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ВЛИЯНИЕ ВЫСОКОГО СОДЕРЖАНИЯ ДОБАВОК НАТРИЯ
НА СВОЙСТВА СВЕРХПРОВОДНИКОВ НА ОСНОВЕ ФАЗЫ Bi(Pb)2212 
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Изучено влияние высокого содержания добавок натрия на структурные и электрические свойства
сверхпроводников на основе фазы Bi(Pb)2212. Результаты рентгеноструктурного анализа показали,
что все исследованные образцы в основном имели кристаллографическую структуру, характерную
для сверхпроводящей тетрагональной Bi–(Pb)2212-фазы. РЭМ-микроскопия показала, что зерен-
ная структура наших образцов во многом была аналогична и характерна для сверхпроводников на
основе фазы Bi(Pb)2212, имеющих зерна плоской формы. В образцах без добавок натрия такие зерна
были хаотически распределены по объему и имеют средний размер ~5 мкм. Для легированных об-
разцов морфология изменяется в зависимости от концентрации натрия. Измерения удельного элек-
тросопротивления показали, что для всех образцов характерна сверхпроводимость.

Ключевые слова: сверхпроводимость, ВТСП, Bi–Pb–Sr–Ca–Cu–O-система, замещение, удельное
электросопротивление, нормальное состояние
DOI: 10.31857/S0015323023600909, EDN: PGLXHG

ВВЕДЕНИЕ
Атомные замещения в купрате висмута в ос-

новном касаются кристаллической решетки
Bi2223-фазы и в позиции атомов висмута (Bi) с
целью повышения стабильности фазы. Замеще-
ние атомов висмута атомами свинца (Pb) [1] или
сурьмы (Sb) позволяет синтезировать соединения
со стабильными сверхпроводящими свойствами
и более высокими значениями Tc. Это является
следствием частичного замещения атомов висму-
та другими атомами меньшей валентности [2].
Стехиометрическая доля атомов Pb в 15% от со-
держания атомов Bi вполне достаточна для полу-
чения в “чистом” виде стабильной Bi2223-фазы,
как показано Ertan Sahin и др. [3]. Что касается
Bi2223-фазы, замещение атомов Bi атомами Pb
значительно улучшает сверхпроводящие свой-
ства. Если стехиометрия по кислороду (O) подда-
ется хорошему контролю, улучшение критиче-
ской плотности тока можно достичь вплоть до
температуры 77 K [4–6]. В соединении
Bi1.6Pb0.4Sr2CaCu2O8 + δ, частичное замещение
двухвалентных химических элементов, таких как
Ca+2 или Sr+2, трехвалентными атомами РЗ при-
водит к изменению концентрации дырок в плос-

костях CuO2 [7–9], и к оптимальной концентра-
ции носителей заряда, что в свою очередь повы-
шает, критическую температуру (Tc) системы [10].
Замещение в позициях атомов меди (Cu) с фунда-
ментально отличается от такового в позициях
атомов кальция (Ca). Эффект в первом случае
значительно ощутимее, поскольку влияет на
сверхпроводящие свойства путем изменения в
CuO2-плоскостях, при этом во втором случае воз-
действию, в первую очередь, подвергается источ-
ник носителей электрического заряда. Многие
исследования были посвящены влиянию легиро-
вания позиций меди, таких как Ni или Zn.

Добавим, что снижение Tc при замещении ато-
мами Ni и Zn наблюдали авторы [11, 12]. Уменьше-
ние Tc при легировании кобальтом (Co) оказывает-
ся значительно существеннее того, что обуслов-
лено легированием цинком (Zn), естественно, за
исключением того, что в последнем случае сверх-
проводимость исчезает.

В данной статье мы изучаем влияние легирова-
ния большими добавками натрия на структурные
и электрические свойства сверхпроводников ти-
па Bi(Pb)2212.

УДК 538.945

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА
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МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Синтез и аттестация сверхпроводящего 
материала Bi1.6Pb0.4Sr2CaCu2 – xNaxO8 + δ

Серии образцов Bi1.6Pb0.4Sr2CaCu2 – xNaxO8 + δ,
где x изменяется от 0 до 0.4, были приготовлены с
использованием твердотельной реакции при сте-
хиометрическом соотношении атомов химиче-
ских элементов. После этого образцы прошли
кальцинирование в два приема: 1 – при темпера-
туре 800°C в течение 10 ч и 2 – при температуре
810°C в течение 30 ч, с промежуточным измельче-
нием. Затем порошок прессовали в таблетки под
давлением 225 MПa и дважды спекали при 840°C
в течение 50 ч.

Нагрев до указанных температур производили
со скоростью 5 K/мин. После этого образцы про-
шли аттестацию на рентгеновском дифрактометре
Bruker D8 Advance, в медном излучении (  =
= 1.5418 Å) c шагом 0.02°. Съемка произведена в
области углов 2θ от 10° до 80°, для идентифика-
ции присутствующих фаз мы использовали
ЖЦФИ-МЦДД (JCPD-ICDD) файлы “Между-
народного Центра Дифракционных Данных”
[13]. Параметры решетки Bi(Pb)2212 и Bi(Pb,
Na)2212 фаз были определены с использованием
программного обеспечения “DicVol” [14]. Микро-
фотографии были сделаны на растровом (сканиру-
ющем) электронном микроскопе. Измерения
удельного электросопротивления проводили
стандартным четырехконтактным способом.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Структурные и морфологические свойства

Рентгеновские дифракционные спектры об-
разцов с содержанием натрия x = 0, 0.2 и 0.4 пред-
ставлены на рис. 1. Эти спектры показывают при-
сутствие Bi(Pb, Na)2212-фазы + Ca2PbO4 и следы
паразитных фаз Bi2201. По (00l) можно наблюдать
текстурирование. При наличии Na мы отметили
существенное уменьшение интенсивности ос-
новных пиков, отмечено смещение углового по-
ложения пиков влево. Интенсивность пиков с уг-
ловым положением 2θ от 40° до 60° снижается по-
чти до уровня фона. Это смещение невелико,
порядка 2θ = 0.06° для x = 0.2. Для другого значе-
ния x = 0.4, это смещение вдвое сильнее, порядка
2θ = 0.12°. В табл. 1 представлены значения пара-
метров решетки a, b, c и объема элементарной
ячейки образцов, легированных натрием.

На рис. 2 показано изменение параметров ре-
шетки а и с в зависимости от содержания натрия

αCuλ K

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы образцов
Bi(Pb)2212 с разной степенью легирования натрием.
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Таблица 1. Параметры решетки a, b, c, объем элемен-
тарной ячейки образцов

Доля Na a (Å) = b (Å) c, Å V, Å

0 5.398 30.845 898.86
0.2 5.395 30.827 897.35
0.4 5.084 30.909 799.03

Рис. 2. Изменение параметров ячейки a, b и c в зави-
симости от содержания натрия (xNa).

0 0.1

a(Å) c(Å)

0.2 0.3 0.4

5.1

5.2

5.3

5.4

5.5

5.6

a(Å) = b(Å)
c(Å)

у (содержание натрия)

30.0

30.2

30.4

30.6

30.8

31.0



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

ВЛИЯНИЕ ВЫСОКОГО СОДЕРЖАНИЯ ДОБАВОК НАТРИЯ 563

х в соединении Bi1.6Pb0.4Sr2CaCu2 – xNaxO8 + δ. Па-
раметр c проходит через максимум, а параметр a –
через минимум. Введение натрия приводит к
уменьшению параметров решетки по сравнению
с фазой без натрия, за исключением с при х = 0.4,
значения которого больше. Изменения объема
элементарной ячейки очень малы, за исключени-
ем x = 0.4, когда наблюдается значительное со-
кращение объема. Натрий имеет ионный радиус
на 0.99 Å больше, чем медь (или на 0.57 Å, с уче-
том четырехкратного различия в их координаци-
онных числах) [15], но более низкую валентность
+1. С другой стороны, при конфигурации 2s22p6

ион Na+ не обладает спином. Поэтому введение
натрия приводит к сокращению числа дырок в
плоскостях CuO2. Имеет место сокращение числа
носителей заряда (дырок), следовательно, снижа-
ется проводимость, увеличивается удельное элек-
тросопротивление. В нашем случае мы сталкива-
емся с противоположным явлением. Мы можем
дать и такую трактовку: ионный радиус натрия
(большее значение) приводит к изменению сред-
ней длины свободного пробега носителей заряда.

Результаты РЭМ-микроскопии трех образцов
представлены на рис. 3. Для микроструктуры об-
разца без натрия (рис. 3a) характерна слоистая ро-
стовая структура зерен Bi(Pb)2212-фазы. Малые
белые вкрапления могут являться артефактами
исходного порошкового материала. Его частицы
выглядят вполне сплошными и плотно упакован-
ными. На рис. 3б, 3в показана микроструктура
соединений Bi(Pb)2212, легированных натрием.
Форма зерен во многих случаях выглядит плос-
кой. Зерна достаточно плотные и хорошо связа-
ны, очевидно характерное выстраивание по одно-
му направлению. Для образцов с x = 0.2 выстраи-
вание зерен одинаковой уплощенной формы
представляется более случайным. Также изменя-
ется их морфология. Распределение зерен по раз-
мерам достаточно однородно, и их средний раз-
мер близок к ~1 мкм. В сравнении с образцами с
x = 0.2, пористость материала с x = 0.4 увеличива-

ется. Морфология зерен практически идентична
в обоих последних случаях.

Электрические свойства

Изменение удельного электросопротивления
в зависимости от температуры показано на рис. 4.
Такое изменение характерно для псевдо-метал-
лических материалов в области предпереходных
состояний (область нормального, не сверхпрово-
дящего, состояния). Удельное электросопротив-
ление в нормальном состоянии в нелегирован-
ном образце (x = 0) значительно выше, чем в ле-
гированных. Образец с x = 0.4 имеет наименьшее
электросопротивление при комнатной темпера-
туре. Часть кривой ρ(T), которая соответствует
нормальному состоянию, характеризует плот-
ность носителей заряда как функцию концентра-
ции x. Эта плотность обратно пропорциональна

Рис. 3. РЭМ-микроструктура нелегированных (а) и легированных с x = 0.2 (б) и x = 0.4 (в) натрия образцов.

(а) (б) (в)

Рис. 4. Температурная зависимость удельного элек-
тросопротивления ρ(T) образцов: j xNa = 0; xNa =
= 0.2;  xNa = 0.4.
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остаточному сопротивлению ρ0, являющемуся
результатом экстраполяции участка кривой ρ(T)
от 0 до 235 K для нормального состояния, и пред-
ставленному в табл. 2. Значение ρ0 оказалось наи-
меньшим для соединения с x = 0.4. Соответству-
ющие образцы также демонстрировали наимень-
шую ширину ΔT перехода (в сверхпроводящее
состояние), отраженную в табл. 2, и представляю-
щую собой разницу между значениями  и

 Введение натрия привело к падению 
от 68.58 K при x = 0.2 до 50.04 K при x = 0.4. На-
против, для нелегированного натрием образца с

 = 50.65 K, увеличивается до 55.59 K при x = 0.2
и затем уменьшается до 45.59 K при x = 0.4. В свою
очередь, наблюдаемый спад  (см. табл. 2)
вполне ожидаем, потому что Na вводится в
Bi(Pb)2212-фазу и приводит к вмешательству в
плоскости CuO2. Вместе с тем меньшие значения
ρ0 и ΔT для x = 0.2 предполагают, что улучшение
сверхпроводящих характеристик материала мож-
но получить при меньших степенях легирования
натрием. Эти результаты оказываются лучше тех,
что получены в работе Ritonga и др. [16]. Авторы
установили, что наихудшее критическое значе-
ние температуры Tc имеет образец С2 с добавле-
нием 15% Na в позиции Са. Аналогичный резуль-
тат был установлен в работе Belala и др. [17], при
частичном замещении атомов Sr атомами калия,
когда значения  для всех исследуемых образ-
цов оказались меньше, чем у образцов, не легиро-
ванных калием.

ВЫВОДЫ

Выполнено легирование в сверхпроводнике
Bi1.6Pb0.4Sr2CaCu2 – xNaxO8 + δ (Bi(Pb)2212) путем
замещения атомов меди атомами натрия Na с
концентрациями x = 0, 0.2 и 0.4. Доля полученной
фазы Bi(Pb)2212 была доминирующей, при нали-
чии незначительного количества паразитных фаз
Bi2201 и Ca2PbO4.

onset
cT

offset
c .T onset

cT

offset
cT

onset
cT

onset
cT

Все образцы в основном относятся к сверхпро-
водящей тетрагональной фазе, и наблюдается
уменьшение параметров ячейки a и c за исключе-
нием х = 0.4, когда параметр c увеличивается.
СЭМ-микрофотографии показывают, что зерна
примерно одного размера хорошо подогнаны
друг к другу и имеют плоскую форму. Уменьше-
ние удельного сопротивления можно связать с
увеличением параметра с. Снижение критиче-
ской температуры мы объясняем как результат
изменений химического состава материала.
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Исследованы магнитные свойства ультратонких монокристаллических пленок ортоферрита
Y57FeO3 методом мессбауэровской рефлектометрии. Измерения мёссбауэровских спектров прове-
дены на синхротроне ESRF в геометрии отражения. При изменении температуры от 3.6 до ~773 К
расщепление зеемановского секстета в спектрах последовательно уменьшается и одновременно в
них появляется квадрупольный дублет, свидетельствующий о развитии магнитного фазового пере-
хода. По температурным зависимостям магнитного сверхтонкого поля Bhf для основной орторомби-
ческой фазы Y57FeO3 определены значения температуры Нееля TN ≅ 593, 562 и 567 К и критического
параметра β ≅ (0.28–0.3) ± 0.02 в пленках толщиной 28, 6.5 и 4 нм соответственно. Анализ измене-
ния соотношения интенсивностей линий в зеемановском секстете с температурой позволяет про-
следить за последовательным разворотом направления антиферромагнитных осей в Y57FeO3 к плос-
кости поверхности при увеличении температуры, а также уменьшении толщины пленки.

Ключевые слова: ортоферрит иттрия, мёссбауэровская спектроскопия, антиферромагнетики, тонкие
пленки
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ВВЕДЕНИЕ
В последнее время активно ведутся исследова-

ния в области антиферромагнитной (АФМ)
спинтроники – раздела физики спин-зависящих
явлений, тесно связанных с особенностями маг-
нитной структуры материалов с антиферромаг-
нитным типом упорядочения [1, 2]. Отличитель-
ной особенностью материалов и явлений АФМ
спинтроники является возможность изучения и
последующего их потенциального использования
в терагерцовом (ТГц) диапазоне частот. В наибо-
лее простом приближении магнитную структуру
АФМ-материалов можно описать в двухподреше-
точной модели, то есть как систему двух подреше-
ток с суммарной ориентацией спинов, равной ну-
лю (для компенсированных антиферромагнети-
ков). В ортоферритах состава ReFeO3, Re – где
редкоземельный элемент, при доминирующем
АФМ упорядочении за счет взаимодействия Дзя-
лошинского [3] возникает слабый ферромагне-
тизм (СФМ), обусловленный небольшим “ско-
сом” подрешеток. Особенностью магнитной
структуры АФМ-материалов является наличие

сильных обменных взаимодействий между под-
решетками, за счет чего резонансные частоты
сдвигаются в терагерцовый диапазон, в то время
как для ферромагнитных материалов частотный
диапазон ограничен верхним пределом порядка
десятков гигагерц.

В настоящее время предложены варианты реа-
лизации наноструктур, обеспечивающих генера-
цию [4–6] и детектирование [7] терагерцового из-
лучения в наноструктурах типа АФМ/тяжелый
металл, основанные на использовании прямого и
обратного спиновых эффектов Холла. Отличитель-
ной характеристикой таких наноструктур является
использование в них слоев АФМ-материалов с ти-
пичными толщинами порядка единиц нанометров
[5, 6]. При теоретическом моделировании таких
структур, как правило, используют магнитные ха-
рактеристики объемных АФМ-материалов, что, в
общем случае, нуждается в независимом экспе-
риментальном подтверждении.

Исторически орторомбический ортоферрит
иттрия YFeO3 был одним из первых АФМ-мате-
риалов, на объемных образцах которого были вы-
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полнены достаточно подробные исследования
механизмов формирования основного АФМ-со-
стояния в условиях конкуренции различных типов
магнитных взаимодействий и определены основ-
ные магнитные характеристики. Для объемных мо-
нокристаллов экспериментально были получены
значения температуры Нееля TN = 643 [8], 650 [9] и
655 K [10]. Для нанокристаллического состояния с
размерами кристаллитов ~200–800 нм величина TN
практически не изменяется (TN = 644 К) [11]. Од-
нако по данным работы [12] уменьшение разме-
ров кристаллитов до ~90–150 нм приводит к по-
нижению температуры Нееля до 595 К.

Мёссбауэровская спектроскопия – один из наи-
более информативных методов исследования маг-
нитных параметров железосодержащих соедине-
ний, поскольку дает представление о локальных, а
не средних по объему, магнитных свойствах.
Мёссбауэровские исследования объемных образ-
цов Y57FeO3 были выполнены достаточно давно [8,
9, 13, 14]. Мёссбауэровский спектр ортоферрита
Y57FeO3 представлен одним секстетом, соответ-
ствующим октаэдрическому положению атомов
Fe. Величина магнитного сверхтонкого поля на яд-
рах 57Fe Bhf при комнатной температуре составляет
~49–51 Тл [11, 13, 14]. Следует отметить слабую за-
висимость Bhf от структурного состояния орто-
феррита. Для нанокристаллитов с размерами
200–800 нм были получены сравнимые значения
Bhf = 49.9 Тл [15].

Отдельным вопросом, в первую очередь пред-
ставляющим интерес для фундаментальной тео-
рии фазовых переходов и критических явлений,
является критическое поведение вблизи темпера-
туры Нееля. Для критического параметра β (см.
формулу (1) в рамках различных теорий получа-

ются значения от  (двумерная модель Изинга) до

 (теория молекулярного поля, теория Ландау фа-

зовых переходов второго рода, метод функций
Грина) [13, 16–18]. В экспериментах, выполненных
на объемных материалах, также были получены
разные значения: от 0.36 ± 0.01 [19] до 0.55 ± 0.04
[17]. Вопрос об эволюции магнитных характери-
стик с уменьшением размерности АФМ-материа-
лов во многих аспектах остается нерешенным.
Сравнительно недавно [20] для наноразмерных
частиц АФМ NiO было обнаружено аномальное
сохранение магнитного упорядочения при темпе-
ратурах, превышающих температуру Нееля для
объемного материала. Для объяснения этих зако-
номерностей в работе [21] была предложена кон-
цепция экстраординарного фазового перехода.

Тонкие монокристаллические пленки орто-
феррита иттрия были получены сравнительно не-
давно. Изучение зависимости их физических

1 
8

1
2

свойств от толщины для нанометровых значений
толщин – отдельная физическая задача, пред-
ставляющая большой интерес для физики низко-
размерных материалов в конкуренции с различ-
ными типами магнитных взаимодействий. Лабо-
раторная мёссбауэровская спектроскопия не
имеет достаточной чувствительности для иссле-
дования таких объектов. Мёссбауэровская спек-
троскопия в скользящей геометрии, позволяю-
щая исследовать ультратонкие пленки с толщи-
ной вплоть до одного атомного слоя (см., напр.,
[22–25]), может быть реализована только с ис-
пользованием остронаправленного синхротрон-
ного излучения (СИ). Но и в этих исследованиях
для увеличения чувствительности необходимо
обогащение образца изотопом 57Fe.

