависимо-
сти разности свободных энергий ΔFD03–L12 и
ΔFD03–D022. Для сплава Fe73.44Ga26.56 температура
фазового перехода между структурами D03 и L12
составила 658 К (см. рис. 3а). Согласно экспери-
ментальным данным фазовый переход D03 → L12
в сплавах Fe73Ga27 происходит в диапазоне темпе-
ратур 698–798 К [38]. Полученное расчетное зна-
чение 658 К близко к нижней границе экспери-
ментального температурного интервала. В реаль-
ных сплавах в области фазового перехода имеет

место нарушение дальнего упорядочения рас-
сматриваемых сплавов в следствие диффузион-
ных процессов. В рамках выбранной схемы рас-
четов, при моделировании методом Монте–Кар-
ло не учитываются диффузионные смещения
атомов с увеличением температуры. В частности,
рассмотрение данных процессов возможно в рам-
ках молекулярной динамики. Температура перехо-
да D03 → L12 в сплаве Fe73.44Ga21.88Al4.68 изменилась
незначительно и составила 659.5 К (см. рис. 3б).
Как показано в табл. 1, структура D03 является не-
устойчивой к тетрагональным деформациям и
наименее энергетически выгодная как в бинар-
ных, так и тройных сплавах. Построенные темпе-
ратурные зависимости свободных энергий для
структур с тетрагональным искажением не дали
пересечения энергий D022 и L12. Одновременно с
этим анализ разности энергий ΔFD03–D022 указыва-
ет на возможный переход D022–D03 в области низ-
ких температур.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

При помощи теории функционала плотности
в сочетании с моделированием методом Монте-
Карло было проведено исследование влияния до-
бавки атомов Al на структурные и магнитные
свойства сплава Fe73.44Ga26.56 в кристаллических
структурах D03 и L12. Замена 4.68 ат. % Ga атома-
ми Al приводит к увеличению значений темпера-
туры Дебая и уменьшению модулей тетрагональ-
ного сдвига в структурах D03 и L12. Геометриче-
ская оптимизация показала, что, как и в случае
бинарных сплавов, наиболее энергетически вы-
годной является структура L12, при этом разность
энергий структур D03 и L12 в тройных сплавах
уменьшается. Рассчитанные значения модулей
тетрагонального сдвига C ′ = (C11–C12)/2 в фазе D03
сплава Fe73.44Ga21.88Al4.68 отрицательны, что, как и
в случае бинарного сплава указывает на возмож-
ность развития перехода по типу мартенситного.
Для кубической структуры D03 были проведены
расчеты зависимости энергии от тетрагонального
искажения, и в случае сплава Fe–Ga–Al глобаль-
ный минимум энергии для D022 соответствует
c/a = 1.20, в то время как в сплавах Fe–Ga степень
тетрагональности составила 1.25. В рамках ком-
бинированного подхода ab initio и моделирования
методом Монте-Карло были проведены расчеты
свободных энергий и определены температуры
фазового перехода D03–L12, полученные путем
пересечения свободных энергий исследуемых
фаз. В сплаве Fe73.44Ga26.56 температура перехода
составила 658 К, что близко к нижней границе
температурного интервала, экспериментально
обнаруженного для сплавов Fe73Ga27 [38]. В слу-

Рис. 3. Температурная зависимость разности свобод-
ных энергий рассматриваемых фаз D03, D022 и L12
сплавов: а) Fe73.44Ga26.56 и б) Fe73.44Ga21.88Al4.68.
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чае сплава Fe73.44Ga21.88Al4.68 температура перехода
на 1.5 K выше и составляет 659.5 К.

Работа выполнена при финансовой поддержке
гранта РНФ № 22-12-00179 (исследование сплава
Fe73.44Ga26.56) и государственного задания Мино-
брнауки РФ № 075-01391-22-00 (исследование
сплава Fe73.44Ga21.88Al4.68).
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Методами сканирующей и просвечивающей электронной микроскопии исследована структура ни-
келя, деформированного сдвигом под давлением при температуре от 100 до 250°С. Установлена
связь структуры и температурно-скоростных условий деформации, которые характеризуются пара-
метром Холломона–Зенера (Z). Показано, что при изменении температурно-скоростных условий
деформации происходит изменение доминирующего структурообразующего процесса и формиру-
ющейся структуры. Выделены интервалы lnZ, соответствующие этим процессам: динамическому воз-
врату – lnZ > 25; динамической рекристаллизации 21 < lnZ < 25; динамической полигонизации – lnZ < 21.
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ВВЕДЕНИЕ
Образование субмикрокристаллической