В настоящей работе выполнены эксперимен-
тальные исследования температурных зависимо-
стей мёссбауэровских спектров отражения син-
хротронного излучения от ультратонких моно-
кристаллических пленок ортоферрита Y57FeO3.
Были изучены пленки с толщинами от 4 до 40 нм с
целью выявления особенностей изменения магнит-
ных и структурных характеристик ортоферрита при
переходе к ультатонким пленкам. Прослежена
эволюция спектров с изменением температуры, и
последовательность изменений магнитных со-
стояний. Получены значения температуры Нееля
и критического параметра.

ОБРАЗЦЫ И ЭКСПЕРИМЕНТ

Тонкие пленки YFeO3 были выращены мето-
дом магнетронного распыления на переменном
токе. Поликристаллическую мишень стехиомет-
рического состава приготавливали по стандарт-
ной технологии твердофазного синтеза из смеси
порошков Fe2O3 и Y2O3. Окончательное спекание
проводили при температуре 1723 К на воздухе в те-
чение 5 ч. Фазовый состав мишени контролировали
методом рентгеновской дифракции (XRD). Были
подготовлены два типа мишеней. Первый содер-
жал железо с 95%-ным обогащением по изотопу
57Fe. Эта мишень использована для приготовления
пленок для мёссбауэровских исследований. В каче-
стве подложек использовали эпиполированные мо-
нокристаллические пластины Al2O3  с ти-
пичными размерами 15 × 10 × 0.4 мм3. Пленки оса-
ждали с использованием газовой смеси 90% Ar +
+ 10% O2 при общем давлении 0.9 Па и мощности
разряда 100 Вт. В процессе осаждения температу-
ру подложки поддерживали на уровне 473 К. Ти-
пичные скорости осаждения составляли около
1.5 нм/мин. После осаждения пленки подвергали
дополнительной термообработке на воздухе при
1073 К в течение 3 ч. Толщину пленок определяли
с помощью оптического профилометра ZYGO.

( )1 1 0 2
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Для мёссбауэровских синхротронных исследо-
ваний была изготовлена серия клиновидных пле-
нок Y57FeO3 толщиной от 3 до 40 нм (далее – плен-
ки с градиентной толщиной), чтобы охватить бо-
лее широкий диапазон толщин. Для пленок в
диапазоне толщин 3–11 нм максимальный гради-
ент толщины пленки по ширине подложки не
превышал 0.36 нм/мм, а для пленок в диапазоне
толщин 12–40 нм он не превышал 1.2 нм/мм.

Рентгеноструктурное тестирование изготовлен-
ных ультратонких пленок YFeO3 было проведено в
ИК РАН [26]. Для этих исследований в режимах,
идентичных использованным для получения обо-
гащенных пленок, приготавливали пленки с фик-
сированными толщинами в диапазоне от 3 до
40 нм используя необогащенные мишени Fe2O3.
XRD исследования показали, что основной кри-
сталлографической фазой пленок является орто-
ромбическая с постоянными решетки a = 0.527 нм,
b = 0.558 нм, c = 0.759 нм. Пленки характеризуют-
ся ярко выраженной текстурой [001]. В пленках
толщиной 40 нм обнаружены низкоинтенсивные
рефлексы, соответствующие фазе железо-иттрие-
вого граната Y3Fe5O12 (ЖИГ). У пленок этой тол-
щины орторомбическая ось с ориентирована по
нормали к поверхности. В пленках толщиной
4 нм обнаружены рефлексы, соответствующие
малому количеству гексагональной фазы YFeO3.
У пленок этой толщины орторомбическая ось с
ориентирована в плоскости.

Мёссбауэровские спектры отражения в условиях
скользящего падения пучка СИ измеряли на линии
ID18 ESRF [27] в рамках заявки на проведение из-
мерений HC4300 с использованием синхротрон-
ного мёссбауэровского источника (SMS – Syn-
chrotron Mossbauer Source) [28] в двух сессиях:
низкотемпературной (от 3.6 К до 273 К) и высо-
котемпературной (от 273 до 800 К). Измерения в
области низких (3.6–273 К) температур выполня-
ли в криомагнитной камере с использованием
сверхпроводящего магнита. (Результаты измере-
ний спектров пленок Y57FeO3 в магнитном поле
представлены частично в работе [26], здесь этот
материал не включен). Измерения в области вы-
соких температур (273–800 К) выполняли с ис-
пользованием высокотемпературной приставки.
Перед проведением измерений образцы монти-
ровали в держатель кассетного типа, позволяв-
ший одновременно загружать несколько образ-
цов и позиционировать их под пучком. Ширина
пучка СИ составляла 11 мкм, так что при попе-
речном к градиенту толщины образцов положе-
нии пучка СИ вариацией толщины можно было
пренебречь.

Угловые зависимости рентгеновского отраже-
ния (рентгеновская рефлектометрия) измеряли
на пленках с градиентной толщиной при выбран-
ном положении пучка СИ на образце. Далее из-

меряли мёссбауэровские спектры отражения на
угле в области критического угла при том же по-
зиционировании пучка СИ. Измерения кривых
рентгеновской рефлектометрии необходимы как
для определения нулевого угла скольжения и
критического угла полного внешнего отражения,
так и для оценки толщины пленки Y57FeO3 при
выбранном положении пучка СИ. Для измерения
кривых рентгеновской рефлектометрии ядерный
монохроматор SMS слегка разворачивали из точ-
ного положения для чисто ядерного рефлекса в
положение Umweg рефлекса, что увеличивало
спектральную ширину селектируемого излучения
от ~10−8 эВ (в чисто ядерном брэгговском отраже-
нии) до ~10−2 эВ. Это не сказывалось на парамет-
рах рентгеновского рассеяния на длине волны λ =
= 0.086 нм с энергией фотонов 14.4 кэВ, однако
позволяло существенно увеличить интенсив-
ность сигнала. Представленные на рис. 1 кривые
рентгеновской рефлектометрии для трех исследо-
ванных толщин только в одном случае характери-
зуются наличием осцилляций Кизиха, которые
позволяют определить усредненную по облучае-
мой области толщину пленки достаточно точно.
Для двух других кривых определение толщины име-
ет оценочный характер. Различие профилей элек-
тронной плотности для толщин ~28 и ~4–6 нм
можно объяснить тем, что рост пленок в этих диа-
пазонах толщин происходит по разным механиз-
мам: до 15 нм – по механизму послойного-плюс-
островкового роста Странского–Крастанова, а
более 15 нм – по механизму послойного роста
Франка–Ван дер Мерве [29].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Измеренные мёссбауэровские спектры отра-

жения при угле скольжения 2.09 мрад (в области
полного внешнего отражения) представлены на
рис. 2. Величина магнитного сверхтонкого рас-
щепления спектров при температуре 3.6 К соот-
ветствует литературным данным по магнитному
сверхтонкому полю Bhf ≅ 55 Тл на ядрах 57Fe в ор-
торомбической фазе Y57FeO3 [13, 14].

При температуре 3.6 K для всех пленок замет-
но наличие небольшого вклада от секстета с
меньшим расщеплением, однако при повышении
температуры происходит асимметричное ушире-
ние всех линий и этот вклад становится трудно-
различимым.

Дополнительное исследование с приложен-
ным внешним магнитным полем, а также рентге-
новское дифракционное исследование, позволили
установить, что в образцах присутствует некоторое
количество ферримагнитного железо-иттриевого
граната Y3Fe5O12 (ЖИГ) [26]. Атомы железа в ЖИГ
располагаются в окта- и тетраэдрических окруже-
ниях в соотношении 2 : 3. При этом магнитные
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моменты атомов железа для этих двух позиций
ориентированы антипараллельно. Расщепление
секстета (Bhf ≅ 54 Тл), соответствующее октаэдри-
ческому положению атомов железа в Y3

57Fe5O12

при 3.6 К, близко к секстету ортоферрита Y57FeO3,
а секстет, соответствующий тетраэдрическому
положению атомов железа, имеет заметно мень-
шее расщепление (Bhf ≅ 47 Тл) [30–34]. Именно
этот секстет можно достаточно надежно выделить
на спектрах при низких температурах. Соответ-
ственно, два дополнительных зеемановских сек-
стета, кроме двух секстетов, характеризующих
Y57FeO3, с антипараллельным направлением Bhf,
следует принимать во внимание в модели при
анализе спектров. Отметим, что согласно [35, 36]
магнитная структура ортоферрита YFeO3 соответ-
ствует GxAyFz конфигурации, т.е. характеризуется
двумя АФМ-осями для четырех атомов железа в
элементарной ячейке. Но в силу зеркальной сим-
метрии относительно оси в, спектральные вклады
от 57Fe ядер для обеих АФМ-осей оказались экви-
валентными.

Определение относительной доли атомов 57Fe
в примесной фазе Y3

57Fe5O12 в исследуемых плен-
ках возможно только по спектрам, измеренным
при низких температурах, в которых секстет, со-
ответствующий ядрам 57Fe в тетраэдрическом
окружении, можно выделить сравнительно на-
дежно. Учитывая, что доли атомов в тетра- и окта-
эдрическом окружениях соотносятся как 3 : 2, то
количество примесной ЖИГ-фазы можно оце-
нить по относительной площади этих двух сек-
стетов (в предположении, что вероятности эф-
фекта Мёссбауэра в этих фазах различаются несу-
щественно). Для пленок, исследование которых

проведено в данной работе, относительное коли-
чество атомов 57Fe в примесной фазе Y3

57Fe5O12
соответствует ~17 ± 2%.

Изменение спектров с температурой характе-
ризуется изменением не только величины Bhf для
четырех рассматриваемых секстетов (параметры
2-х секстетов в Y57FeO3 одинаковые, но ориента-
ция задается антипараллельной), но и изомерно-
го сдвига и небольшого квадрупольного смеще-
ния, а также последовательного уширения всех
линий. Отметим, что для трех исследованных
толщин пленок высокотемпературная конечная
дублетная структура спектров различается суще-
ственно, что не позволяет связать параметры дуб-
летов с конкретными фазами, присутствующими
в образце. Как показали дополнительные рентге-
ноструктурные измерения, в образцах присут-
ствуют некоторые другие оксиды железа, а также
гексагональная модификация YFeO3 [26]. Нали-
чие градиента толщины по поверхности образцов
создавало дополнительные сложности. Синхро-
тронные измерения проводили в процессе двух
сессий. При повторной юстировке образцов в вы-
сокотемпературной камере можно было сместить
положение пучка на образце, так что исследуемая
толщина в первом и втором циклах измерений
могла немного измениться. С учетом наличия в
пленках двух структур YFeO3 и Y3Fe5O12 в двух со-
стояниях (АФМ и парамагнитном), для обработ-
ки всех спектров использовали модель, включаю-
щую четыре секстета (по два с противоположным
направлением Bhf для каждой фазы) и два дублета.
Поэтому при подгонке каждого спектра было не-
обходимо варьировать около 50 параметров.

Несмотря на то, что измеренные спектры отра-
жения похожи на мёссбауэровские спектры погло-

Рис. 1. Кривые рентгеновской рефлектометрии, измеренные на длине волны λ = 0.086 нм (для энергии фотонов
14.4 кэВ, соответствующей ядерному переходу) для трех областей градиентных пленок, на которых измерялись месс-
бауэровские спектры отражения, представленные на рис. 2. На вставках: полученные при обработке кривых рефлек-
тометрии зависимости от глубины действительных частей рентгеновской восприимчивости –Reχ (в единицах 10–6),
пропорциональной электронной плотности, позволяющие оценить реальную толщину исследованных пленок при
выбранном положении пучка СИ. Результирующие значения толщин также приведены на вставках.
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щения, обычное разложение спектров отражения
на сумму мультиплетов с помощью стандартных
программ обработки мёссбауэровских спектров
проводить нельзя, как было показано ранее в работе
[37]. Поэтому обработку измеренных спектров вы-
полняли с использованием нашей авторской про-
граммы REFSPC [38, 39], расчет спектров отраже-
ния в которой проводится по общей теории отраже-
ния от анизотропных многослойных структур
[40, 41]. Следует учитывать, что рефлектометрия яв-
ляется поверхностно-чувствительным методом: ос-
новной вклад в спектры отражения при углах
скольжения, меньших угла полного внешнего от-
ражения, дают толщины порядка 3–5 нм. Пример

обработки спектра от пленки толщиной ~28 нм
представлен на рис. 3.

Величины магнитного сверхтонкого поля ос-
новной фазы при комнатной температуре Bhf =
= 47.8 ± 0.1, 47.2 ± 0.1, 47.4 ± 0.1 Тл для пленок с
толщинами ~28, ~6.5 и ~4 нм соответственно, полу-
чены при подгонке спектров. Данные величины
оказались несколько меньше значений Bhf для объ-
емных образцов YFeO3 (~50 Tл [11, 13, 14]), но не
слишком сильно отличались для трех исследован-
ных толщин пленок. При температуре 3.6 К для со-
ответствующих толщин получили Bhf = 54.5 ± 0.1,
54.2 ± 0.1 и 54.4 ± 0.1 Тл.

Рис. 2. Мёссбауэровские спектры отражения, измеренные для трех толщин пленок ~28, ~6.5 и ~4 нм в интервале тем-
ператур от 3.6 до 773 К при угле скольжения 0.12° (2.09 мрад) – (а–в). Температурные зависимости величин макси-
мального сверхтонкого поля Bhf, полученные при обработке соответствующих мессбауэровских спектров (символы).
Сплошные линии – подгонка экспериментальных данных в высокотемпературной области зависимостью (1), позво-
ляющей определить значения TN и критического параметра β (г–е). Отметим, что приведенные численные значения
TN и β носят оценочный характер, поскольку существенное уширение всех линий в спектрах и их перекрытие при при-
ближении к температуре фазового перехода усложняют корректное определение Bhf в этой области температур.
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Температуру перехода в магнитно-неупорядо-
ченное состояние для всей пленки TN определяли
путем подгонки температурных зависимостей
максимальной величины Bhf, полученной при об-
работке спектров, формулой:

(1)

где С – нормировочный коэффициент, β – кри-
тический параметр.

Известно, что β = 0.348 =  для объемных об-

разцов ортоферрита YFeO3 [42–44]. Полученные
значения критического параметра β = (0.28–0.3)
± 0.02 для наших наноразмерных пленок можно
считать вполне разумными, поскольку для дву-
мерных структур предсказанное значение крити-

ческого параметра β равно  [17, 18, 45]. Отметим,

что вблизи температуры магнитного фазового пе-
рехода (TN) линии в мёссбауэровском спектре
значительно уширяются, так что описание маг-
нитного спектра с помощью четырех секстетов
становится достаточно неоднозначным. Поэтому

β
 = − 
 

hf
N

1 ,TB C
T

1
3

1
8

рассчитанное при подгонке экспериментальных
спектров изменение величины Bhf для YFeO3 в
интервале температур 273–500 К и использован-
ное для сопоставления с зависимостью (1), имеет
большую погрешность.

Для величины TN получены значения 593 ± 2,
580 ± 2 и 567 ± 2 К для трех исследованных тол-
щин пленок ~28, ~6.5 и ~4 нм соответственно. Та-
ким образом, проведенный эксперимент фикси-
рует уменьшение температуры магнитного фазо-
вого перехода с уменьшением толщины пленок
Y57FeO3. Отметим, что уменьшение TN до значе-
ния 595 K было получено также в работе [12] для
микрокристаллического образца с размерами
кристаллитов YFeO3 90–150 нм.

При повышении температуры в центральной
части спектров последовательно формируется
дублетная структура, характеризующая переход
отдельных областей пленок в парамагнитное со-
стояние. Такая трансформация спектров свиде-
тельствует о неоднородной структуре пленок, ко-
гда различные области или кластеры Y57FeO3 и
Y3

57Fe5O12 переходят в парамагнитное состояние
при разных температурах. Как хорошо видно из
рис. 2, возникновение дублетной структуры в
центральной части спектров происходит при раз-
ных температурах для пленок разной толщины.
Так, для пленки толщиной ~28 нм квадруполь-
ный дублет (при сохранении основного вклада от
секстета, соответствующего АФМ фазе Y57FeO3 в
пленке) появляется при температурах немного
выше комнатной, а для пленок толщиной ~6.5 и
~4 нм – при температурах 130 и 66 К, соответ-
ственно. Также можно отметить, что уменьшение
расщепления секстетов, соответствующих ЖИГ,
начинается несколько раньше, чем у секстета
Y57FeO3, что объясняется меньшей температурой
Нееля для объемного кристалла Y3

57Fe5O12 (555 К
по данным работы [46]), так и, возможно, более
мелкими включениями этой фазы. Последова-
тельное формирование парамагнитных фаз в ис-
следованных пленках с повышением температуры
прослеживается на рис.4. Приведенные зависимо-
сти с учетом неоднозначностей при подгонке спек-
тров имеют качественный характер, однако по этим
графикам процесс можно характеризовать как
двухступенчатый. Можно предположить, что на-
чальное (до ~200 К) увеличение относительной
доли атомов 57Fe в парамагнитной фазе соответ-
ствует переходу из АФМ в парамагнитное состоя-
ние преимущественно ультрамелких включений
кристаллитов Y3

57Fe5O12.
На спектрах, измеренных при температуре 3.6 К

(рис. 2), по изменению относительной интенсив-
ности 2-й и 5-й линий в секстетах хорошо видно,
что ориентация АФМ оси (±Bhf) в ортоферрите
Y57FeO3 зависит от толщины пленок. Кроме того,

Рис. 3. Пример обработки одного из мёссбауэровских
спектров отражения, измеренного для пленки тол-
щиной ~28 нм при температуре 423 К. Секстет, закра-
шенный красным, соответствует двум антипарал-
лельным Bhf в ортоферрите Y57FeO3. Секстеты со
штриховкой можно приписать примесной фазе
Y3

57Fe5O12.
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наблюдается изменение соотношения интенсив-
ностей линий в зеемановских секстетах при по-
вышении температуры от 3.6 до ~500 К, что сви-
детельствует об изменении ориентации АФМ оси
Y57FeO3 с температурой.

В программе REFSPC, используемой для об-
работки экспериментальных спектров отраже-
ния, ориентация ±Bhf задается полярным χ и ази-
мутальным γ углами в системе координат, связан-
ной с геометрией эксперимента (рис. 5). Для второй
АФМ-оси (не отражено на рис. 5, чтобы не услож-
нять рисунок) азимутальный угол  = γ + 180°, так
что спектральные вклады от 57Fe ядер для обеих
АФМ-осей не различаются.

В кинематическом приближении теории отра-
жения интенсивность разных линий в спектре отра-
жения в области критического угла приблизительно
пропорциональна мнимой части амплитуды рассе-
яния на отдельных атомах. Для π-поляризованно-
го излучения от SMS магнитное поле излучения,
возбуждающего М1 ядерный переход в 57Fe, ори-
ентировано по нормали к плоскости отражения.
(Обратим внимание, что плоскость отражения
перпендикулярна плоскости поверхности, в ней
расположены волновые векторы падающей и рас-
сеянной волн, а также нормаль к поверхности).
Поэтому соотношение интенсивностей линий Ii,
I = 1, …, 6, в зеемановском мёссбауэровском сек-
стете зависит только от одного угла Ψ между на-
правлением АФМ оси и нормалью к плоскости
отражения [26, 47]:

(2)

(соотношение  тривиально). Это
приближенное соотношение фактически означа-

γ'

( )
=

= γ + γ χ χ γ =

= Ψ Ψ

1.6 2.5
2 2 2 2 2

2 2

:

3 sin cos cos : 4 sin cos   

3 sin : 4 cos

I I

1, 6 3, 4: 3 : 1I I

ет неоднозначность определения направления
АФМ оси по данным только одного мёссбауэров-
ского спектра, поскольку одно значение угла до-
пускает варианты расположения Bhf по конусу с
разворотом Ψ вокруг нормали к плоскости отра-
жения.