(СМК) структуры в металлах и сплавах при де-
формации приводит наряду с упрочнением к сни-
жению температуры начала рекристаллизации.
Данный факт воспринимается как снижение тер-
мической стабильности структуры материала [1].
Переход деформационной СМК-структуры к
равновесному состоянию при отжиге может про-
изойти двумя путями: путем роста отдельных
центров рекристаллизации или за счет одновре-
менного совершенствования границ и формы об-
разующих структуру микрокристаллитов.

В никеле рекристаллизация проходит по пер-
вому пути. В результате отдельные зерна уже на
начальном этапе рекристаллизации увеличивают
свой размер до 1 мкм и более, что приводит к не-
возможности образования рекристаллизованн-
ной субмикрозернистой структуры [2].

Можно повысить стабильность структуры за
счет снижения запасенной энергии деформации.
Для этого деформацию проводят при повышен-
ной температуре, в том числе в условиях динами-
ческой рекристаллизации (ДР).

Известно, что структурообразование в услови-
ях ДР зависит от температурно-скоростных усло-
вий деформации, которые часто характеризуют

параметром Холломона–Зенера (Z) [3–5]. Для
материалов строят диаграммы структурных со-
стояний, которые характеризуют тип структуры в
зависимости от температуры и скорости дефор-
мации, нанося на одну из осей значения парамет-
ра Z. Например, на диаграмме структурных со-
стояний для установившейся стадии деформации
алюминиевых сплавов АВ и АК8 [3] выделяют
3 области: область полигонизации; область ре-
кристаллизации, а также смешанную область, в
которой проходят оба процесса. Значения lnZ,
при которых протекает рекристаллизация, лежат
в интервале от 24 до 32.

В работе [4] рассматривается изменение lnZ
при деформации низкоуглеродистой стали горя-
чей осадкой. Выявлено, что при больших значе-
ниях lnZ механизмом формирования структуры
является динамический возврат (ДВ), а при низ-
ких значениях – ДР.

В работе [6] при деформации растяжением жа-
ропрочного сплава типа нимоник было установ-
лено, что ДР развивается в интервале значений
lnZ от 34 до 42, при увеличении lnZ больше 42 ДР
не наступает, в этом случае происходит деформа-
ционное упрочнение, которое в условиях растя-
жения приводит к разрушению материала. При
lnZ меньше 34 развитию ДР препятствует дина-
мический возврат, в этом случае в материале фор-

УДК 669.24:539.89

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ
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мируется субзеренная структура динамической
полигонизации.

В работе [7] наблюдали ДР при деформации
меди сдвигом под высоким давлением (СПД) при
комнатной температуре. Динамическая рекри-
сталлизация в меди развивалась при тех же значе-
ниях lnZ, что и в нимонике [6].

Границы стадий структурных состояний опре-
деляют по изменению наклона зависимости ана-
лизируемого параметра от lnZ. В качестве такого
параметра используют напряжение течения [4],
твердость [7], энергию границ [8] или коэффици-
ент скоростной чувствительности [9].

В никеле ДР при комнатной температуре не
наблюдается [2, 10]. В работе [11] деформацию
никеля проводили методом СПД при 150°С. Было
обнаружено, что динамическая рекристаллиза-
ция в никеле при данной температуре начинается
при следующих условиях: е > 2.5; lnZ < 25. Темпе-
ратура деформации 150°С оказалась недостаточ-
ной для того, чтобы основным структурообразу-
ющим процессом стал динамический возврат.

Настоящая работа посвящена исследованию
влияния температурно-скоростных условий де-
формации сдвигом под давлением при 100–250°С
(что соответствует гомологической температуре
от 0.21 до 0.30) на структурообразующие процес-
сы и установлению стадий структурных состоя-
ний в никеле.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследовали монокристаллический Ni
(99.98 мас. %). Образцы имели форму диска диа-
метром 5 мм и толщиной 0.3 мм. Плоскость об-
разца была параллельна плоскости {111} моно-
кристалла. Деформацию проводили при темпера-
турах 100, 150, 200 и 250°С сдвигом под давлением
6 ГПа в наковальнях Бриджмена из сплава ВК6 с
поворотом наковальни на 5 оборотов. Истинную
деформацию (е) рассчитывали по формуле [7]:

где ϕ – угол поворота наковальни (рад); ri – рас-
стояние от центра образца; h0 – исходная толщи-
на образца; hi – толщина образца после деформа-
ции на соответствующем радиусе. Истинная де-
формация на расстоянии 1.5 мм от центра образца
при разной температуре деформирования соста-
вила 7.8–8.8. Погрешность определения истин-
ной деформации составляла 0.2.