Из формулы (2) следует, что при Ψ = 0°, 180°
(АФМ-ось перпендикулярна плоскости отраже-
ния) в магнитном секстете остаются только 2-я и
5-я линии, а при Ψ = ±90° 2-я и 5-я линии пропа-
дают. Но этот случай реализуется и для АФМ-оси
в плоскости поверхности и для АФМ-оси, пер-
пендикулярной поверхности пленки. Из форму-
лы (2) также следует, что при Ψ > 0° всегда имеет
место неоднозначность определения ориентации
АФМ-оси по соотношению интенсивности ли-
ний в секстете. Для однозначной характеристики
этой ориентации необходимы дополнительные
измерения, например, при других азимутах ори-
ентаций пучка излучения на поверхности образ-
цов, или, как это показано в работе [26], при ис-
пользовании достаточно сильного внешнего по-
ля. Внешнее поле изменяет зеемановское
расщепление секстета в зависимости от величи-
ны суммарного магнитного поля на ядре, эта век-
торная сумма магнитного сверхтонкого поля и
внешнего поля зависит от их взаимной ориента-
ции, что и позволяет однозначно установить на-
правление магнитного сверхтонкого поля. Для
исключения неоднозначности в определении
ориентации Bhf можно также использовать поля-
ризационный анализ отраженного мёссбауэров-
ского излучения [48].

В нашем случае мы могли опираться на лите-
ратурные данные, описывающие ориентацию
АФМ-оси для YFeO3 в плоскости a–c [35, 36]. В
пленках толщиной 40 нм орторомбическая ось с
ориентирована по нормали к поверхности, а пу-
чок СИ направлен практически в плоскости поверх-
ности под углом ~45° к оси a. Учитывая это, наблю-

Рис. 4. Относительная площадь дублетов в общем
спектре отражения как функция температуры изме-
рения спектров.
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даемое уменьшение угла Ψ при увеличении темпе-
ратуры (рис. 6) соответствует уменьшению
перпендикулярной к поверхности компоненты век-
тора АФМ-оси. Для пленок с толщиной 4 и 6.5 нм, в
которых орторомбическая ось с преимуществен-
но ориентирована в плоскости поверхности, из-
менение угла выражено слабее, и оно может про-
исходить в плоскости пленки.

Отметим, что изменение ориентации Bhf с тем-
пературой в ортоферрите YFe0.7Mn0.3O3 зафикси-
ровано в ограниченной области температур 293–
281 К (переход Морина) [49], а для наших ультра-
тонких пленок Y57FeO3 интервал изменения Bhf
оказался гораздо шире: от 3.6 до ~400 K. Возможно,
это связано с неоднородностью пленок, вследствие
которой различные области или кластеры YFeO3
изменяют направление АФМ-оси при разных тем-
пературах, проявляющееся в усредненном по раз-
меру анализируемой области пленок угле Ψ.

Как уже отмечали, мёссбауэровские спектры
отражения, измеренные при углах скольжения в
области критического угла полного внешнего от-
ражения (в частности, представленные на рис. 2),
характеризуют в основном ультратонкие припо-
верхностные слои пленок толщиной порядка ~3–
5 нм. С увеличением угла скольжения глубина
проникновения излучения возрастает, при этом
вклад в спектр отражения рассеяния от более глу-
боких слоев возрастает. Эффект селективности
по глубине спектров, измеренных при разных уг-
лах скольжения, хорошо виден на рис. 7. В спек-
тре, измеренном при бóльшем угле скольжения
2.97 мрад, заметно увеличивается доля дублетов в
центральной части спектра, за счет того, что пада-
ющее излучение проникает на существенно боль-

шую глубину. При обработке спектров на рис. 7
использована модель, включающая два слоя с
разными параметрами сверхтонких взаимодей-
ствий (СТВ) на нерезонансной подложке. При
вычислении спектров отражения варьировали
как относительное количество атомов 57Fe с раз-
ными СТВ в этих слоях, так и относительные тол-
щины двух слоев. В результате получили, что па-
рамагнитная структура присутствует в основном
в области интерфейса с подложкой в слое с тол-
щиной порядка ~1 нм на глубине ~3 нм. Это за-
ключение является важным для учета реальной
структуры интерфейсов в наногетероструктурах
на основе АФМ-материалов и их влияния на про-
цессы спин-зависящего рассеяния на границах
раздела слоев. Можно предполагать, что переход
в парамагнитное состояние происходит неравно-
мерно внутри пленок и на межслоевых границах
раздела. Особенности таких процессов нуждают-
ся в дальнейших исследованиях.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Выполнен анализ температурных зависимо-
стей в интервале от 3.6 до 773 К мёссбауэровских
спектров отражения от ультратонких монокри-
сталлических пленок ортоферрита Y57FeO3 с пре-
имущественной ориентацией (001) для толщин от
4 до 40 нм с учетом содержания примесных фаз
гексагонального Y57FeO3 и Y3

57Fe5O12.

Рис. 6. Изменение угла Ψ между АФМ-осью (±Bhf) и
нормалью к плоскости отражения, полученное по из-
менению соотношения интенсивностей линий в ос-
новном секстете, при повышении температуры от 3.6
до ~400 К, когда еще возможно различить соотноше-
ние интенсивности линий в секстете.
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Для пленок толщиной ~28, ~6.5 и ~4 нм полу-
чены значения температуры Нееля 593 ± 2, 580 ± 2 и
567 ± 2 К соответственно. Определено значение
критического параметра β = (0.28–0.3) ± 0.02, что
согласуется с имеющимися литературными дан-
ными.

Трансформация спектров, в частности появле-
ние в центре зеемановского секстета квадрупольно-
го дублета, начиная уже с 66 К для самой тонкой
пленки, и увеличение его площади при дальнейшем
повышении температуры, свидетельствует о по-
следовательном переходе из АФМ в суперпара-
магнитное состояние для отдельных кластеров
или областей примесных фаз в пленках.

Обнаружено последовательное изменение ори-
ентации АФМ-осей в Y57FeO3 с температурой. По-
казано, что угол, задающий направление сверхтон-
кого поля Bhf относительно нормали к плоскости
отражения, изменяется в среднем от ~63° до ~45°,
то есть с ростом температуры ориентация вектора
Bhf приближается к поверхности.

Продемонстрирована возможность селективно-
го по глубине анализа методом мёссбауэровской ре-
флектометрии. В частности, при сравнении спек-
тров, измеренных при двух углах скольжения, вы-
явлено наличие парамагнитной структуры в
области интерфейса с подложкой в слое с толщи-
ной ~1 нм.

Авторы выражают благодарность администра-
ции ESRF за возможность выполнения экспери-
ментов на станции ID18 и персонально А.И. Чума-
кову, проводившему эксперимент, в котором авто-
ры участвовали в дистанционном режиме в период
действия ограничений, связанных с КОВИД. Рабо-
та выполнена в рамках госзадания Минобрнауки
РФ (тема “Функция” № 122021000035-6) и при
частичной финансовой поддержке Минобрнауки
РФ по гранту № 075-15-2021-1353.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Baltz V., Manchon A., Tsoi M., Moriyama T., Ono T.,

Tserkovnyak Y. Antiferromagnetic spintronics // Rev.
Mod. Phys. 2018. V. 90. P. 015005-1-57. 
https://doi.org/10.1103/RevModPhys.90.015005

2. Никитов С.А., Сафин А.Р., Калябин Д.В., Садовни-
ков А.В., Бегинин Е.Н., Логунов М.В., Морозова М.А.,
Одинцов С.А., Осокин С.А., Шараевская А.Ю., Ша-
раевский Ю.П., КирилюкА.И. Диэлектрическая
магноника – от гигагерц к терагерцам // УФН.
2020. Т. 190. № 10. С. 1009–1040. 
https://doi.org/10.3367/UFNr.2019.07.038609

3. Дзялошинский И.Е. Термодинамическая теория
“слабого” ферромагнетизма в антиферромагнит-
ных веществах // ЖЭТФ. 1957. Т. 32. № 6. С. 1547–
1563.

4. Demidov V.E., Urazhdin S., Ulrichs H., Tiberkevich V.,
Slavin A., Baither D., Schmitz G., Demokritov S.O. Mag-

netic nano-oscillator driven by pure spin current //
Nature Mater. 2012. V. 11. P. 1028–1031. 
https://doi.org/10.1038/NMAT3459

5. Sulymenko O.R., Prokopenko O.V., Tiberkevich V.S.,
Slavin A.N., Ivanov B.A., Khymyn R.S. Terahertz-Fre-
quency Spin Hall Auto-oscillator Based on a Canted
Antiferromagnet // Phys. Rev. Appl. 2017. V. 8.
P. 064007-1-13. 
https://doi.org/10.1103/PhysRevApplied.8.064007

6. Khymyn R., Lisenkov I., Tiberkevich V., Ivanov B.A.,
Slavin A. Antiferromagnetic THz-frequency Joseph-
son-like Oscillator Driven by Spin Current// Scientific
Reports. 2017. V. 7. P. 43705-1-10. 
https://doi.org/10.1038/srep43705

7. Safin A., Nikitov S., Kirilyuk A., Tybekevych V., Slavin A.
Theory of Antiferromagnet-Based Detector of Tera-
hertz Frequency Signals // Magnetochemistry. 2022.
V. 8. P. 26-1-11. 
https://doi.org/10.3390/magnetochemistry8020026

8. Eibschütz M., Gorodetsky G., Shtrikman S., Treves D.
Differential Thermal Analysis and Mössbauer Studies
in Rare-Earth Orthoferrites // J. Appl. Phys. Suppl.
1964. V. 35. P. 1071–1072. 
https://doi.org/10.1063/1.1713384

9. Pinto H., Shachar G., Shaked H.Sublattice magnetiza-
tion in YbFeO3 and YFeO3 as obtained by neutron dif-
fraction and its relation to the hyperfine field // Solid
State Communications. 1970. V. 8. P. 597–599. 
https://doi.org/10.1016/0038-1098(70)90157-2

10. Shang M., Zhang C., Zhang T., Yuan L., Ge L., Yuan H.,
Feng S. The multiferroic perovskite YFeO3 // Appl.
Phys. Let. 2013. V. 102. P. 062903-1-3. 
https://doi.org/10.1063/1.4791697

11. Salazar-Rodriguez R., Aliaga-Guerra D., Taddei K.M.
X-ray diffraction, Mössbauer spectroscopy, neutron
diffraction, optical absorption and ab-initio calculation
of magnetic process in orthorhombic YFexCr(1−x)O3
(0 ≤ x ≤ 1) compounds // Hyperfine Interact. 2019.
V. 240. P. 82-1-17. 
https://doi.org/10.1007/s10751-019-1619-2

12. Rosales-González O., Sánchez-De Jesús F., Cortés-Esc-
obedo C.A., Bolarín-Miró A.M. Crystal structure and
multiferroic behavior of perovskite YFeO3 // Ceram.
Int. 2018. V. 44. P. 15298–15303. 
https://doi.org/10.1016/j.ceramint.2018.05.175

13. Eibschütz M., Shtrikman S., Trevest D. Mossbauer Stud-
ies of Fe57 in Orthoferrites // Phys. Rev. 1967. V. 156.
P. 562–577. 
https://doi.org/10.1103/PhysRev. 156.562

14. Durbin G.W., Johnson C.E., Thomas M.F. Direct obser-
vation of field-induced spin reorientation in YFeO3 by
the Mossbauer effect // J. Phys. C: Solid State Phys.
1975. V. 8. P. 3051–3057. 
https://doi.org/10.1088/0022-3719/8/18/024

15. Mathur S., Veith M., Rapalaviciute R., Shen H., Goya G.F.,
Filho W.L.M., Berquo T. S. Molecule derived synthesis
of nanocrystalline YFeO3 and investigations on its weak
ferromagnetic behavior // Chem. Mater. 2004. V. 16.
P. 1906–1913. 
https://doi.org/10.1002/chin.200430019



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

МАГНИТНЫЕ ФАЗОВЫЕ ПЕРЕХОДЫ В УЛЬТРАТОНКИХ ПЛЕНКАХ 575

16. Ohbayashi K. The critical behaviors near the Curie
point of a weak ferromagnet YFeO3 // J. Phys. Soc. Ja-
pan. 1971. V. 30. P. 86–92.

17. Gorodetsky G., Shtrikman S., Treves D. The critical be-
havior of a weak ferromagnet // Solid State Comm.
1966. V. 4. P. 147–151. 
https://doi.org/10.1016/0038-1098(66)90214-6

18. Кринчик Г.С. Физика магнитных явлений. Изд-во
Моск. Ун-та, 1985. 336 с.

19. Черепанов В.М., Якимов С.С. Исследование крити-
ческого поведения ортоферрита иттрия YFeO3 с
помощью эффекта Мессбауэра // Письма в
ЖЭТФ. 1974. Т. 19. № 12. С. 764–768.

20. Kodama R.H., Makhlouf S.A., Berkowitz A.E. Finite size
effects in antiferromagnetic NiO nanoparticles // Phys.
Rev. Lett. 1997. V. 79. P. 1393–1396.

21. Charilaou M., Hellman F. Anomalous magnetic ther-
modynamics in uncompensated collinear antiferromag-
nets // Europhysics Letters. 2014. V. 107. P. 27002-1-11.

22. Röhlsberger R., Thomas H., Schlage K., Burkel E., Le-
upold O., Rüffer R. Imaging the magnetic spin structure
of exchange-coupled thin films // Phys. Rev. Lett.
2002. V. 89. P. 237201–237204.

23. Mitsui T., Masuda R., Hirao N., Mibu K., Seto M. Syn-
chrotron radiation 57Fe-Mössbauer spectroscopy using
nuclear monochromator // Hyperfine Interactions.
2012. V. 204. P. 97–100.

24. Mitsui T., Sakai S., Li S., Ueno T., Watanuki T., Ko-
bayashi Y., Masuda R., Seto M., Akai H. Magnetic Frie-
del Oscillation at the Fe (001) Surface: Direct Observa-
tion by Atomic-Layer-Resolved Synchrotron Radia-
tion 57Fe Mössbauer Spectroscopy // Phys. Rev. Lett.
2020. V. 125. P. 236806-1-6.

25. Okabayashi J., Li S., Sakai S., Kobayashi Y., Mitsui T.,
Tanaka K., Miura Y., Mitani S. Perpendicular magnetic
anisotropy at the Fe/Au (111) interface studied by
Mössbauer, x-ray absorption, and photoemission spec-
troscopies // Phys. Rev. 2021. V. 103. P. 104435-1-8.

26. Andreeva M.A., Baulin R.A., Nosov A.P., Gribov I.V.,
Izyurov V.V., Kondratev O.A., Subbotin I.A., Pashaev E.M.
Mössbauer Synchrotronand X-ray Studies of Ultrathin
YFeO3 Films // Magnetism (MDPI). 2022. V. 2.
P. 328–339. 
https://doi.org/10.3390/magnetism2040023

27. Rüffer R., Chumakov A.I. Nuclear resonance beamline at
ESRF // Hyperfine Interact. 1996. V. 97. P. 589–604. 
https://doi.org/10.1007/BF02150199

28. Potapkin V., Chumakov A.I., Smirnov G.V., Celse J.P.,
Rüffer R., McCammon C., Dubrovinsky L. The 57Fe Syn-
chrotron Mossbauer Source at the ESRF // J. Synchro-
tron Rad. 2012. V. 19. P. 559–569. 
https://doi.org/10.1107/S0909049512015579

29. Brune H. Epitaxial growth of thin films // Surface In-
terface Sci. 2014. V. 4. P. 421–492. 
https://doi.org/10.1002/9783527680566

30. Varouti E., Devlin E., Sanakis Y., Pissas M., Christides C.,
Tomara G.N., Karahaliou P.K., Georga S.N., Kronti-
ras C.A. A systematic Mössbauer spectroscopy study of
Y3Fe5O12samples displaying different magnetic ac-sus-
ceptibility and electric permittivity spectra // J. Magn.

Magn. Mater. 2019. V. 495. P. 165881-1-19. 
https://doi.org/10.1016/j.jmmm.2019.165881

31. Irshinski A.L., Ozhogin V.I., Cherepanov V.M., Yakimov S.S.
Critical behavior of iron borate of yttrium-iron garnet //
Sov. Phys. JETP. 1979. V. 49. № 3. P. 563–569
(ЖЭTФ. 1979. T. 76. № 11. C. 1111–1122).

32. Lee Y.B., Chae K.P., Lee S.H. Mössbauer study of sub-
stituted YIG, Y–Gd–Fe–In–O system // J. Phys.
Chem. of Solids. 2001. V. 62. P. 1335–1340. 
https://doi.org/10.1016/s0022-3697(01)00031-2

33. Widatallah H.M., Johnson C., Al-Harthi S.H., Gis-
melseed A.M., Al-Rawas A.D., Stewart S.J., Elzain M.E.,
Al-Omari I.A., Yousif A.A. A structural and Mössbauer
study of Y3Fe5O12 nanoparticles prepared with high en-
ergy ball milling and subsequent sintering // Hyperfine
Interact. 2008. V. 183. P. 87–92. 
https://doi.org/10.1007/s10751-008-9734-5

34. Kostishin V.G., Korovushkin V.V., Nalogin A.G., Shcher-
bakov S.V., Isaev I.M., Alekseev A.A., Mironovich A.Yu.,
Salogu D.V. Features of the magnetic structure of
Y3Fe5O12 polycrystals synthesized by radiation thermal
sintering // FTT. 2020. V. 62. № 7. P. 1028–1035. 
https://doi.org/10.1134/S1063783420070124

35. Treves D. Magnetic studies of some orthoferrites //
Phys. Rev. 1962. V. 125. P. 1843–1853. 
https://doi.org/10.1103/PhysRev.125.1843

36. White R.L. Review of Recent Work on the Magnetic
and Spectroscopic Properties of the Rare-Earth Ortho-
ferrites // J. Appl. Phys. 1969. V. 40. P. 1061–1069. 
https://doi.org/10.1063/1.1657530

37. Andreeva M.A., Baulin R.A. Reflectivity spectra as ab-
sorption resonant spectra: is it correct? // J. Appl.
Cryst. 2022. V. 55. P. 1196–1204. 
https://doi.org/10.1107/S160057672200783X

38. Andreeva M.A. Nuclear resonant reflectivity data evalu-
ation with the REFTIM program // Hyperfine Inter-
act. 2008. V. 185. P. 17–21. 
https://doi.org/10.1007/978-3-540-78697-9_94

39. Andreeva M.A., Panchuk V.V., Lindgren B. REFTIM,
Version 7.4. http://www.esrf.eu/Instrumentation/soft-
ware/data-analysis/OurSoftware/REFTIM-1.

40. Andreeva M.A., Rosete C. Theory of ref lection from
Mossbauer mirror. Taking account of laminar variation
in the parameters of the hypefine interactions close to
the surface // Vestnik Moskovskogo Universiteta.
Fizika. (Allerton Press). 1986. V. 41. № 3. P. 57–62.

41. Irkaev S.M., Andreeva M.A., Semenov V.G., Belozer-
skii G.N., Grishin O.V. Grazing incidence Mossbauer
spectroscopy: new method for surface layers analysis.
Part II. Theory of grazing incidence Mossbauer spec-
tra // Nucl. Instrum. and Methods in Phys. Res. 1993.
V. 74. P. 554–564. 
https://doi.org/10.1016/0168-583X(93)95955-5

42. Eibschütz M., Shtrikman S., Treves D. Internal field in
orthoferrites and the one third power law // Solid State
Comm. 1966. V. 4. P. 141–145.

43. Черепанов В.М., Якимов С.С. Исследование крити-
ческого поведения ортоферрита иттрия YFeO3 с
помощью эффекта Мессбауэра // ЖЭТФ. 1974.
Т. 19. № 12. С. 764–768.



576

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

ИЗЮРОВ и др.

44. Ожогин В.И., Черепанов В.М., Якимов С.С. Влияние
анизотропии на индуцирование антиферромагне-
тизма полем в YFeO3 // ЖЭТФ. 1974. Т. 67. № 3.
С. 1042–1049.

45. Onsager L. Crystal Statistics. I. A Two-dimensional
model with an order-disorder transition // Phys. Rev.
1944. V. 65. P. 117–149. 
https://doi.org/10.1103/physrev.65.117

46. Гижевский Б.А., Сухоруков Ю.П., Ганьшина Е.А.,
Лошкарева Н.Н., Телегин А.В., Лобачевская Н.И.,
Гавико В.С., Пилюгин В.П. Оптические и магнито-
оптические свойства наноструктурного железо-
иттриевого граната // ФТТ. 2009. Т. 51. № 9.
С. 1729–1734.

47. Andreeva M.A., Baulin R.A., Chumakov A.I., Rüffer R.,
Smirnov G.V., Babanov Y.A., Devyaterikov D.I., Mily-

aev M.A., Ponomarev D.A., Romashev L.N., Ustinov V.V.
Nuclear resonance reflectivity from [57Fe/Cr]30 multi-
layer with the Synchrotron Mössbauer Source //
J. Synchrotron Rad. 2018. V. 25. P. 473–483. 
https://doi.org/10.1107/S1600577517017192

48. Baulin R.A., Andreeva M.A., Häggström L., Asadchi-
kov V.E., Roshchin B., Chumakov A.I., Bessas D., Rüffer R.
Unique surface sensitivity to ferro- and antiferromag-
netic phases by polarization analysis in synchrotron
Mössbauer reflectivity // Surf. Interfaces. 2021. V. 27.
P. 101521. 
https://doi.org/10.1016/j.surfin.2021.101521

49. Гуртовой К.Г., Лагутин А.С., Черепанов В.М. Маг-
нитные фазовые переходы в ортоферрите с точкой
Морина // ЖЭТФ.1975. Т. 68. № 2. С. 743–749.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2023, том 124, № 7, с. 577–583

577

МОДЕЛИРОВАНИЕ ТРЕХКОМПОНЕНТНОЙ МОДЕЛИ ПОТТСА 
НА ГЕКСАГОНАЛЬНОЙ РЕШЕТКЕ МЕТОДОМ МОНТЕ-КАРЛО

© 2023 г.   А. Б. Бабаевa, b, *, А. К. Муртазаевa, b

aИнститут физики им. Х.И. Амирханова Дагестанского федерального исследовательского центра РАН,
ул. Ярагского, 94, Махачкала, 367010 Россия

bДагестанский федеральный исследовательский центр РАН, ул. Гаджиева, 45, Махачкала, 367032 Россия
*e-mail: b_albert78@mail.ru

Поступила в редакцию 24.03.2023 г.
После доработки 17.05.2023 г.

Принята к публикации 26.05.2023 г.

Методом Монте-Карло проведено компьютерное моделирование трехкомпонентной модели Потт-
са на гексагональной решетке. Рассмотрены системы с линейными размерами L × L = N, L = 20–
320 в единицах межатомной длины. На основе теории конечно-размерного скейлинга рассчитаны
статические критические индексы теплоемкости α, восприимчивости γ, намагниченности β и ин-
декса радиуса корреляции ν. Полученные данные подтверждают, что в рассматриваемой модели
Поттса на гексагональной решетке наблюдается фазовый переход второго рода с критическими по-
казателями, соответствующими классу универсальности трехкомпонентной модели Поттса.

Ключевые слова: модель Поттса, критические индексы, метод Монте-Карло, термодинамические
параметры, фазовые переходы
DOI: 10.31857/S0015323023600454, EDN: VOJFQH

ВВЕДЕНИЕ
В физике конденсированных сред огромный

интерес вызывают как фазовые переходы (ФП),
так и связанные с ними критические явления
(КЯ). На разработку эффективной теории ФП и
КЯ были затрачены колоссальные усилия, и к на-
стоящему моменту времени в этом направлении
достигнут существенный прогресс. Наиболее
плодотворными в этой области оказались идеи,
заложенные в гипотезах скейлинга, универсаль-
ности и в теории ренормализационной группы
[1–5]. На их основе получено большинство важ-
нейших результатов современной теории ФП и
КЯ [2, 3]: установлены основные закономерно-
сти, наблюдающиеся в критической области, по-
лучены соотношения между критическими пара-
метрами, построены уравнения состояния и рас-
считаны значения критических индексов и
амплитуд [1, 4]. Кроме того, развит мощный ма-
тематический аппарат, оказавшийся полезным
не только для теории критических явлений, но и
ряда весьма далеких от нее областей физики.

Существенный вклад в строгую количествен-
ную теорию кооперативных явлений в спиновых
системах внесли также методы высоко- и низко-
температурных разложений [6, 7]. Было показа-
но, что критические индексы (КИ) не зависят от
величины спина, а если и зависят, то настолько

слабо, что этой зависимостью даже в хорошем
приближении можно пренебречь [6]. Получен-
ные закономерности позволили сформулировать
гипотезу универсальности для статического кри-
тического поведения: критическое поведение
(КП) зависит от размерности пространства (ре-
шетки), топологии параметра порядка, симмет-
рии гамильтониана, радиуса характерного взаи-
модействия.

Из этой гипотезы следует, что в рамках одного
класса универсальности для всех спиновых си-
стем, испытывающих фазовый переход второго
рода, критические индексы являются одинако-
выми. В один и тот же класс универсальности по-
падают столь непохожие, на первый взгляд, си-
стемы как жидкости, магнетики, сегнетоэлектри-
ки, сверхпроводники и другие. Кроме того, в
построении общей микроскопической теории
фазовых переходов играют важную роль точные
аналитические решения, которые получены для
весьма ограниченного числа решеточных моде-
лей. В 1925 г. Изинг нашел решение для случая
одномерной цепочки (в цепочке фазовый пере-
ход происходит при Т = 0) [8]. В 1944 г. Онзагер
получил аналитическое решение для двумерной
модели Изинга в нулевом внешнем поле и дока-
зал существование фазового перехода [9]. Точное
аналитическое решение также было получено для
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двумерной модели Изинга на треугольной и гек-
сагональной решетках в работе [10] и на решетке
кагоме [11].

Теоретические исследования показывают, что
в двумерных (q-компонентных) моделях Поттса
фазовый переход будет первого рода (со скрытой
теплотой перехода) при q > 4, и непрерывным (без
скрытой теплоты) при q ≤ 4. Результаты теорети-
ческих исследований [12, 13] ничего не говорят о
том, каковы критические показатели при q ≤ 4.
Это связано с тем, что теоретические подходы
при рассмотрении модели Поттса сталкиваются с
большими и труднопреодолимыми проблемами.
Двумерная модель Поттса с q = 3 и q = 4 до насто-
ящего времени не решена точно. Изучение маг-
нитных и тепловых свойств этих моделей на раз-
личных двумерных решетках имеет важное фун-
даментальное и прикладное значение. Многие
объекты и явления, наблюдаемые в физике кон-
денсированных сред, в частности, интеркаляция
атомов шелочных металлов в решетку графита, а
также адсорбция инертных газов на адсорбентах ти-
па графита описываются низкоразмерными моде-
лями Поттса на гексагональной решетке [12, 13].
Исследование этих моделей к настоящему време-
ни является своевременным.

ТРЕХКОМПОНЕНТНАЯ МОДЕЛЬ ПОТТСА 
НА ГЕКСАГОНАЛЬНОЙ РЕШЕТКЕ

Приведем формулировку трехкомпонентной
стандартной модели Поттса на двумерной (гекса-
гональной) решетке, используемую для описания
широкого ряда объектов и явлений в физике кон-
денсированных сред. При построении такой мо-
дели необходимо учесть следующие особенности:

1. В узлах гексагональной решетки расположе-
ны спины Si, которые могут ориентироваться в
трех симметричных направлениях гипертетраэд-
ра в пространстве размерности q–1, так что углы
между любыми двумя направлениями спинов
равны (рис. 1).

2. Энергия связи между двумя узлами равна
нулю, если они находятся в разных состояниях
(безразлично в каких именно), и равна J, если взаи-
модействующие узлы находятся в одинаковых со-
стояниях (опять же все равно в каких именно).

С учетом этих особенностей микроскопиче-
ский гамильтониан такой системы может быть
представлен в виде [13]:

(1)

где J – параметр обменного ферромагнитного
взаимодействия ближайших соседей (в дальней-
шем считаем J = 1 и работаем с безразмерной тем-
пературой); Pi – обозначение состояний узла с
номером i.

МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ
Алгоритм Вольфа один из наиболее эффектив-

ных кластерных алгоритмов метода Монте-Карло
на сегодняшний день [14]. Методика ее реализа-
ция подробно рассмотрена в работах [15–17]. В
данной работе этот алгоритм был использован
нами в следующем виде:

1. Два случайных числа задают координаты i, j
узла на решетке.

2. Рассматриваются все ближайшие соседи Sj
данного спина Si. Если соседний узел занят маг-
нитным спином, то с вероятностью

(2)
где K = J/kBT, kB – постоянная Больцмана, Т –
температура, активируется связь между Si и Sj, ес-
ли Si и Sj имеют одинаковые значения при J > 0.
Заметим, что в случае модели Поттса для выраже-
ния вероятности включения спина в кластер (2)
показатель 2 в экспоненте, характерный для соот-
ветствующей вероятности модели Изинга, исче-
зает. Таким образом, можно утверждать, что мо-
дель Поттса с состоянием спина q = 2 эквивалент-
на модели Изинга с точностью численного
фактора 2 в обменной константе J.

3. Если связь между спинами Si и Sj активиру-
ется, то спин в узле j включается в кластер. Следу-
ет отметить, что так же, как и для модели Изинга,
один и тот же спин может быть включен в кластер
только один раз, тогда как проверен на включе-
ние в кластер несколько раз.

= − δ = 1 2 3
,

1 ( , ), , , ,
2 i j i

i j

H J S S S P P P

=δ =  ≠

1, если ,
( , )

0, если .
i j

i j
i j

S S
S S

S S

= − −1 exp( ),P K

Рис. 1. Трехкомпонентная стандартная модель Потт-
са на гексагональной решетке.
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4. После проверки всех ближайших соседей
выбранного спина Si, первый включенный в кла-
стер спин становится “центральным”, и начина-
ется процесс активации связей этого спина с бли-
жайшими соседями. Этот процесс продолжается
до тех пор, пока не будут проверены все ближай-
шие соседи всех вошедших в кластер спинов или
достигнуты границы системы.

5. Все спины, между которыми установлена
связь, образуют “кластер”.

6. Полученный кластер переворачивается с ве-
роятностью, равной 1. Переворот кластера в слу-
чае модели Поттса означает присвоение всем
спинам, вошедшим в кластер, новое значение

спина  с равной вероятностью среди всех его
состояний q, которое отлично от старого значе-
ния Si. Затем переходим к п. 2.

Об эффективности однокластерного алгорит-
ма Вольфа применительно к модели Поттса мож-
но судить по критическому индексу z, характери-
зующему эффективность используемого алгорит-
ма. В частности, исследование чистой двумерной
модели Поттса с q = 4 на основе однокластерного
алгоритма Вольфа показало, что критический ин-
декс z = 0.60 ± 0.02, в то время как использование
классического алгоритма Метрополиса дает зна-
чение z ≈ 2 [18]. По описанному выше алгоритму
Вольфа [14] реализовался марковский процесс
для систем с периодическими граничными усло-
виями (ПГУ). Расчеты проведены для систем с
линейными размерами L = 20–320, и числом спи-
нов N = 2 × L × L/3, где L измеряется в единицах
межатомной длины. Изначально конфигурации
задавали таким образом, чтобы все спины нахо-

',iS

дились в одном состоянии. Для вывода системы в
равновесное состояние вычисляли время релак-
сации τ0 для всех систем с линейными размерами
L. Этот неравновесный участок отбрасывали. За-
тем усреднение проводили по участку марков-
ской цепи длиной τ = 400τ0. Для самой большой
системы L = 320, τ0 = 2.1 ×103 МК шагов/спин.

РЕЗУЛЬТАТЫ
Для наблюдения за температурным ходом

внутренней энергии U, намагниченности m, теп-
лоемкости C и восприимчивости χ использованы
следующие выражения [12, 19]:

(3)

(4)

(5)

(6)

где K = J/kBT,  Ni – число
спинов в состоянии с q = i, угловые скобки озна-
чают термодинамическое усреднение.

На рис. 2 и 3 представлены характерные зави-
симости намагниченности m и восприимчивости
χ для трехкомпонентной модели Поттса, соответ-
ственно, от температуры. Здесь и далее на всех
рисунках погрешность данных не превышает раз-
меров символов, используемых для построения

[ ]= 1 ,U H
N

   −     =
−

max 1
,

1

Nq
Nm
q

 =   − 
22 2( ) ,C NK U U

 χ =   − 
22( ) ,NK m m

{ }=max 1 2 3max , , ,N N N N

Рис. 2. Температурная зависимость намагниченности
m для трехкомпонентной модели Поттса на гексаго-
нальной решетке.
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Рис. 3. Температурная зависимость восприимчивости
χ для трехкомпонентной модели Поттса на гексаго-
нальной решетке.
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графиков. Как видно из этих рисунков, для всех
рассмотренных систем наблюдается поведение,
характерное для фазового перехода второго рода.

В численных методах для определения темпе-
ратуры и рода ФП хорошо зарекомендовал метод
кумулянтов Биндера четвертого порядка [20]:

(7)

(8)

где Е и m – энергия и намагниченность рассмат-
риваемой системы с линейным размером L. Вы-
ражения (7) и (8) позволяют определить темпера-
туру ТL фазового перехода с большой точностью в
ФП первого и второго рода соответственно. Как
известно, ФП второго рода характеризуются сле-
дующими отличительными особенностями [21]:
усредненная величина VL(T) стремится к триви-
альному значению V* согласно выражению:

(9)
при  и T = Tс(L), где V* = 2/3, а кумулянты
Биндера UL(T) в критической области имеют чет-
ко выраженную точку пересечения. Указанные
особенности для кумулянтов Биндера четвертого
порядка VL(T) и UL(T) продемонстрированы на
рис. 4 и 5 для ферромагнитной трехкомпонент-
ной модели Поттса на гексагональной решетке.

= −
4

22

( ; )
( ) 1 ,

3 ( ; )
L

L

L

E T L
V T

E T L

= −
4

22
( ) 1 ,

3
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L
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m

−= +*( ) ,dV T V bL

→ ∞L

Методика определения рода фазового перехода
этим методом подробно описана в работах [21–24].
Как видно из рис. 5, температура ФП в трехком-
понентной модели Поттса на гексагональной ре-
шетке Tс = 0.673(2). Следует отметить, что для
двумерных моделей Поттса с числом состояний
спина q из соображений дуальности квадратной,
треугольной и гексагональной решетки были по-
лучены простые полиномиальные выражения,
позволяющие определить критическую темпера-
туру (см. [13]). Однако эти выражения справедли-
вы только для моделей Поттса с q > 3 и q = 2 [13].

Для всех рассмотренных систем, в которых на-
блюдается ФП второго рода, нами на основе теории
конечно-размерного скейлинга (КРС) рассчитаны
статические критические индексы намагниченно-
сти β, восприимчивости γ и теплоемкости α. Из со-
отношений этой теории следует, что для доста-
точно большой системы с ПГУ при температуре
T = Tc намагниченность m и восприимчивость χ
удовлетворяют следующим аналитическим выра-
жениям [25–27]:

(10)

(11)

Эти соотношения были нами использованы
для определения β/ν и γ/ν. Аналогичное выраже-
ние для теплоемкости не описывает наблюдае-
мые на практике результаты, что было продемон-
стрировано в работе [19]. Для аппроксимации
температурной зависимости теплоемкости от L,
как правило, используют другие выражения, на-
пример, [19, 27]

−β ν/~ ,m L

γ νχ /~ .L

Рис. 4. Температурная зависимость кумулянтов Бин-
дера VL(T) для трехкомпонентной модели Поттса на
гексагональной решетке.
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Рис. 5. Температурная зависимость кумулянтов Бин-
дера UL(T) для трехкомпонентной модели Поттса на
гексагональной решетке.
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(12)
где A, B – некоторые коэффициенты.

В соответствии с теорией КРС в точке ФП для
критического индекса радиуса корреляции ν вы-
полняется соотношение [26]:

(13)
где  – некоторая постоянная, а в качестве Vn
могут выступать:

(14)

Для расчета критических индексов β, γ, α, и ν
построены зависимости m, χ, C, и Vn от L. Анализ
данных, выполненный с использованием нели-
нейного метода наименьших квадратов, позволил
определить значения β/ν, γ/ν, α/ν, и 1/ν (табл. 1).
Затем, используя значения ν, полученное в рамках
данного исследования, определяли все остальные
индексы β, γ, и α. Точность критических индексов,
согласно выражениям теории КРС (10)–(12), в

α ν= + / ,C A BL

ν= 1/ ,
nn VV L g

nVg

( )− == , 1,  2,  3 .
i

i i i
m E

V E
m

большей степени зависит от правильности учета
данных для разных линейных размеров L. В на-
ших расчетах строго контролировали данные для
всех рассмотренных систем, и при их незначи-
тельном отклонении от аппроксимирующей пря-
мой процедуру фитирования проводили заново с
отсеканием данных для L < Lmin. Такой отбор дан-
ных для разных L позволяет заметно уменьшить
погрешность в определении КИ и заметно их
приближает к известным теоретическим значе-
ниям для модели жестких гексагонов, находя-
щейся в одном классе универсальности с исследу-
емой моделью Поттса (с q = 3) [12, 13] (см. табл. 1).
Отметим, что трехкомпонентная модель Поттса
ни на одной решетке прямым способом до насто-
ящего времени не решена точно.

Следует отметить, что во многих работах, в от-
личие от нашей, эти индексы в основном опреде-
ляли, используя критический индекс ν, получен-
ный на основе различных скейлинговых соотно-
шений. С другой стороны, для модели Поттса с
q = 4 на квадратной решетке при определении

Рис. 6. Зависимость намагниченности m, восприимчивости χ, теплоемкости C, для трехкомпонентной модели Поттса
на гексагональной решетке от линейных размеров системы L при T = Tс.
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критических показателей в работах [15, 28, 29]
была продемонстрирована важность учета лога-
рифмических поправок для всех выражений теории
КРС. Аппроксимации данных m, χ и C выражения-
ми теории КРС (10)–(12) для трехкомпонентной
модели Поттса логарифмических поправок не вы-
явили. На рис. 6 в двойном логарифмическом мас-
штабе представлены характерные зависимости
намагниченности m и восприимчивости χ от ли-
нейных размеров решетки L. Как видно из рис. 6,
полученные данные как для намагниченности,
так и для восприимчивости не отклоняются от
прямой даже при малых значениях L. При иссле-
довании таких систем часто возникает вопрос о
достижении режима асимптотического критиче-
ского поведения. Очевидно, что для намагничен-
ности m, восприимчивости χ, теплоемкости С и
для параметра Vn использованные нами размеры
L ≥ 20 изучаемых систем позволяют достичь
асимптотический критический режим.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Данные нашей статьи, полученные в результате
моделирования трехкомпонентной модели Поттса
на двумерной (гексагональной) решетке свидетель-
ствуют, что в ней наблюдается фазовый переход
второго рода. При этом:

1. Критическое поведение не демонстрирует
мультипликативные логарифмические поправки
к намагниченности, восприимчивости и тепло-
емкости.