  ϕ= + +     

1 22
0*ln 1 ln ,i

ir ir

r he
h h

Температуро-скоростные характеристики де-
формации (параметр Холломона–Зинера) рас-
считывали по формуле [6]:

где Δе/Δτ = ė – истинная скорость деформации;
ΔH – энергия активации роста зерен (92 кДж/моль
[11]); R – универсальная газовая постоянная; T –
температура деформации (К). Погрешность
определения lnZ составила 0.5.

Структуру никеля исследовали в плоскости
сдвига на расстоянии 1.5–1.0 мм от центра образ-
ца методами просвечивающей электронной мик-
роскопии (ПЭМ) с помощью JEM 200CX и ска-
нирующей электронной микроскопии (СЭМ) с
использованием QUANTA200 Pegasus с пристав-
кой для анализа картин дифракции обратно рас-
сеянных электронов – EBSD. EBSD анализ про-
водили при ускоряющем напряжении 20 кВ, шаг
сканирования варьировали от 0.04 до 0.30 мкм, а
площадь сканирования – от 0.26 до 4.70 мм2. При
анализе из рассмотрения исключали точки с ин-
дексом конфиденциальности (CI) ниже 0.1 и зер-
на, содержащие 4 и менее пикселей. По данным
электронной микроскопии (ПЭМ и СЭМ) опре-
деляли размеры элементов структуры (d) – дисло-
кационных ячеек и микрокристаллитов, рекри-
сталлизованных зерен, с погрешностью, не пре-
вышающей 10%. Термином “микрокристаллит”
мы называем упруго искаженный элемент струк-
туры, практически не содержащий дислокации и
окруженный большеугловыми границами (БУГ)
деформационного происхождения. По результа-
там EBSD-анализа определяли средний угол ра-
зориентировки зерен, долю рекристаллизованной
структуры и рассчитывали плотность геометриче-
ски необходимых дислокаций. К рекристаллизо-
ванным относили зерна, в которых разброс ориен-
тировки (GOS) не превышал 2.5°. Плотность дисло-
каций рассчитывали по формуле [12]:

где α – постоянная (для ГЦК α = 3), b – вектор
Бюргерса (для никеля 0.249 нм [13]), x – шаг ска-
нирования, θКАМ – средняя кернер разориента-
ция (рад), определенная как средний угол разори-
ентировки между выбранной точкой (пикселем)
и всеми соседними пикселями во второй коорди-
национной сфере.

Накопленную энергию деформации рассчи-
тывали по формуле [14]:

где G – модуль сдвига (для никеля 73 ГПа [15]).

( )Δ Δ= +
Δτ

ln ln ,e HZ
RT

αθρ = KAM
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2
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b GE
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Для получения в образцах никеля СМК струк-
туры проводили СПД на 5 оборотов наковальни.
Скорость вращения наковальни была постоян-
ной, но при изменении температуры изменялась
деформируемость никеля и, соответственно, ис-
тинная скорость деформации. Кроме того, ис-
тинная скорость деформации сдвигом под давле-
нием существенно изменяется по радиусу образ-
ца, поскольку за равное время деформирования
на периферии и в центре образца достигается раз-
ная истинная деформация [7]. Поэтому истинную
скорость деформации рассчитывали на фиксиро-
ванном расстоянии (1.5 мм) от центра образца.
Расчетные значения истинной деформации и па-
раметра lnZ, а также средние размеры элементов
структуры, соответствующие различным темпе-
ратурам деформации, приведены в табл. 1.

Для определения интервалов lnZ, на каждом
из которых доминирующим является определен-
ный структурообразующий процесс, были при-
влечены данные, полученные нами ранее при ис-
следовании никеля, деформированного при 20 и
150°С [10, 11]. В результате был построен график

зависимости среднего размера элементов струк-
туры от lnZ (рис. 1). На полученном графике мож-
но наблюдать 3 точки, в которых происходит из-
менение зависимости. В области 16 < lnZ < 21
средний размер элементов структуры снижается,
затем изменяется немонотонно, а при lnZ = 25 d
скачкообразно снижается. В интервале 25 < lnZ < 33
значение d сохраняется практически постоян-
ным, дальнейший рост lnZ сопровождается уве-
личением размеров элемента структуры. Такое
поведение зависимости может свидетельствовать
об изменении доминирующего в материале струк-
турообразующего процесса при изменении темпе-
ратурно-скоростных условий деформации.

Предыдущие исследования [10] показали, что
деформация при 20°С до е = 5.3 происходит в
условиях деформационного упрочнения и сопро-
вождается измельчением элементов структуры.
Дальнейшая деформация приводит к развитию
ДВ, который становится доминирующим релак-
сационным процессом. Значения lnZ, приведен-
ные на рис. 1 для деформации при 20°С, были
рассчитаны по данным работы [10]. Сопоставле-
ние эволюции структуры при деформации [10] с
рассчитанными значениями lnZ показало, что
переходу от деформационного упрочнения к ДВ
соответствует lnZ = 33.

На рис. 2 показана структура, полученная в ре-
зультате деформации на 5 оборотов при темпера-
туре 20 и 100°С. После деформации е = 9.6 при
20°С структура образована преимущественно
микрокристаллитами (СМК-структура, рис. 2а).
После деформации е = 8.8 при температуре 100°С
(рис. 2б, 2в) микрокристаллиты становятся более
равноосными. Коэффициент формы (отношение
длины проекции микрокристаллита к ширине
проекции) с ростом температуры деформации
снижается от 2.1 до 1.4. Следует отметить, что
уменьшение коэффициента формы связывают с
действием динамического возврата [16]. Повы-
шение температуры деформации до 100°С (сни-
жение lnZ до 25.0) не привело к изменению типа
структуры, а средний размер элементов структу-
ры незначительно увеличился (табл. 1).

Приведенные на рис. 1 значения lnZ для де-
формации при 150°С взяты из работы [11]. Интер-
вал значений составляет 21 < lnZ < 25. В работе
[11] была исследована эволюция структуры в дан-
ных условиях деформации и показано, что в ни-
келе, деформированном при 150°С с е > 2.5, раз-
вивается динамическая рекристаллизация, име-
ющая циклический характер. Вероятно, с
цикличностью ДР связано немонотонное изме-
нение d от lnZ (рис. 1).

Дополнительные исследования, проведенные
в настоящей работе методом ЕBSD-анализа, поз-
волили установить, что в результате деформации
с е = 8.6 при lnZ = 21.5 сформировалась бимодаль-
ная структура, состоящая из относительно круп-
ных зерен (более 1 мкм) и мелких (около 0.1 мкм),

Рис. 1. Зависимость среднего размера элементов
структуры (d) никеля от температурно-скоростных
условий деформации (lnZ). ◊ – 20 [10]; Δ – 150 [11];
♦ – 100; ▲ – 150; s – 200; d – 250°С.
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Таблица 1. Параметры деформации e и lnZ при разных
температурах деформации и соответствующие харак-
теристики структуры

Tдеф, °С е(+0.2) lnZ(+0.5) d, мкм ρGDN, м–2

20 [10] 9.6 33.0 0.13 –
100 8.8 25.0 0.16 –
150 8.6 21.5 0.27 3 × 1015

200 8.8 18.7 1.4 6 × 1014

250 8.3 16.9 1.7 6 × 1014
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образующих ожерелье по границам крупных зе-
рен (рис. 3).

Доля мелких зерен превышает 75% от общего
числа зерен. Средний угол разориентировки во
всем ансамбле зерен составляет 31°. ПЭМ-иссле-
дование показало, что структуру образуют раз-
личные элементы: рекристаллизованные зерна,
свободные от дислокаций; зерна, содержащие
дислокационную субструктуру; микрокристалли-
ты (рис. 4). Часто плотность дислокаций нерав-
номерно распределена в теле зерна. Такая структу-
ра характерна для ДР [3, 6]. Средний размер зерен и
субзерен по данным ПЭМ составляет 0.27 мкм, по
данным СЭМ – 0.24 мкм.