2. Конечномерный анализ полученных данных
демонстрирует наличие фазового перехода второ-
го рода с критическими показателями, соответ-
ствующими классу универсальности ранее де-
тально исследованной модели Поттса с q = 3 на
квадратной решетке [28].
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Методом Монте-Карло рассчитаны относительные дисперсии намагниченности Rm, теплоемкости
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ВВЕДЕНИЕ
В физике конденсированных сред значительную

роль имеют исследования, связанные с изучением
влияния немагнитных примесей на различные маг-
нитные и тепловые свойства спиновых систем.
Обоснованно это тем, что немагнитная примесь
оказывает влияние на термодинамические пара-
метры исследуемой системы вплоть до смены ро-
да фазового перехода в них [1–6]. Также есть все
основания предполагать наличие зависимости
критических параметров от способа реализации
беспорядка в исследуемой модели. Например, в
работах [7, 8] было показано, что беспорядок, ре-
ализованный каноническим способом (фиксаци-
ей доли магнитных узлов) и способом большого
канонического типа (доля магнитных узлов в
каждой примесной конфигурации флуктуирует),
приводит к различным результатам. Исследова-
ния [9], проведенные ренормгрупповыми мето-
дами, такое поведение объяснило различием ко-
нечно-размерных эффектов в этих двух типах
разбавления.

Вопрос об особенностях влияния беспорядка
на род фазового перехода (ФП) в спиновых реше-
точных моделях продолжает вызывать повышен-
ный интерес [1–6]. Отметим, что поведение тер-
модинамических критических параметров неупо-

рядоченных моделей при различных реализациях
беспорядка в виде немагнитных примесей в ши-
роком интервале изменении концентрации при-
месей cimp = 1 – p, где p – концентрация спинов, c
соблюдением единой методики до настоящего
времени исследовано недостаточно полно. Не
выяснены особенности распределения термоди-
намических параметров по соответствующему
ансамблю. По-видимому, строгое исследование
таких закономерностей в ближайшее время воз-
можно лишь на основе данных численного экспе-
римента и практически невозможно другими ме-
тодами.

В связи с этим в данной работе методом Мон-
те-Карло исследуется проблема самоусреднения
термодинамических критических параметров в
неупорядоченной четырехкомпонентной модели
Поттса на квадратной решетке. Основываясь на
моделях Поттса, можно проверить особенности
влияния примесей на ФП и определить их роль
как стабилизирующего фактора при ФП второго
рода. С другой стороны, в соответствии с крите-
рием Харриса [10] в случае двумерных моделей
Поттса с q = 3 или q = 4 примеси должны повли-
ять и на критическое поведение, так как для этих
моделей в неразбавленном виде α = 1/3 и α = 2/3
соответственно [11, 12].
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СЛАБО РАЗБАВЛЕННАЯ 
ЧЕТЫРЕХКОМПОНЕНТНАЯ

СТАНДАРТНАЯ МОДЕЛЬ ПОТТСА 
НА КВАДРАТНОЙ РЕШЕТКЕ

Приведем здесь формулировку слабо разбав-
ленной четырехкомпонентной стандартной мо-
дели Поттса, используемую для описания широ-
кого ряда объектов и явлений в физике конденси-
рованных сред. В рассматриваемой нами модели
примеси распределены каноническим способом
[2]. При построении такой модели необходимо
иметь в виду следующие особенности:

1. В узлах квадратной решетки расположены
спины Si, которые могут ориентироваться в 4-х
симметричных направлениях в пространстве с
размерностью q-1 так, что углы между любыми
двумя направлениями спинов равны. Немагнит-
ные примеси распределены случайно и фиксиро-
ваны на различных узлах решетки (quenched disor-
der) (рис. 1).

2. Энергия связи между двумя узлами равна
нулю, если они находятся в разных состояниях
(безразлично, в каких именно) или если хотя бы в
одном узле находится немагнитный атом, и равна
J, если взаимодействующие узлы находятся в
одинаковых состояниях (опять же, все равно в ка-
ких именно).

С учетом этих особенностей микроскопиче-
ский гамильтониан такой системы может быть,
представлен в виде [12]:

(1)

где J – параметр обменного ферромагнитного
взаимодействия ближайших соседей (в дальней-
шем считаем J = 1 и работаем с безразмерной тем-

= − ρ ρ δ = 1 2 3 4
,

1 ( , ), , , , ,
2 i j i j i

i j

H J S S S Р Р Р Р

пературой), Pi – обозначение состояния спина с
номером i,

Концентрация магнитных спинов определяет-
ся выражением:

(2)

Тогда значение p = 1 соответствует не разбавлен-
ной решетке, p = 0 – полностью разбавленной.

МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ
Расчеты проводили на основе кластерного ал-

горитма Вольфа метода Монте-Карло [14–18]. В
данной работе этот алгоритм использован в сле-
дующем виде:

1. Случайным образом выбирается узел на ре-
шетке. Если в этом узле окажется немагнитная
примесь, то опять случайным образом выбирает-
ся узел, и так до тех пор, пока не будет выбран
узел с магнитным спином Si.

2. Рассматриваются все ближайшие соседи Sj
данного спина Si. Если соседний узел занят маг-
нитным спином, который сонаправлен с непере-
вернутым данным спином Si, то с вероятностью
р = 1 – exp(–K), где K = J/kBT, этот спин тоже пе-
реворачивается, а его координаты запоминаются
в стеке. Затем осуществляется просмотр ближайших
соседей последнего спина, с которым была установ-
лена связь. Этот процесс продолжается до тех пор,
пока не будут достигнуты границы системы.

3. Все спины, между которыми установлена
связь, образуют “кластер”.

4. Процедура переворота спинов заканчивает-
ся, когда стек становится пустым. Этот процесс
называется переворотом кластера, а все перевер-
нутые спины считаются принадлежащими кла-
стеру Вольфа.

Расчеты проведены для систем с периодиче-
скими граничными условиями при концентраци-
ях спинов р = 1.0, 0.8. Исследованы системы с ли-
нейными размерами L = 10–160, и числом спинов
N = p × L × L. Начальные конфигурации задавали
таким образом, чтобы все атомы находились в од-
ном состоянии. Для вывода системы с линейны-
ми размерами L × L в равновесное состояние вы-
числяли время релаксации τ0. Этот неравновес-
ный участок отбрасывали. Затем усреднение
проводили по участку марковской цепи длиной






1, если в узле расположен спин
ρ = 0, если в узле расположена ,

немагнитная примесь
i

=δ =  ≠

1, если ,
( , )

0, если .
i j

i j
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S S
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=
= ρ δ
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L
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L

Рис. 1. Слабо разбавленная четырехкомпонентная
стандартная модель Поттса на квадратной решетке.
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τ = 400τ0. Для самой большой системы L = 160,
τ0 = 2 × 103 МК шагов/спин. Кроме того, проводи-
ли усреднение по различным примесным конфигу-
рациям. В случае p = 1.0 для усреднения использо-
вали 10 начальных примесных конфигураций. Для
систем с концентрацией p = 0.80 выполняли кон-
фигурационное усреднение по 1000 примесным
конфигурациям с различной реализацией беспо-
рядка.

РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ
Для наблюдения за температурным поведени-

ем восприимчивости и теплоемкости нами ис-
пользованы следующие флуктуационные соотно-
шения [19]:

(3)

(4)

где K = J/kBT, (J > 0), N = pL2 число магнитных уз-
лов, m – намагниченность системы, угловые
скобки означают термодинамическое усредне-
ние, черта сверху означает усреднение по канони-
ческому ансамблю с различной реализацией бес-
порядка.

Для вычисления намагниченности двумерной
слабо разбавленной модели Поттса использовали
следующее соотношение:

(5)

где q = 4 (q – число состояний спина), Nmax = max
{N1, N2, N3, N4}, Ni – число спинов с состоянием Pi.

На рис. 2 представлены значения намагничен-
ности mj восприимчивости χj и теплоемкости Cj,
для различных примесных конфигураций j дву-
мерной модели Поттса в слабо разбавленном ре-

( )χ =   −
22( ) ,NK m m

( )=   − 22 2( ) ,C NK U U

   −     =
−

max 1
,

1F

Nq
Nm
q

жиме при p = 0.80, T = Tc(p), 0 ≤ j ≤ Ns, Ns – общее
число примесных конфигураций. Представлены
здесь же усредненные значения [mj], [χj],[Cj] по
соответствующему каноническому ансамблю с
различным распределением немагнитных приме-
сей для систем с линейным размером L = 120.
Очевидно, что использованное для усреднения
количество примесных конфигураций и размеры
L позволяют корректно оценить значения крити-
ческих параметров, при которых не наблюдается
явная зависимость от числа примесных конфигу-
раций.

Для расчета относительной дисперсии (квад-
рата коэффициентов вариации) намагниченно-
сти Rm, восприимчивости Rχ и теплоемкости Rc в
зависимости от линейных размеров L исследуе-
мой системы использовали выражения:

(6)

(7)

(8)

Данные, рассчитанные по выражениям (6)–(8),
позволяют судить о самоусреднении термодина-
мических величин и погрешностях, связанных с
размерами изучаемых систем. Соответствующие
значения Rm, Rχ и Rс в зависимости от линейных
размеров L при концентрациях спинов p = 0.80
представлены в табл. 1. Как видно из таблицы,
введение слабого беспорядка в четырехкомпо-
нентную модель Поттса приводит к ненулевым
значениям Rm, Rχ и Rc. Аналогичное поведение
было обнаружено для этих величин в работе [20]
при p = 0.90. Анализ данных Rm, Rχ, Rc, получен-
ных в настоящей работе при p = 0.80 в зависимо-
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Рис. 2. Распределение намагниченности mj, восприимчивости χj, теплоемкости Cj по каноническому ансамблю с раз-
личным распределением беспорядка для спиновой системы при p = 0.80, T = Tc(p) и L = 120.
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сти от рассмотренных линейных размеров, позво-
ляет заключить, что на их точность определения
сильное влияние оказывает размеры изучаемых
систем. Для исследуемой неупорядоченной четы-
рехкомпонентной модели Поттса на квадратной
решетке заметное уменьшение значений Rm, Rχ,
Rc наблюдается для систем с линейными размера-
ми L ≥ 120. При этом следует обратить внимание
на то, что дисперсии намагниченности и тепло-
емкости намного быстрее уменьшаются с увели-
чением L (табл. 1).

Таким образом, из полученных данных Rm, Rχ,
Rc следует, что для однозначного определения
магнитных и тепловых характеристик и их осо-
бенностей в разбавленных моделях Поттса, необхо-
димо изначально выявить размерные особенности
дисперсии для всех интересующихся физических
параметров. В частности, для рассмотренной моде-
ли Поттса с q = 4 заметное уменьшение Rm, Rχ, Rc
наблюдается при L ≥ 120 в слабо разбавленном ре-
жиме (p = 0.80).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В данной работе с соблюдением единой мето-

дики впервые на основе кластерного алгоритма
метода Монте-Карло рассчитаны относительные
дисперсии намагниченности Rm, восприимчиво-
сти Rχ и теплоемкости Rc в слабо разбавленной
модели Поттса на квадратной решетке при кон-
центрации спинов p = 0.80. Полученные данные
свидетельствуют о следующем:

1. Внесение слабого беспорядка в виде немаг-
нитных примесей в четырехкомпонентную мо-
дель Поттса на квадратной решетке приводит к
отличным от нуля значениям для Rm, Rχ, Rc, что
указывает на плохое самоусреднение для исследу-
емых термодинамических параметров.

2. Установлено, что для получения надежных
численных характеристик путем компьютерного
моделирования четырехкомпонентной модели
Поттса в слабо разбавленном режиме необходимо
исследовать спиновые системы с линейными раз-
мерами L ≥ 120.
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Таблица 1. Значения относительных дисперсий вос-
приимчивости, намагниченности и теплоемкости для
слабо разбавленной модели Поттса с q = 4 при p = 0.80

L Rχ Rm Rc

20 0.06796 0.00277 0.02189
120 0.05681 0.00146 0.00564
160 0.05108 0.000149 0.0025
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ВВЕДЕНИЕ
Ферромагнитные сплавы обладают рядом фи-

зических свойств и эффектов, которые позволяет
получать принципиально новые материалы, пер-
спективные для использования в различных об-
ластях современной науки и техники. Интерес к
нестехиометрическим ферромагнитным сплавам
Гейслера трехкомпонентной системы Ni–Mn–X
(Х = Sn, Sb, In) связан с наличием в них управля-
емого магнитным полем структурного перехода,
который может сопровождаться эффектом памя-
ти формы, магнитокалорическим эффектом, а так-
же комплексом других практически важных функ-
циональных свойств. Наличие этих свойств позво-
ляют применять такие сплавы для различных
многофункциональных приводов, магнитомехани-
ческих преобразователей, магнитных коммутаци-
онных устройств, в спинтронике, в холодильных
устройствах и исполнительных датчиках [1]. В спла-
вах таких систем наблюдаются структурно-фазо-
вые превращения, и существуют области концен-
траций, при которых сосуществуют магнитное
упорядочение и мартенситное превращение.

Впервые о мартенситном превращении в фер-
ромагнитных сплавах Гейслера Ni50Mn50 – xSnx с
10 ≤ х ≤ 25 сообщали в работе [2]. В работах [3, 4]
исследовали мартенситные превращения и маг-
нитные свойства серии сплавов Ni50Mn50 – xSnx с
5 < x < 25. Позднее появились работы [5–18], в ко-
торых изучали магнитные и структурные свой-

ства новых сплавов, магнитокалорический эф-
фект, влияние магнитного поля на микрострукту-
ру и свойства сплавов. Несмотря на проведенные
исследования, в настоящее время продолжается
поиск таких составов сплавов Ni–Mn–Sn, в кото-
рых мартенситное превращение происходит вблизи
комнатной температуры, а температура Кюри
аустенита остается выше температуры мартенсит-
ного превращения. Поэтому изучение сплавов на
основе системы Ni–Mn–Sn актуально и имеет
перспективное значение для использования их в
качестве ферромагнитных сплавов с эффектом
памяти формы.

Ранее нами были синтезированы и изучены
сплавы системы Ni51 – xMn36 + xSn13 (0 ≤ х ≤ 4),
определены температуры мартенситного превра-
щения и магнитных переходов [19, 20]. Настоя-
щая работа является продолжением этих исследо-
ваний, и ее цель – изучение влияния замещения
атомов никеля атомами марганца в трехкомпо-
нентных сплавах Ni51 – xMn36 + xSn13 (0 ≤ х ≤ 4) на
особенности структуры, электросопротивление и
магнитосопротивление.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Сплавы Ni51 – xMn36 + xSn13 (0 ≤ х ≤ 4) выплавле-

ны методом электродуговой плавки в атмосфере
аргона. После выплавки их подвергали гомогени-
зирующему отжигу при температуре 1123 К в тече-
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ние 168 ч с последующей закалкой в воду. Из
слитков вырезаны образцы для структурных ис-
следований и магнитных измерений.

Структурные исследования выполнены на оп-
тическом микроскопе “Neophot-30” на шлифах по-
сле травления. Электронно-микроскопические ис-
следования выполнены на просвечивающем элек-
тронном микроскопе JEM-200CX, и сканирующем
электронном микроскопе “Quanta-200” с локаль-
ным микрорентгеноспектральным анализом.

Рентгеноструктурные исследования проведе-
ны на аппарате ДРОН-6 в излучении Cr Kα.

Удельное электросопротивление измеряли че-
тырехконтактным методом в диапазоне темпера-
тур 80–400 К в магнитном поле напряженностью
до 18 кЭ. Магнитосопротивление в магнитном поле
c напряженностью 18 кЭ (Δρ/ρ)H вычисляли как

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Концентрационная фазовая диаграмма спла-
вов Ni51 – xMn36 + xSn13 (0 ≤ х ≤ 4), построенная на-
ми ранее на основе магнитных измерений и рент-
геноструктурного анализа, представлена на рис. 1.
На диаграмме показаны температурные области
существования аустенитной и мартенситной фаз
и их магнитное состояние [19]. Хорошо видно,
что в исследованной системе сплавов с уменьше-
нием соотношения Ni/Mn температура мартен-
ситного превращения ТМ понижается от 315 К в
Ni51Mn36Sn13 (Ni/Mn = 1.41, х = 0) до 167 К в

ρ = − ρ = Δρ = × ρ ρ = 

( 18 кЭ) ( 0 кЭ)
100%.

( 0 кЭ)Н

Н Н
Н

Ni47Mn40Sn13 (Ni/Mn = 1.18, х = 4). Температуры
Кюри аустенитной (ТСА) и мартенситной фаз
(ТСМ) в меньшей степени зависят от соотношения
Ni/Mn. Незначительно снижается температура
Кюри аустенита ТСА и слабо повышается темпе-
ратура Кюри мартенситной фазы ТСМ с уменьшени-
ем соотношения Ni/Mn (т.е. с ростом х от 0 до 4).
Следует отметить, что в сплаве Ni50Mn37Sn13 тем-
пературы ТСА и ТМ близки, таким образом, совпа-
дение температур мартенситного превращения и
магнитного превращения аустенита приводит к
единому магнитоструктурному переходу. В спла-
ве Ni50Mn37Sn13 мартенсит можно наблюдать в
разных магнитных состояниях как в антиферро-
магнитном или парамагнитном состоянии, так и
в ферро- или ферримагнитном состоянии.

Макро- и микроструктурные исследования
сплавов Ni51 – xMn36 + xSn13 (0 ≤ х ≤ 4) показали, что
после отжига при температуре 1123 K все сплавы
имели крупнозернистую поликристаллическую
структуру (рис. 2а, 2б). При комнатной температуре
сплавы Ni49Mn38Sn13, Ni48Mn39Sn13, Ni47Mn40Sn13 на-
ходились в однофазном состоянии, в них наблю-
дали только аустенитную фазу (рис. 2). В структу-
ре сплавов Ni51Mn36Sn13 и Ni50Mn37Sn13 кроме
аустенитной фазы присутствуют кристаллы мар-
тенсита (рис. 2в–2д). На полированной поверхно-
сти шлифов сплавов Ni51Mn36Sn13 и Ni50Mn37Sn13 от-
четливо выявляется мартенситный рельеф, по-
вторяющий форму кристаллов. Мартенситные
кристаллы имеют клиновидную форму или фор-
му реек, преимущественно с параллельными гра-
ницами. Рейки мартенсита группируются в пакеты,
длинные оси кристаллов располагаются параллель-
но друг другу. Внутри отдельных мартенситных
кристаллов наблюдается характерная внутренняя
структура подобная двойникам (рис. 2д).