Таким образом, повышение температуры де-
формации от 100 до 150°С привело к существен-
ному изменению типа структуры (изменению до-
минирующего структурообразующего процесса)
и увеличению размеров ее элементов (рис. 3, 4).

Рис. 2. Структура никеля, деформированного на
5 оборотов наковальни при температуре: а – 20°С (е =
= 9.2, lnZ = 33.0), б, в – 100°С (е = 8.8, lnZ = 25.0);
а, в – темнопольное изображение в рефлексе типа
(110), б – светлопольное изображение (ПЭМ).

0.5 мкм(в)

0.5 мкм(б)

0.5 мкм(а)

Рис. 3. Ориентационная карта в цветах обратной по-
люсной фигуры с наложением схемы БУГ никеля, де-
формированного при 150°С (СЭМ).

TD
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101001
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Рис. 4. Микроструктура никеля, деформированного
при температуре 150°С (е = 8.6, lnZ = 21.5); а – светло-
польное изображение, б – темнопольное изображе-
ние (ПЭМ).

1 мкм(б)
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Деформация никеля при 200°С сопровождается
неравномерным ростом зерен. Согласно СЭМ-ис-
следованиям, размер отдельных наиболее крупных
зерен превышает 10 мкм (рис. 5а). В таких зернах
наблюдаются дислокационные стенки, создаю-
щие внутри зерна локальные разориентировки до
5° (рис. 5б), что является результатом динамиче-
ской полигонизации (ДП) [3]. Средний размер
зерна составляет 1.4 мкм. ПЭМ исследования так-
же показали образование дислокационных стенок
внутри некоторых зерен (рис. 6).

После деформации при температуре 250°С бо-
лее явно выявляются последствия ДП (рис. 7). Воз-
растают разориентировки на субграницах внутри
зерен, достигая 7 градусов (рис. 7б). Снижается доля
площади, занятой рекристаллизованными зерна-
ми (рис. 8). Сохраняется средний угол разориен-
тировки – 30°.

Доля площади, занятой зернами, размеры ко-
торых превышают средний размер зерна в пять
раз, составляет около 20%. Это может свидетель-
ствовать о склонности структуры ко вторичной ре-
кристаллизации при последующем нагреве [17].

По границам некоторых крупных зерен наблю-
даются мелкие зерна. Следует отметить, что таких
мелких зерен больше, чем после деформации при
200°С, но значительно меньше, чем после СПД при
150°С. Средний размер зерна 1.7 мкм, максималь-
ный 17 мкм. ПЭМ-исследования показали при-
сутствие в структуре как дислокационных субгра-
ниц, так и БУГ, а также неравномерное распределе-
ние плотности дислокаций внутри зерен (рис. 9).

Таблица 1 и рис. 8 демонстрируют, что при де-
формации в интервале температур 150–200°С
произошло значительное (на порядок) пониже-
ние плотности дислокаций, и, как следствие, за-
пасенной энергии, что говорит о развитии релак-

Рис. 5. a – Ориентационная карта в цветах обратной полюсной фигуры с наложением схемы БУГ никеля, деформиро-
ванного при 200°С, б – разориентировка вдоль линии сканирования, 1 – относительно исходной точки, 2 – между со-
седними точками (СЭМ).
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сационного процесса (динамической рекристал-
лизации или возврата). Дальнейшего изменения
плотности дислокаций при повышении темпера-
туры деформации не наблюдается.

При 200 и 250°С дислокации, образующиеся в
ходе деформации в рекристаллизованных зернах,
не накапливаются в отдельных объемах зерен, а
аннигилируют или формируют дислокационные
стенки. В результате напряжения, необходимые
для формирования новых зародышей ДР, не до-
стигаются. Аналогичные наблюдения были сде-
ланы неоднократно, например, в [18] при исследо-
вании алюминия, деформированного при различ-
ных температурах. В этой работе было показано, что
при температуре деформации ниже 0.7Tпл протека-
ет динамическая рекристаллизация, а деформа-
ция при температуре выше 0.7 Tпл (0.88–0.97 Tпл)
динамическая рекристаллизация уступает место
динамической полигонизации, формирующей
субструктуру с малоугловыми границами. Таким
образом, наши результаты позволяют сделать за-
ключение о смене релаксационного процесса с
ДР на ДП.