Температурные зависимости удельного элек-
тросопротивления ρ(T) сплавов, измеренные при
нагреве и охлаждении, представлены на рис. 3.
Кривые имеют вид, характерный для сплавов
Ni–Mn–Х, претерпевающих мартенситное пре-
вращение [21–24]. С повышением температуры
от 80 К до температуры обратного мартенситного
превращения ТМ наблюдается небольшое умень-
шение удельного электросопротивления от 2.15
до 2.05 мкОм м для сплава Ni50Mn37Sn13, от 2.5 до
2.4 мкОм м для сплава Ni49Mn38Sn13, от 1.93 до
1.88 мкОм м для сплава Ni48Mn39Sn13 и от 2.38 до
2.28 мкОм м для сплава Ni47Mn40Sn13. При даль-
нейшем нагреве в интервале мартенситного пре-
вращения в области температуры ТМ для всех спла-
вов наблюдается резкое изменение электросопро-
тивления. Так, электросопротивление в сплаве
Ni50Mn37Sn13 понижается от 2.05 до 1.19 мкОм м, в
сплаве Ni49Mn38Sn13 – от 2.4 до 1.45 мкОм, в спла-
ве Ni48Mn39Sn13 – от 1.88 до 1.05 мкОм м, в сплаве

Рис. 1. Концентрационная фазовая диаграмма маг-
нитного и структурного состояния сплавов
Ni51 − xMn36 + xSn13 (0 ≤ х ≤ 4) [19].

50

100

150

200

250

300

350

400

1 20

TCM

TCA

TM

3 4
Концентрация, x

Ni51 – xMn36 + xSn13Парамагнитный
аустенит

Парамагнитный
или антиферромагнитный

мартенсит
Ферромагнитный

или ферримагнитный
мартенсит

Ферромагнитный
аустенит

Те
м

пе
ра

ту
ра

, К



590

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

КАЛЕТИНА и др.

Рис. 3. Температурные зависимости удельного электросопротивления сплавов, измеренные в нулевом магнитном по-
ле: Ni50Mn37Sn13 (а), Ni49Mn38Sn13 (б), Ni48Mn39Sn13. (в) и Ni47Mn40Sn13 (г).
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Рис. 2. Структура исследуемых сплавов: макроструктура Ni47Mn40Sn13 (а), микроструктура Ni49Mn38Sn13 (б), рельеф
мартенсита в сплаве Ni50Mn37Sn13 (в), структура сплава Ni51Mn36Sn13 (г, д).
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Ni47Mn40Sn13 – от 2.28 до 1.65 мкОм м. Наблюдае-
мое изменение электросопротивления происхо-
дит в интервале мартенситного превращения и
связано с изменением структуры сплавов от мар-
тенситной при T < ТМ к аустенитной при T > ТМ.
При нагреве выше TM с последующим ростом
температуры электросопротивление увеличива-
ется. Во всех сплавах на зависимостях ρ(T) в обла-
сти температуры Кюри аустенита TCА наблюдает-
ся перегиб, обусловленный исчезновением маг-
нитного вклада в электросопротивление при
температурах выше TCА.

Проведена оценка максимального относи-
тельного изменения удельного электросопротив-
ления

при спонтанном мартенситном превращении.
Максимальное относительное изменение удельно-

Δ = > < <M Mρ/ρ 100% ρ –( ( ) ( )) (ρ )ρ / MT T T T T T

го электросопротивления Δρ/ρ составляет ≈–43%
для сплава Ni50Mn37Sn13, ≈–43% для Ni49Mn38Sn13,
≈–46% для сплава Ni48Mn39Sn13 и ≈–47% для
Ni47Mn40Sn13. Таким образом, в ходе мартенсит-
ного превращения наблюдается значительное из-
менение электрического сопротивления, связанное
с изменением типа кристаллической решетки. На-
блюдается хорошее соответствие температур мар-
тенситного и магнитного переходов с изменением
амплитудной магнитной восприимчивости спла-
вов χас(Т) в зависимости от температуры, изме-
ренными нами ранее [19]. Температурные зави-
симости удельного электросопротивления ρ(T)
похожи на аналогичные зависимости в сплавах
Ni47 – хMn42 + хIn11 [25].

Были получены зависимости удельного элек-
тросопротивления ρ сплавов от напряженности
магнитного поля ρ(H) при различных температу-
рах (рис. 4). Измерения ρ(H) при каждой темпе-
ратуре проводили после предварительного охла-

Рис. 4. Зависимости удельного электросопротивления ρ исследованных сплавов от напряженности магнитного поля
при различных температурах: Ni50Mn37Sn13 (а), Ni49Mn38Sn13 (б), Ni48Mn39Sn13 (в) и Ni47Mn40Sn13 (г).
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ждения образца до 78 К, чтобы начальное струк-
турное состояние было всегда одинаковым. При
всех температурах электросопротивление уменьша-
ется с ростом напряженности внешнего магнитного
поля, т.е. наблюдается отрицательное магнитосо-
противление. По мере приближения температуры к
температуре мартенситного превращения измене-
ние электросопротивления с ростом магнитного
поля значительно увеличивается и зависимости
ρ(H) характеризуются наличием гистерезиса. Дан-
ная особенность указывает на то, что в сплавах
происходит необратимое индуцированное маг-
нитным полем мартенситное превращение.

Были получены температурные зависимости
магнитосопротивления сплавов в магнитном по-
ле 18 кЭ. Измерения магнитосопротивления про-
водили в мартенситном структурном состоянии
(78 К), в аустенитном состоянии (300 К) и при
температурах, близких к температуре спонтанно-
го мартенситного превращения в сплавах. Резкий
рост магнитосопротивления наблюдается в узкой
области температур вблизи температуры ТМ, где
происходит индуцируемое магнитным полем
мартенситное превращение. Максимальная абсо-
лютная величина магнитосопротивления дости-
гает ≈–29% для сплава Ni50Mn37Sn13, ≈–27% для
Ni49Mn38Sn13, ≈–25% для Ni48Mn39Sn13, ≈–45% для
Ni47Mn40Sn13. Магнитосопротивление сплавов
Ni50Mn37Sn13, Ni49Mn38Sn13, Ni48Mn39Sn13 оказа-
лось значительно ниже, чем спонтанное измене-
ние электросопротивления при мартенситном пре-
вращении, которое составляет ≈–43, –43 и –46%,
соответственно (рис. 3). Низкие значения магни-
тосопротивления в магнитном поле 18 кЭ обу-
словлены тем, что напряженности магнитного
поля 18 кЭ недостаточно, чтобы весь образец пе-
реходил в аустенитное состояние, поскольку ин-
дуцируемое магнитным полем мартенситное пре-
вращение происходит в широком интервале маг-
нитных полей, достигающем 200 кЭ [25, 26].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследовано влияние замещения атомов ни-
келя атомами марганца в трехкомпонентных
сплавах Ni51 – xMn36 + xSn13 (0 ≤ х ≤ 4) на особенно-
сти структуры и магнитотранспортные свойства.

Установлено, что спонтанное мартенситное
превращение в сплавах из мартенсита в аустенит
сопровождается уменьшением электросопротив-
ления на 43–47%. Наблюдается отрицательное
магнитосопротивление во всех исследованных
сплавах. Максимальные изменения удельного
электросопротивления и магнитосопротивления
достигаются вблизи температур мартенситного
превращения. Полученные результаты могут
быть полезны для практического применения ис-

следуемых сплавов в качестве многофункцио-
нальных материалов.

Исследования структуры проводили в ЦКП
“Испытательный центр нанотехнологий и пер-
спективных материалов” ИФМ УрО РАН. Изме-
рения магнитных свойств, электросопротивления и
магнитосопротивления выполнены в секторе им-
пульсных магнитных полей ИФМ УрО РАН.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (темы “Структу-
ра”, “Давление”, “Магнит”) и Программы стра-
тегического академического лидерства УрФУ
“Приоритет-2030”.
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анализ экспериментальных данных по продольному и холловскому магнитосопротивлению, получен-
ных за последнее время в синтезированных нами эпитаксиальных пленках Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3. Воз-
можность образования системы джозефсоновских вихрей в этой сильно анизотропной системе обу-
словлена оригинальной ориентацией оси c и проводящих плоскостей CuO2 соединения Nd2 – xCexCuO4
относительно плоскости подложки.
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1. ВВЕДЕНИЕ
Оксидные сверхпроводники представляют со-

бой слоистые соединения со строительными бло-
ками, состоящими из проводящих слоев CuO2,
разделенных буферными слоями, которые служат
резервуарами заряда (подробное описание см. в
монографиях [1–4]). Транспортные свойства
можно считать одноосными, с большой анизо-
тропией между осью c и плоскостями ab из-за
слоистой структуры и, по существу, с изотроп-
ным поведением в плоскостях CuO2.

Сильноанизотропные высокотемпературные
сверхпроводники (ВТСП) можно рассматривать
как “стопку” сверхпроводящих слоев CuO2, связан-
ных джозефсоновскими взаимодействиями [5–8].
Для слабой анизотропии применимо описание в
терминах непрерывной анизотропной теории
Гинзбурга–Ландау или теории Лондонов. С дру-
гой стороны, при сильной анизотропии стано-
вится актуальной дискретность структуры, и бо-
лее подходящим является описание с точки зре-
ния набора слабосвязанных сверхпроводящих
слоев.

Такое описание обеспечивается дискретной
моделью, предложенной Лоуренсом и Дониахом
[5]. Сравнительно простая и в то же время доста-
точно общая модель Лоуренса–Дониаха служит
основой для обсуждения физики слоистых сверх-
проводников (см., напр., [1], [6–8]). Она охваты-

вает весь класс анизотропных систем от слабо–
анизотропных трехмерных до сильно-анизотроп-
ных слоистых и даже двумерных сверхпроводников.

Обычно принимаемый критерий перехода от
непрерывно-анизотропного к дискретно-слои-
стому описанию – это малость длины когерент-
ности вдоль оси c,  относительно расстояния
между слоями d, выраженная безразмерным от-
ношением  [8]. Отношение  ха-
рактеризует переход от квазидвумерного слои-
стого к непрерывному трехмерному анизотроп-
ному поведению:

для большой длины когерентности  т.е.
для  всегда уместно непрерывное описание;

с другой стороны, для малых  при темпе-
ратуре  будет иметь место
кроссовер, когда система ведет себя квазидвумер-
ным образом при низких температурах,  и
демонстрирует трехмерное анизотропное поведе-
ние при 

В целом, непрерывное анизотропное описа-
ние применимо к YBCO в широком температур-
ном режиме, тогда как слоистые соединения Bi и
Tl относятся к классу материалов с  и, сле-
довательно, к ним применима модель Лоуренса–
Дониаха.

ξс  ,

( )τ = ξ2 2
c c2 0 /d τc

( )ξс  0 ,
τc 1,@

τc 1,!

( )= − τ <cr c c c,1T T T

< cr,T T

> cr.T T

τc 1,!

УДК 537.311.1:538.945

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

СИСТЕМА ДЖОЗЕФСОНОВСКИХ ВИХРЕЙ 595

Сильноанизотропные высокотемпературные
сверхпроводники образуют многослойные метал-
лические системы, в которых сверхпроводящие
плоскости CuO2 разделены изолирующими барьер-
ными слоями. Примерами являются системы
Bi2Sr2CaCu2O8 (BSCCO) или Tl2Ba2Ca2Cu3O10
(TBCCO). Перенос между плоскостями происхо-
дит посредством последовательного туннелиро-
вания носителей заряда, и, следовательно, со-
бранные соответствующим образом структуры
можно рассматривать как совокупность соб-
ственных джозефсоновских туннельных перехо-
дов. Основное внимание в данном обзоре будет
уделено эффектам туннелирования джозефсо-
новских вихрей в смешанном состоянии сверх-
проводника 2-го рода.

В этом обзоре мы проанализируем транспорт-
ные свойства носителей в условиях движения джо-
зефсоновских вихрей в электронно-легированном
ВТСП Nd2 – xCexCuO4 + δ для недолегированных (x =
= 0.135, 0.145) и оптимально легированных (x = 0.15)
образцов в области квантового фазового перехода
антиферромагнетик–сверхпроводник, проводя
сравнение процессов, происходящих в проводя-
щих плоскостях (слоях) CuO2 и поперек плоско-
стей (слоев).

2. ХАРАКТЕРИСТИКА ОБРАЗЦОВ
В семействе купратных сверхпроводников со-

единение Nd2 – xCexCuO4 + δ обладает множеством
уникальных свойств, которые делают его подхо-
дящим объектом для исследований.

Легированный церием купратный сверхпро-
водник Nd2 – xCexCuO4 + δ с электронным типом
носителей заряда был синтезирован в 1989 г. [9].
Соединение Nd2 – xCexCuO4 + δ имеет объемно-
центрированную кристаллическую решетку и со-
ответствует Т′-фазе, где ион меди окружен че-
тырьмя ионами кислорода, образуя плоскости
CuO2 с одной плоскостью на элементарную ячей-
ку [1]. В оптимально отожженных кристаллах
между соседними проводящими плоскостями
CuO2 отсутствуют апексные атомы кислорода, бла-
годаря чему соединение Nd2 – xCexCuO4 + δ имеет
четко выраженные квазидвумерные свойства.

Соединение Nd2 – xCexCuO4 + δ характеризуется
способностью обратимо поглощать и выделять
кислород, и его свойства сильно чувствительны к
содержанию кислорода. Исходное соединение
Nd2CuO4 является диэлектриком [10], сверхпро-
водимость появляется только в твердых растворах
Nd2 – xCexCuO4 + δ (0.12 ≤ x ≤ 0.2) после дополни-
тельного отжига в бескислородной атмосфере [9].
По мере увеличения содержания Ce4+ концентра-
ция электронов увеличивается, а удельное сопро-
тивление уменьшается.

После отжига в бескислородной атмосфере
при T ≈ 800–900°C характер температурной зави-
симости удельного сопротивления изменяется на
металлический и появляется сверхпроводимость.
Основная роль отжига состоит в том, чтобы уда-
лить избыточный нестехиометрический кисло-
род. Такая обработка уменьшает беспорядок и
понижает порог подвижности для электронов:
электроны становятся делокализованными и при
низких температурах демонстрируют сверхпро-
водящие свойства. После оптимального легирова-
ния и отжига соединение Nd2 – xCexCuO4 + δ стано-
вится сильноанизотропным, структуру которого
схематически можно представить в виде набора
проводящих плоскостей CuO2, расположенных
на расстоянии 6 Å друг от друга и разделенных не-
проводящими буферными Nd(Ce)O-слоями [11].

После замещения ионов Nd3+ ионами Ce4+

(неизовалентная примесь замещения), плоскости
CuO2 получают избыток электронов. Добавлен-
ный электрон занимает дырку в d-оболочке меди,
что приводит к ее полному заполнению и конфи-
гурации с S = 0. Эволюция квазидвумерной фер-
ми-поверхности по мере легирования является
одним из наиболее важных вопросов для выясне-
ния природы носителей тока в высокотемпера-
турных сверхпроводящих купратах. Эксперимен-
ты, выполненные в последние несколько лет,
продемонстрировали, что ключевым аспектом
для понимания наблюдаемых аномальных зависи-
мостей физических свойств квазидвумерных сверх-
проводящих соединений от легирования является
именно реконструкция формы поверхности Фер-
ми. Для качественного объяснения ARPES-экспе-
риментов [12–15] предложена и развивается мо-
дель волн спиновой плотности (SDW-модель)
[16]. В этой модели квазистатическое спиновое
упорядочение индуцирует реконструкцию по-
верхности Ферми, что приводит к эволюции ее
формы с ростом легирования: от карманов элек-
тронного типа в недолегированной области к со-
существованию электронных и дырочных карма-
нов в области оптимального легирования, а затем
к единой поверхности Ферми дырочного типа в
перелегированной области (топологические пе-
реходы Лифшица). Таким образом, в слабо недо-
легированной (x = 0.135, 0.145) и оптимально ле-
гированной (x = 0.15) областях содержания церия
в соединении Nd2 – xCexCuO4 + δ установлено, что
носителями заряда преимущественно являются
электроны [17].

Серия высококачественных эпитаксиальных
пленок Nd2 – xCexCuO4 + δ/SrTiO3 с различной ори-
ентацией оси c по отношению к плоскости под-
ложки SrTiO3 (001) была синтезирована в Нацио-
нальном исследовательском ядерном универси-
тете “МИФИ” методом импульсного лазерного
осаждения [18]: эпитаксиальные пленки со стан-
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дартной (001) ориентацией (ось c перпендикуляр-
на плоскости подложки) и пленки с ориентацией

 (ось c параллельна плоскости подложки).

В данной работе мы представляем результаты
измерений транспортных свойств эпитаксиаль-
ных пленок Nd2 – xCexCuO4 + δ/SrTiO3 с x = 0.135,
0.145 и 0.15 и оптимальным режимом отжига (δ = 0)
для монокристаллических пленок трех типов
[19–21]:

– пленки I типа со стандартной ориентацией
(001), где ось с кристаллической решетки
Nd2 ‒ xCexCuO4 перпендикулярна плоскости
(001) подложки SrTiO3 для измерения продоль-

ного  и холловского  сопротивлений в слоях
CuO2 (в плоскости ab);

– пленки II типа с ориентацией  где ось с
кристаллической решетки соединения
Nd2 ‒ xCexCuO4 направлена вдоль длинной сторо-
ны подложки SrTiO3 для измерения продольного со-

противления  поперек слоев CuO2 (вдоль оси с);

– пленки III типа с ориентацией  где
ось с кристаллической решетки соединения
Nd2 – xCexCuO4 направлена вдоль короткой сто-
роны подложки SrTiO3 для измерения холлов-

ского сопротивления  поперек слоев CuO2
(вдоль оси с).

Синтезированные пленки были подвергнуты
термической обработке (отжигу) в различных
условиях (подробнее см. [19–21]) для получения
образцов с максимальной температурой сверх-
проводящего перехода. Рентгеноструктурный
анализ на дифрактометре PANalytical Empyrean
Series 2 (излучение CoKα) показал, что все образ-
цы являются высококачественными эпитакси-
альными пленками. Толщина пленок составляла
d = 140–520 нм.

Для корректных измерений с использованием
стандартного четырехзондового метода образец
был изготовлен в виде шестиконтактного холлов-
ского мостика. Были выполнены измерения на-
пряжения для двух направлений как тока, так и
магнитного поля, для того чтобы выделить истин-
ное напряжение Холла.

Зависимости от магнитного поля для продоль-
ного,   и холловского  
удельного сопротивления для всех типов пленок
Nd2 – xCexCuO4 были измерены на установке
Quantum Design PPMS 9 и на экспериментальной
установке в соленоиде 12Т “Oxford Instruments” в
Центре нанотехнологий и перспективных мате-
риалов ИФМ УрО РАН. Электрическое поле бы-
ло направлено параллельно плоскости подложки

( )1 10

ρab
xx ρab

xy

( )1 10 ,

ρc
xx

( )1 10 ,

ρ  c
xy

ρ ( ,)ab
xx B ρ ( )c

xx B ( )ρ ,ab
xy B ρ ( )c

xy B

SrTiO3, внешнее магнитное поле B – перпендику-
лярно плоскости подложки SrTiO3.

3. ПРОДОЛЬНОЕ МАГНИТОСОПРОТИВЛЕНИЕ 
ОБРАЗЦОВ Nd2 – xCexCuO4 С РАЗНЫМ 

СОДЕРЖАНИЕМ ЦЕРИЯ
3.1. Анизотропия сопротивления 

для оптимально отожженных пленок 
Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3

Как показывают наши исследования (см.,
напр., [20] и ссылки там), поведение сопротивле-
ния в зависимости от температуры является ме-
таллическим в проводящих плоскостях, dρab/dT > 0,
а зависимость ρc(T) носит явно неметаллический
характер, ρc(T) ~ 1/T, для оптимально отожжен-
ных образцах Nd2 – xCeхCuO4 с содержанием це-
рия, близким к оптимальному. Таким образом,
механизмы проводимости в этих системах ради-
кально различаются в разных направлениях: в
проводящих плоскостях и между проводящими
плоскостями, т.е. процессы переноса заряда име-
ют квазидвумерный характер. Неметаллическое
поведение сопротивления ρc(T) обычно связыва-
ют с некогерентным туннелированием носителей
вдоль направления c [22, 23].