Было проведено сравнение структуры, полу-
ченной в ходе деформации при 100–250°С, со
структурой, которая сформировалась в результате
статической рекристаллизации при 100–250°С
СМК-структуры, полученной СПД при комнат-
ной температуре [2, 19].

Средний размер статически рекристаллизо-
ванного зерна после отжига при 100, 150, 200 и

Рис. 6. Микроструктура никеля, деформированного
при температуре 200°С (е = 8.8, lnZ = 18.7); а – свет-
лопольное изображение, б – темнопольное изобра-
жение (ПЭМ).

2 мкм(б)

1.5 мкм(а)

Рис. 7. a – Ориентационная карта в цветах обратной полюсной фигуры с наложением схемы БУГ никеля, деформиро-
ванного при 250°С, б – разориентировка вдоль линии сканирования, 1 – относительно исходной точки, 2 – между со-
седними точками (СЭМ).
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КАРАМЫШЕВ и др.

250°С составляет 0.2, 0.3, 5 и 4 мкм соответствен-
но. Средние размеры элементов структуры после
деформации при температуре, соответствующей
температуре отжига СМК структуры, приведены
в таблице. Видно, что СПД при 100 и 150°С
(в условиях динамических возврата и рекристал-
лизации) приводит к формированию структуры

такой же дисперсности, как и отжиг при этих тем-
пературах. СПД при 200 и 250°С (в условиях дина-
мической полигонизации) формирует структуру с
зерном в 2–3 раза более мелким, чем статическая
рекристаллизация. Это согласуется с установлен-
ным в настоящей работе снижением запасенной
энергии деформации (рис. 8).

На рис. 10 приведена диаграмма структурных
состояний, реализованных в никеле после СПД
на 5 оборотов наковальни на расстоянии 1.5 мм от
центра образца. Структурные исследования по-
казали, что при температуре деформации 20 и
100°С доминирующим релаксационным процес-
сом является ДВ; при 150°С развивается ДР; а при
200 и 250°С – ДП. Исходя из полученных резуль-
татов, можно выделить интервалы lnZ, в каждом из
которых доминирующим оказывается какой-то
определенный структурообразующий процесс:
1) динамический возврат (lnZ > 25); 2) динамиче-
ская рекристаллизация (21 < lnZ < 25); 3) динами-
ческая полигонизация (lnZ < 21).

Благодаря полученным данным, при проведе-
нии деформации сдвигом под давлением без при-
влечения структурных исследований можно про-
гнозировать доминирующий релаксационный
процесс, протекающий в никеле, и соответствую-
щее ему структурное состояние.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В данной работе методами сканирующей и

просвечивающей электронной микроскопии
проведены исследования никеля, деформирован-
ного сдвигом под давлением при температурах от
20 до 250°С.

Установлено, что при температурах деформа-
ции 20–100°С наблюдаются признаки динамиче-
ского возврата. При 150°С в никеле развивается

Рис. 8.  Зависимость запасенной энергии (s) и доли
площади, занятой рекристаллизованными зернами
(h), от температуры деформации в никеле.
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Рис. 9.  Микроструктура никеля, деформированного
при температуре 250°С (е = 8.3, lnZ = 16.9); а – свет-
лое поле, б – темное поле.
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Рис. 10. Зависимость температурно-скоростных
условий деформации (lnZ) от температуры деформа-
ции никеля.
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динамическая рекристаллизация. При 200 и
250°С в рекристаллизованных зернах наблюдают-
ся дислокационные стенки, что свидетельствует о
динамической полигонизации.

Основной релаксационный механизм при
структурообразовании со снижением lnZ изменя-
ется в последовательности ДВ, ДР, ДП:

1) lnZ > 25 – динамический возврат;
2) 21 < lnZ < 25 – динамическая рекристалли-

зация;
3) lnZ < 21 – динамическая полигонизация.
В результате деформации при 200–250°С, фор-

мируется структура с зерном в 2–3 раза более мел-
ким, чем в результате статической рекристалли-
зации при отжиге в том же интервале температур
СМК-структуры, полученной при комнатной
температуре. Вероятно, это связано со снижени-
ем запасенной энергии деформации при динами-
ческой полигонизации.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (теме “Давление”
№ 122021000032-5) с использованием оборудова-
ния ЦКП “Испытательный центр нанотехноло-
гий и перспективных материалов” ИФМ УрО
РАН. Авторы благодарят Н.В. Николаеву за по-
мощь в проведении эксперимента.
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