На рис. 1 приведены температурные зависимо-
сти коэффициента анизотропии удельного со-
противления ρc/ρab для оптимально отожженных
пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с различным содер-
жанием церия, x = 0.135, 0.145 и 0.15. Коэффици-
ент анизотропии максимален при низких темпе-
ратурах (при T = Tc ρc/ρab ≈ 1600 для x = 0.145,
ρc/ρab ≈ 800 для x = 0.135 и ρc/ρab ≈ 120 для x = 0.15)
и уменьшается более чем на порядок в исследуе-
мом температурном диапазоне от (10–20) K до
300 K. Сильная температурная зависимость отно-
шения ρc/ρab свидетельствует об усилении квази-
двумерного характера проводимости в соедине-
нии Nd2 – xCexCuO4 при T → Tc.

3.2. Сопоставление режима потока 
для абрикосовских и джозефсоновских вихрей
Режим потока вихрей (flux f low regime) в сме-

шанном состоянии слоистого сверхпроводника
2-го рода – это сложное явление. Фундаменталь-
ным свойством сильноанизотропных слоистых
сверхпроводников является наличие сильного вза-
имодействия между вихрями и слоистой кристал-
лической структурой, известного как “собственный
пиннинг” [8]. Исследования транспортных свойств
в смешанном состоянии высокотемпературных
сверхпроводников дают важную информацию о ди-
намике вихревой решетки.

Как известно, проникновение магнитного по-
ля B в сверхпроводник 2-го рода происходит в ви-



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

СИСТЕМА ДЖОЗЕФСОНОВСКИХ ВИХРЕЙ 597

де квантованных вихревых нитей [2, 3, 8]. В трех-
мерном сверхпроводнике это абрикосовские вихри
[24]. Абрикосовский вихрь имеет нормальную
(несверхпроводящую) сердцевину, которая пред-
ставляет собой длинный тонкий цилиндр, вытя-
нутый вдоль направления внешнего магнитного
поля, окруженный циркулирующими незатухаю-
щими сверхпроводящими токами.

В слоистом сверхпроводнике, когда длина ко-
герентности по оси с меньше, чем расстояние
между плоскостями, описание абрикосовских
вихрей необходимо модифицировать с учетом то-
го, что вихри локализованы в плоскостях. Для
магнитного поля, направленного перпендику-
лярно плоскостям, одиночную вихревую линию
можно рассматривать как набор плоских вихрей
(“блинов”), сосредоточенных в отдельных сверх-
проводящих плоскостях, связанных между собой
джозефсоновскими взаимодействиями (см.,
напр., обзор [8]). Под действием транспортного
тока j плоские вихри будут двигаться по ab-плос-
костям в направлении силы Лоренца (перпенди-
кулярно j), что приводит к процессам диссипации
и резистивному состоянию. Соответствующее
удельное сопротивление, вызванное потоком
вихрей (flux f low) пропорционально В/Bc2, где
Bc2 – верхнее критическое поле [25]. Движение
вихрей (и диссипация энергии) начинается лишь
в магнитных полях, в которых сила Лоренца пре-
высит силы пиннинга вихрей. Пиннинг абрико-
совских (в том числе модифицированных) вихре-
вых нитей обеспечивают дефекты в сверхпровод-

никах, которые выступают в качестве
энергетически выгодных мест для закрепления
линий потока [26].

Магнитное поле, параллельное слоям (прово-
дящим плоскостям), проникает в материал в виде
джозефсоновских вихрей, аналогичных кванто-
ванным вихрям в джозефсоновских контактах
структур сверхпроводник/диэлектрик/сверхпро-
водник, поскольку слоистая структура ВТСП об-
разует внутренние джозефсоновские контакты
[27, 28]. В сверхпроводимости джозефсоновский
вихрь – это квантовый вихрь сверхтоков в джо-
зефсоновском переходе в присутствии внешнего
магнитного поля [29]. Вихри Джозефсона, каждый
из которых несет квант магнитного потока и центр
которых находится между сверхпроводящими слоя-
ми, не сильно подавляют параметр порядка в сосед-
них сверхпроводящих плоскостях.

Движение джозефсоновских вихрей под дей-
ствием силы Лоренца в слоистых ВТСП суще-
ственно отличается от движения абрикосовских
вихрей. Вихри Джозефсона могут легко двигаться
вдоль сверхпроводящих плоскостей, но не пер-
пендикулярно им. Это так называемый собствен-
ный (intrinsic) пиннинг джозефсоновских вихрей
[8, 26–28].

Когда магнитное поле B направлено парал-
лельно плоскостям ab (ось y), вихревая решетка
пытается приспособиться к слоистой структуре,
так что ядра вихрей оказываются между сверх-
проводящими плоскостями CuO2. Tранспортный

Рис. 1. Температурная зависимость коэффициента анизотропии удельного сопротивления для оптимально отожжен-
ных пленок Nd2–xCexCuO4/SrTiO3 с содержанием церия x = 0.135, 0.145 и 0.15 (по [20]).
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ток j (|| оси x), текущий вдоль плоскостей, будет
приводить к появлению силы Лоренца, направ-
ленной вдоль оси с и действующей на вихри.

Чтобы двигаться, вихри должны пересечь
сверхпроводящие слои, что влечет за собой боль-
шие затраты энергии конденсации, создавая та-
ким образом внутренние барьеры пиннинга.
Именно в этой особой геометрии реализуется
туннелирование джозефсоновских вихрей.

Имеющийся у нас набор образцов с разной
ориентацией с-оси и проводящих плоскостей
CuO2 относительно плоскости подложки позво-
лил нам изучить процессы как стандартного (в
плоскостях CuO2), так и латерального (между
плоскостями CuO2) переноса носителей в нор-
мальном и смешанном состояниях сверхпровод-
ника. В режиме потока вихрей в магнитном поле
B проанализирована динамика как абрикосов-
ских (  оси c), так и джозефсоновских (
плоскости ab) вихрей в слоистом электронно-ле-
гированном высокотемпературном сверхпровод-
нике Nd2 – xCexCuO4.

Нами проведены исследования продольного маг-
нитосопротивления пленок Nd2–xCexCuO4/SrTiO3 в

(ab)-плоскости,  (на пленках I типа) и

между плоскостями, вдоль оси c,  (на
пленках II типа) с различным уровнем легирова-
ния x = 0.135, 0.145 и 0.15 при T = 1.8 К и T = 4.2 К
[21]. В смешанном состоянии (в режиме потока
вихрей) зависимости  и  существен-
но различаются (рис. 2).

B B

( )ρ ,ab
xx B

( )ρ ,c
xx B

( )ρab
xx B ( )ρc

xx B

На зависимости , где актуально движе-
ние модифицированных абрикосовских вихрей
(рис. 2а), видна четко выраженная граница пере-
хода от сверхпроводящего (ρ = 0) к резистивному
(ρ ≠ 0) состоянию в магнитном поле депиннинга
вихрей, Bdp. Это поле, в котором блинчатые вих-
ри, нормальные ядра которых находятся внутри
слоев, начинают двигаться перпендикулярно
транспортному току, вдоль слоев, что и приводит
к диссипации и конечному сопротивлению. При
Bdp < B <  обнаружено согласие с обычным по-

ведением  [25].

С другой стороны, для магнитосопротивления
вдоль оси c, где существенно движение джозефсо-
новских вихрей, выстроенных параллельно сверх-
проводящим плоскостям, переход в резистивное
состояние происходит постепенно (рис. 2б), со-
гласно зависимости:

(1)

Геометрия измерений  в образцах II ти-
па соответствует теоретическим моделям Клема и
Коффи [30] и Кошелева [31] для динамики вихрей
Джозефсона в слоистом сверхпроводнике: ток j
направлен вдоль оси c, магнитное поле B перпен-
дикулярно оси c,  Движение джозефсонов-
ских вихрей под действием силы Лоренца вдоль
проводящих плоскостей происходит свободно, а
зависимость типа (1) согласно [31], [30] соответ-
ствует сочетанию двух каналов рассеяния: дисси-
пативных квазичастичных токов в плоскости ab и

( )ρab
xx B

2cB

( )ρ ∼ 2  /ab
xx cB B B

( )ρ + 2.~c
xx B aB cB

( )ρc
xx B

⊥ .B j

Рис. 2. Зависимости от магнитного поля для удельного сопротивления в плоскости  (a) и между плоскостями  (б) для
оптимально отожженных пленок Nd2–xCexCuO4/SrTiO3 с x = 0.135, 0.145 и 0.15 (по [21]).
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диссипации за счет туннелирования квазичастиц
между слоями (см. также рис. 1 в [31]).

3.3. Продольное магнитосопротивление
в смешанном состоянии сверхпроводника 

Nd2 – xCexCuO4 в наклонных магнитных полях

Благодаря достижениям в технологии выра-
щивания высококачественных эпитаксиальных
пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с различной ориен-
тацией оси c относительно подложки, в магнит-
ном поле, параллельном слоям CuO2, нам удалось
реализовать, ситуацию с наличием джозефсонов-
ских вихрей, локализованных за счет собственно-
го пиннинга.

В нашей работе [32] измерения транспорт-
ных свойств проведены на пленках
Nd2 ‒ xCexCuO4 + δ/SrTiO3 III типа: плоскости
CuO2 ориентированы перпендикулярно плоско-
сти подложки, ось c направлена вдоль короткой
стороны образца. Электрическое поле приложе-
но параллельно плоскости подложки SrTiO3, при
этом ток j подается перпендикулярно оси c, вдоль
длинной стороны образца. Внешнее магнитное
поле B всегда перпендикулярно оси c (параллель-
но плоскостям ab), при этом оно было направле-
но под разными углами к сверхтоку (рис. 3).

Такое расположение плоскостей привело к то-
му, что при приложении магнитного поля, пер-
пендикулярного подложке, вдоль направления
поля возникала решетка джозефсоновских вих-
рей, а абрикосовские вихри (“блины”) отсутство-
вали. В наших измерениях мы изменяли наклон

магнитного поля от ϕ = 90° до ϕ = 0° таким обра-
зом, чтобы ось вращения была параллельна оси c.
При ϕ = 90° оси джозефсоновских вихрей пер-
пендикулярны j, далее, при наклоне магнитного
поля появлялась дополнительная составляющая
поля вдоль направления тока, что при ϕ = 0° при-
водило к формированию системы джозефсонов-
ских вихрей, направленных вдоль j (рис. 3).

Все джозефсоновские вихри ориентированы
параллельно проводящим плоскостям. Взаимо-
действие с неоднородной слоистой средой приво-
дит к собственному пиннингу: энергия вихря ста-
новится зависимой от положения вихря по отно-
шению к плоскостям и создает силу пиннинга,
которая пытается удерживать вихри между про-
водящими плоскостями.

Мы представляем результаты исследования
зависимостей продольного магнитосопротивле-
ния в ab-плоскости,  для образца, геомет-
рия которого показана на рис. 3 (пленка III типа).
Именно в этой геометрии реализуется часто об-
суждаемый “собственный пиннинг” для джозеф-
соновских вихрей [8, 26–28]. Зависимости 
имеют вид, типичный для сверхпроводников вто-
рого рода при действии внешнего тока вдоль оси
x и магнитного поля, перпендикулярного ей.
Магнитное поле, приложенное вдоль плоскостей
CuO2, создает решетку джозефсоновских вихрей,
а транспортные свойства смешанного состояния
определяются динамикой джозефсоновской ре-
шетки [33].

Вихревые линии в сверхпроводниках 2-го рода
подвержены действию силы Лоренца, и когда си-
ла Лоренца превышает силу пиннинга при

 (поле депиннинга), начинается их движе-
ние перпендикулярно направлениям тока и маг-
нитного поля. Это режим потока вихрей, при ко-
тором движение вихревой решетки приводит к
диссипации энергии и возникновению конечно-
го сопротивления [3].

Магнитополевые зависимости продольного
сопротивления в ab-плоскости,  для пле-
нок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 III типа с уровнем ле-
гирования x = 0.145, при T = 1.8 и 4.2 К, для раз-
личных значений угла φ между направлениями
магнитного поля и транспортного тока, представ-
лены на рис. 4.

Для T = 1.8 K при ϕ = 90° магнитосопротивле-
ние равно нулю в области полей B = 0–3 Тл
(рис. 4а), что соответствует области смешанного
состояния с запиннингованными вихрями, с по-
лем депиннинга Bdp ≈ 3 Tл. Пиннинг в этой гео-
метрии обусловлен, в основном, модуляцией па-
раметра порядка перпендикулярно слоям, за-
крепляющей джозефсоновские вихри между
слоями (собственный пиннинг) [8].

( )ρ ,ab
xx B

( )ρxx B

= dpB B

( )ρ ,ab
xx B

Рис. 3. Схематическая структура ориентации вихрей
при следующей конфигурации электрического тока и
магнитного поля: электрический ток (j) и магнитное
поле (B) параллельны плоскостям CuO2; угол ϕ между
электрическим током и магнитным полем изменяет-
ся от ϕ = 90° до ϕ = 0°. Синие цилиндры – джозефсо-
новские вихри для перпендикулярной к току компо-
ненты магнитного поля, ϕ = 90°, фиолетовые цилин-
дры - джозефсоновские вихри для параллельной току
компоненты магнитного поля, ϕ = 0° (по [32]).
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Область резистивного смешанного состояния
B = 3–7 Тл демонстрирует плавный рост магнито-
сопротивления  В сильном магнитном по-
ле B ≥ 7 Tл наблюдается переход в нормальное со-
стояние с конечным значением сопротивления.

Уменьшение угла между направлением маг-
нитного поля и направлением транспортного то-
ка приводит к уширению сверхпроводящего пе-
рехода и смещению его в область более сильных
магнитных поля. В ситуации, когда магнитное поле
направлено вдоль транспортного тока (ϕ = 0°), ве-
личины приложенного поля (B = 9 Тл) недоста-
точно для разрушения сверхпроводимости.

Аналогичные зависимости магнитосопротивле-
ния в плоскости  при разных углах между на-
правлением магнитного поля и направлением транс-
портного тока для пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с
уровнем легирования x = 0.145 и транспортным
током I = 50 мкA найдены при температуре T =
= 4.2 K (рис. 4б). Как видим, величина удельного
сопротивления и общий ход зависимостей 
не изменились, однако начало сверхпроводящего
перехода сместилось в область более низких полей.

Оценим критическое поле  в ко-
тором ядра джозефсоновских вихрей начинают пе-
рекрываться [34], [35]. Здесь γ – анизотропия лон-
доновской глубины проникновения, ,
где  и  – глубина проникновения в направле-
нии оси c и вдоль плоскостей ab, соответственно.
Для исследуемого образца (γ = 40, d = 0.6 нм) на-
ходим  Тл, и рассматриваемая нами об-

( )ρ .ab
xx B

( )ρab
xx B

( )ρab
xx B

= πγ 2
0Φ / ,crB d

γ = λ λ/ ,c ab

λc λab

=cr 45.8 B

ласть магнитных полей B < 9 Tл соответствует ре-
жиму разреженной джозефсоновской вихревой
решетки.

Насколько нам известно, теоретические рас-
четы удельного сопротивления в режиме потока
джозефсоновских вихрей выполнены только для
следующей геометрической ситуации: ток j на-
правлен вдоль оси c, B ⊥ оси c,  [31], [30]. На-
ша геометрическая ситуация (см. рис. 3) не соот-
ветствует условиям этих работ.

Если чисто эмпирически представить магни-
тополевые зависимости  для разных  как
функции параметра  на едином графи-
ке, то данные практически сливаются в одну кри-
вую как для 1.8 K, так и для 4.2 K (рис. 5). Этот
факт естественно связать с определяющей ролью
силы Лоренца  приводящей к движе-
нию джозефсоновских вихрей и, как следствие, к
процессам диссипации в резистивном смешан-
ном состоянии.

Еще одной особенностью многослойных
сверхпроводников является необычное поведе-
ние верхнего критического магнитного поля Bc2
при ориентации B параллельно слоям (см., напр.,
[2] и ссылки в ней):

(2)

Из уравнения (2) видно, что верхнее критиче-
ское поле расходится по мере приближения
(сверху) зависящей от температуры длины коге-
рентности  к величине d при понижении

⊥B j

ρxx φ
⊥ = φsinB B

[ ]×∝ ,LF j B

ξ=
ξπ − ξ

0 c
с2 2 2 2

c

Φ 1 .
2 1 ( /2 )ab

B
d d

( )ξс T

Рис. 4. Зависимости магнитосопротивления в плоскости  от магнитного поля при T = 1.8 (a) и 4.2 K (б) для пле-
нок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с x = 0.145 и оптимальным отжигом для транспортного тока I = 50 мкA при разном наклоне
магнитного поля относительно направления тока (по [32]).
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температуры [36]. В этом пределе нелинейные яд-
ра джозефсоновских вихрей помещаются между
сверхпроводящими слоями, и супертоки не раз-
рушают сверхпроводимость.

Оценим степень двумерности исследуемой
структуры в зависимости от температуры с точки
зрения модели Лоуренса–Дониаха [5] (см. Введе-
ние). В этой модели справедливость дискретно-
слоистого (квазидвумерного) описания системы
при T = 0 определяется малостью параметра

 Однако даже в системах с
 с ростом температуры будет иметь место

переход от квазидвумерного поведения при
 к трехмерному анизотропному поведению

при  где 
Используя известные параметры исследуемо-

го образца с x = 0.145 (см. [32]):
 2.75 Å,  Tс = 10.7 K, на-

ходим, что  а температура кроссовера
 = 6.2 K. Таким образом, в нашем образце ситу-

ация с  реализуется при T ≤ 6 K, и, в со-
ответствии с этим, при T = 1.8 K и T = 4.2 K для

  разрушение сверхпроводимости и
переход в нормальное состояние не происходит
по крайней мере до 9 Tл (см. рис. 4).

Для  присутствует составляющая магнит-
ного поля, перпендикулярная направлению тока
(и параллельная плоскостям CuO2), так что разру-

( ) ( )τ = ξ2 2
c c2 0 / .0 d

( )τ <c 0 1,

< crT T
> cr,T T ( )= − τ <cr c c c.1T T T

( )ξ =с 0 ( )ξ =с 0 / 0.46,d
( )τ =0 0.42,c

crT
( )ξ <с T d

ϕ = 0 ( )B j

ϕ ≠ 0

шение сверхпроводимости при  Тл связано
не с достижением критического поля, Bc2, а с про-
цессом диссипации из-за движения джозефсо-
новских вихрей перпендикулярно как току, так и
полю, под действием силы Лоренца (рис. 5).

Установлено, что в смешанном состоянии,
обусловленном возникновением джозефсонов-
ских вихрей, поведение продольного сопротивле-
ния в плоскости ab,  при изменении угла
наклона магнитного поля B по отношению к току
j практически полностью определяется величи-
ной , перпендикулярной к j компоненте поля.
Это указывает на решающую роль силы Лоренца

 вызывающей движение джозефсо-
новских вихрей вдоль оси c, поперек слоев CuO2,
что и приводит к процессам диссипации и пере-
ходу в резистивное состояние.

4. ЭФФЕКТ ХОЛЛА 
В ПЛЕНКАХ Nd2–xCexCuO4/SrTiO3 

С РАЗНЫМ СОДЕРЖАНИЕМ ЦЕРИЯ
Исследование эффекта Холла в смешанном

состоянии дает важную информацию о динамике
вихрей в высокотемпературных сверхпроводни-
ках. Магнитное поле B проникает в сверхпровод-
ник 2-го рода с помощью квантовых вихрей [3],
[8]. Движение вихря вдоль направления силы Ло-
ренца (перпендикулярно транспортному току j) ге-
нерирует диссипативное поле (E ∥ j) и приводит к

⊥ ≥ 6 B

( )ρab ,xx B

⊥B

[ ]∼ ×F j B ,L

Рис. 5. Зависимости магнитосопротивления в плоскости ab  от перпендикулярной к току составляющей магнитно-
го поля,  для пленок Nd2–xCexCuO4/SrTiO3 с x = 0.145 и оптимальным отжигом при T = 1.8 K (a) и T = 4.2 K (б)
для транспортного тока I = 50 мкA при различном угле наклона магнитного поля (по [32]).
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конечному значению продольного сопротивления.
С другой стороны, движение вихрей вдоль направ-
ления транспортного тока приводит к возникнове-
нию электрического поля Холла (EH  (j, B)). Таким
образом, измерение эффекта Холла в смешанном
состоянии является полезным методом изучения
динамики вихрей в исследуемых системах.

4.1. Анизотропия сопротивления Холла 
в пленках Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3

Мы провели сравнительное исследование за-
висимостей сопротивления Холла от магнитного
поля вдоль плоскостей CuO2,  (измерения
на пленках I типа), и сопротивления Холла между
плоскостями,  (измерения на пленках III
типа) [21]. Результаты для пленок с x = 0.135,
0.145, 0.15 при T = 4.2 K представлены на рис. 6.

При измерении в стандартной ситуации на
пленках I-типа, мы имеем  (ab),  и поле
Холла, (ΕH  (j, Β)), параллельно слоям, т.е. в сме-
шанном состоянии мы имеем дело с вихрями Аб-
рикосова, перемещающимися в ab-плоскостях
(рис. 6а).

Как и в случае  на зависимостях  мы
видим ярко выраженное поле депиннинга вихрей
Bdp (  = 0 при B < Bdp), затем узкую область сме-
шанного состояния с немонотонной зависимо-
стью от B и далее переход в нормальное состоя-
ние. Для пленки с оптимальным легированием,
x = 0.15, в смешанном состоянии наблюдается
смена знака холловского сопротивления, что от-
ражает трансформацию поверхности Ферми [37].

⊥

( )ρab
xy B

( )ρ  c
xy B

j  cB
⊥

ρ ,ab
xx ( )ρab

xy B

ρab
xy

В нормальном состоянии холловское сопро-
тивление в плоскости имеет стандартную зависи-
мость от магнитного поля:  где  – ко-
эффициент Холла. Эффект Холла отрицателен
для всех трех образцов (электронный тип легирова-
ния). По значению коэффициента Холла можно
оценить концентрацию носителей (электронов) в
нормальной фазе: n = 3.05 × 1021 см–3 (x = 0.135); n =
= 6.25 × 1021 см–3 (x = 0.145); n = 2.16 × 1022 см–3

(x = 0.15).
Другая ситуация имеет место в пленках III типа,

где  (ab),  (ab), j  и поле Холла ΕH  (j, Β)
вызывает движение квазичастиц поперек плоско-
стей CuO2, вдоль оси c. В смешанном состоянии
это соответствует потоку вихрей Джозефсона
вдоль оси c с преодолением собственного пин-
нинга.

В этом случае для x = 0.135 и x = 0.15 в слабых
магнитных полях нет области, где  = 0: в сме-
шанном состоянии наблюдается немонотонная
зависимость , при этом знак эффекта Хол-
ла положителен (с максимумом) для x = 0.135 и
отрицателен (с минимумом) для x = 0.15 (рис. 6б).
Для x = 0.145 в смешанном состоянии до B ≈ 3 Tл

Обратим внимание на то, что для всех трех соста-
вов сопротивление Холла между плоскостями CuO2
в нормальном состоянии практически не зависит от
магнитного поля (с некоторыми флуктуациями), и
его величина близка к нулю, 

Согласно [38–40], аномальный (топологиче-
ский) вклад в эффект Холла из-за движения вих-

ρ = H  ,ab
xy R B HR

j B ⊥ B ⊥

ρ  c
xy

( )ρ  c
xy B

ρ ≈  0.c
xy

ρ ≈  0.c
xy

Рис. 6. Зависимости сопротивления Холла от магнитного поля для пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с x = 0.135, 0.145, 0.15
при T = 4.2 К: (а) сопротивление Холла в ab-плоскости, (б) сопротивление Холла вдоль оси c (по [21]).
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рей вдоль направления транспортного тока мо-
жет быть представлен в виде: , где δn есть
вариация электронной плотности, вызванная из-
менением электронного спектра после перехода в
сверхпроводящее состояние. При этом  опре-
деляется характером зависимости критической
температуры Tc от химпотенциала , и, следова-
тельно, знак эффекта эффект Холла в смешанном
состоянии зависит от деталей зонной структуры
исследуемой системы. Знак  в смешанном со-
стоянии электронно-легированных ВТСП может
быть различным для сложной поверхности Фер-
ми, имеющей части (карманы) как электронного,
так и дырочного типа [41].

Зависимости  ∼  наблюдаемые
нами в смешанном состоянии сверхпроводящих
пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 III типа (рис. 6б),
могут быть обусловлены аномальным вкладом в эф-
фект Холла в режиме потока вихрей c δn = δnh > 0
для x = 0.135 и δn = δne < 0 для x = 0.15, где δne и
δnh – электроно- и дырочно-подобные части δn.
Можно предположить, что для x = 0.145 δn = δnh +
+ δne с почти равными электронным и дырочным
вкладами, которые компенсируют друг друга,
δn ≈ 0, при B < 3 Tл.

4.2. Сопротивление холла в смешанном состоянии 
сверхпроводника Nd2xCexCuO4 
в наклонных магнитных полях

Для пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 III типа с
уровнем легирования x = 0.145, наряду с измерени-
ями продольного магнитосопротивления 
были также исследованы магнитополевые зави-
симости сопротивления Холла между проводя-
щими плоскостями,  для разных углов на-
клона магнитного поля относительно направле-
ния транспортного тока [32].

Напомним, что для пленок III типа плоскости
CuO2 расположены перпендикулярно плоскости
подложки, ось c направлена вдоль короткой сто-
роны образца, а ток подается вдоль длинной сто-
роны образца, перпендикулярно оси c.

При такой геометрии опыта, как уже говорили
в разд. 3.3, приложение магнитного поля перпен-
дикулярно подложке приводит к появлению ре-
шетки джозефсоновских вихрей, ориентирован-
ных вдоль поля. При изменении наклона магнит-
ного поля от ϕ = 90° до ϕ = 0° (при этом ось
вращения параллельна оси c) вихри, оставаясь
джозефсоновскими, меняют ориентацию своих
вихревых линий относительно направления элек-
трического тока (см. рис. 3).

Для T = 1.8 K при ϕ = 90° сопротивление Холла
(как и  равно нулю в области слабого магнит-

σ δ~xy n

δn

μ

σxy

( )ρ  c
xy B ( )σ ,xy B

( )ρ ,ab
xx B

( )ρ ,c
xy B

ρ )ab
xx

ного поля B = 0–3 Тл (рис. 7a), что соответствует
области запиннингованных вихрей, с полем де-
пиннинга Bdp ≈ 3 Tл. Пиннинг джозефсоновских
вихрей, препятствующий их движению поперек
плоскостей, является собственным, вызванным
модуляциями параметра порядка перпендику-
лярно слоям в многослойном сверхпроводнике
(см. разд. 3.3).

Область резистивного смешанного состояния
B = 3–7 Тл при ϕ = 90° демонстрирует нетриви-
альную двойную смену знака сопротивления
Холла  в зависимости от магнитного поля. В
сильном магнитном поле B ≥ 7 Tл наблюдается
переход в нормальное состояние, при этом значе-
ние  близко к нулю (рис. 7a).

В области смешанного состояния сопротивле-
ние Холла вдоль оси c обнаруживает необычное
поведение для всех значений угла ϕ: при малых
углах между направлением магнитного поля и на-
правлением транспортного тока (ϕ = 30°, 45°) на-
блюдается положительный пик  для боль-
шого угла, ϕ = 60°, пик отрицателен, а при ϕ = 90°,
как уже говорили выше, наблюдается двойная
смена знака.

Аналогичные зависимости  при разных
углах между направлением магнитного поля и
направлением транспортного тока для пленок
Nd2 –xCexCuO4/SrTiO3 с уровнем легирования x =
= 0.145 и транспортным током I = 50 мкA найде-
ны и при температуре T = 4.2 K (рис. 7б). Как вид-
но, общий ход зависимостей  слегка изме-
нился, а начало перехода в резистивное состоя-
ние (поле депиннинга) сместилось в область
более низких полей.

Отметим, что в нормальном состоянии отсут-
ствует линейная зависимость  от B, присущая
обычному сопротивлению Холла в сплошной
среде (следствие циклотронного “закручивания”
носителей тока), а также то, что значение 
близко к нулю.

Такая же ситуация наблюдается для пленок
Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3, x = 0.135 и x = 0.15, (см.
рис. 6б) с аналогичной геометрией, соответству-
ющей движению носителей (до установления ста-
ционарного состояния для напряжения Холла

) между плоскостями CuO2 под действием си-
лы Лоренца. Это можно рассматривать как “бло-
кировку” циклотронного закручивания для движе-
ния носителей между плоскостями, вдоль оси c, из-
за дискретности многослойной системы в сильно
анизотропной системе.

Уже в ранних работах [25, 42] по теории движе-
ния вихрей в сверхпроводниках II рода было по-
казано, что угол Холла в режиме потока абрико-
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совских вихрей отличен от нуля только при дви-
жении вихрей по транспортному току под
действием соответствующих сил: силы Магнуса
(иногда называемой подъемной силой) [4], силы
Иорданского, силы спектрального потока (spec-
tral flow force) и т.д. (подробнее см. монографию
Копнина [2], п. 14.6.3). Выбор сил, действующих на
движущийся вихрь, различен для разных моделей.

В работе [2] динамика абрикосовских вихрей
рассматривается в рамках нестационарной моде-
ли Гинзбурга–Ландау (TDGL). Рассмотрена мо-
дификация модели TDGL, позволяющая учиты-
вать эффект Холла в режиме потока вихрей. Со-
гласно [2], аномальный вклад в эффект Холла в
режиме течения потока за счет движения вихрей,
параллельных транспортному току, можно пред-
ставить в виде (см. п. 12.9, уравнение (12.78)):

(3)

где δn – “виртуальная” вариация электронной
плотности, вызванная изменением электронного
спектра после перехода в сверхпроводящее состо-
яние из-за разности химического потенциала в
сверхпроводящем состоянии по сравнению с
нормальным. В сверхпроводнике реального из-
менения электронной плотности не происходит
из-за зарядовой нейтральности: все изменения
компенсируются соответствующими изменения-
ми химического потенциала.

Для вариации электронной плотности Копни-
ным получено следующее выражение (см. форму-
лу (12.79) в [2]):

(4)

σ = − δ / ,xy e n B

( ) ( )δ = λ ν μ 21/ / ,Δn d d

где λ, ν, μ и Δ – глубина проникновения, плот-
ность состояний в нормальной фазе, химический
потенциал и величина параметра порядка (сверх-
проводящая щель), соответственно. Таким обра-
зом, знак эффекта Холла в смешанном состоя-
нии зависит от деталей зонной структуры (см.
также [41]).

Ввиду отсутствия каких-либо теоретических
разработок для эффекта Холла в условиях движе-
ния джозефсоновских вихрей под действием си-
лы Лоренца, мы эмпирически используем выра-
жение (3) для нашей ситуации (что, конечно, тре-
бует особого теоретического исследования).

На рис. 8 представлены графики зависимости
сопротивления Холла  от компоненты магнит-
ного поля, перпендикулярной транспортному то-
ку,  для исследуемого образца. Вид-
но, что область существования ненулевого хол-
ловского сопротивления ограничена, с одной
стороны, полями депиннинга (B⊥)dp, а с другой
стороны, полями перехода в нормальное состоя-
ние  причем значения этих полей фактически
универсальны для разных значений ϕ (при задан-
ной температуре). Область полей (B⊥)dp < B⊥ < 
соответствует области смешанного резистивного
состояния в режиме потока вихрей.

В то же время зависимость  в указанных
пределах не универсальна, вплоть до изменения
знака эффекта как при изменении угла наклона,
так и величины магнитного поля (при ϕ = 90° для
T = 1.8 K). Для качественного описания результа-
тов в модели Копнина [2] можно предположить

ρc
xy

⊥ = ϕsin ,B B

⊥ с2( ) ,B

⊥ с2( )B

⊥ρ ( )c
xy B

Рис. 7. Зависимости сопротивления Холла между плоскостями,  при T = 1.8 K (a) и 4.2 K (б) для пленок
Nd2 ‒ xCexCuO4/SrTiO3 с x = 0.145 и оптимальным отжигом для транспортного тока I = 50 мкA при разном наклоне
магнитного поля относительно направления тока (по [32]).
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наличие двух типов аномальных вкладов в эф-
фект Холла в режиме потока вихрей: электроно-
подобного вклада c  и дырочно-по-
добного вклада c  При этом соотно-
шение различных вкладов зависит от ориентации
магнитного поля в ab-плоскости.

Это предположение может быть обосновано
сложностью поверхности Ферми в Nd2 – xCexCuO4
при x = 0.145–0.15, с наличием как электронных,
так и дырочных карманов (подробнее см., напр.,
[43] и ссылки в ней).

Тогда для  в смешанном состо-
янии, наблюдаемом нами (см. рис. 7, рис. 8), име-
ем  при   при 

 при  и 45° для T = 1.8 K и 
при  и   при  и 45° при
T = 4.2 K. Для T = 1.8 K при  электронная

 и дырочная части δn в значительной степе-
ни компенсируют друг друга, что приводит к из-
менению знака эффекта Холла в промежуточной
области магнитных полей.

Немонотонные зависимости  наблюда-
емые нами в смешанном состоянии при (B⊥)dp <
< B⊥ <  (см. рис. 8), эмпирически можно
описать формулой типа

(5)

δ = δ <  0en n
δ = δ >  0.hn n

( ) ( )ρ σ~xy xyB B

δ δe hn n@ ϕ = °60 ; δ ≈ δe hn n ϕ = °90 ;
δ δe hn n! ϕ = °30 δ δe hn n@

ϕ = °60 °90 ; δ δe hn n! φ = °30
ϕ = °90

( )δ en B

⊥ρ ( ),c
xy B

⊥ с2( )B

−c2ρ ( ) ~ ( ),c
xy B B B B

если учесть как эффект пиннинга, так и наклон
магнитного поля, заменив B на 

Тогда зависимость  должна иметь пик
(максимум или минимум) в середине интервала
полей резистивного смешанного состояния, при

 где

(6)

На рис. 8 значения  для T = 1.8 и 4.2 K отме-
чены вертикальными штриховыми линиями. Ви-
дим, что позиции экстремумов на эксперимен-
тальных зависимостях  близки к  а не-
которые отклонения могут быть связаны с
вкладом вихрей второго типа.

Заметные флуктуации на кривых  в
смешанном состоянии могут быть связаны как с
некоторыми неоднородностями в ab-плоскостях,
так и с флуктуациями (включая температурные)
вероятности туннелирования джозефсоновских
вихрей при их движении поперек плоскостей в
условиях собственного пиннинга.

5. ВЫВОДЫ
Обзор посвящен гальваномагнитным эффек-

там  в смешанном состоянии электрон-

( )⊥ ⊥≡ −f dpe f .B B B

⊥ρ ( )c
xy B

⊥ ⊥= *,B B

⊥ ⊥ ⊥ ⊥

⊥ ⊥

= + − =
= −

dp c2 dp

c2 dp

* ( ) {( ) ( ) }/2
{( ) ( ) }.

B B B B
B B

⊥*B

( )⊥ρc
xy B ⊥*,B

( )⊥ρc
xy B

( )ρ ρ,xx xy

Рис. 8. Зависимости холловского сопротивления между плоскостями  от перпендикулярной к току составляющей
магнитного поля,  для пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с x = 0.145 и оптимальным отжигом при T = 1.8 K (а)
и T = 4.2 K (б) для транспортного тока I = 50 мкA при различном наклоне магнитного поля. Вертикальные пунктирные

линии отмечают положение поля,  определяемое формулой (6) (по [32]).
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но-легированного сверхпроводника NdCeCuO,
связанным с движением джозефсоновских вихрей
(магнитное поле перпендикулярно оси c и парал-
лельно плоскостям ab). Благодаря достижениям в
технологии выращивания высококачественных
эпитаксиальных пленок Nd2 – xCexCuO4/SrTiO3 с
различной ориентацией оси c относительно под-
ложки, нам удалось реализовать в магнитном по-
ле, параллельном слоям CuO2, ситуацию джозеф-
соновских вихрей, локализованных за счет соб-
ственного пиннинга.

Наши исследования показывают, что теорети-
ческие разработки для описания изучаемой экс-
периментальной ситуации на джозефсоновских
вихрях с собственным пиннингом недостаточны
(для  или даже полностью отсутствуют (для

 Для интерпретации данных по зависимо-
стям мы используем некоторые теоретические
концепции, развитые для абрикосовских вихрей,
что, несомненно, требует дальнейшего анализа.

Работа выполнена в рамках государственного
задания по теме “Электрон” № 122021000039-4.
Aвторы выражают благодарность А.А. Иванову за
изготовление высококачественных образцов,
С.М. Подгорных и В.Н. Неверову за помощь в из-
мерении магнитосопротивления и сопротивле-
ния Холла, выполненные в ЦКП ИФМ УрО РАН,
а также О.Е. Петуховой за плодотворное сотруд-
ничество.
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ВВЕДЕНИЕ
Актуальной проблемой является поиск мате-

риалов, эффективных для применения в твердо-
тельных устройствах для выработки электроэнер-
гии, в системах утилизации отработанного тепла.
Определяющими служат три параметра, завися-
щие от материала: коэффициент Зеебека, удельное
электрическое сопротивление и теплопроводность.
Три отдельных физических свойства, составляю-
щих термоэлектрическую добротность, не явля-
ются независимыми друг от друга. Улучшить од-
но, не вызывая ухудшения другого, сложно или
невозможно.

В настоящее время в качестве термоэлектриче-
ских материалов используют полупроводнико-
вые соединения, такие как теллуриды и селениды
висмута, сурьмы, их твердые растворы. Металли-
ческие соединения не привлекали внимание по
данной проблеме из-за их низкого коэффициента
Зеебека. Однако в последние годы в круг интере-
сов исследователей попали сплавы Гейслера (СГ)
X2МеZ (X и Me – переходные металлы, Z – эле-
мент III–V группы). В настоящее время среди
этих сплавов – материалы с уникальными физи-
ческими свойствами, включая полуметаллические,
высокотемпературные ферри- и ферромагнетики,
мультиферроики, сплавы с памятью формы и пере-

страиваемые топологические изоляторы, с высо-
ким потенциалом для многочисленных примене-
ний [1]. Теоретически и экспериментально пока-
зано, что можно существенно изменять свойства
СГ, проводя замену составляющих элементов,
наноструктурирование, термообработку и др.

Теоретические исследования показывают, что
относительно высокий коэффициент Зеебека мо-
гут демонстрировать СГ, классифицируемые как
полуметаллические ферромагнетики или спино-
вые бесщелевые полупроводники [2–12].

Во многих статьях делается упор на взаимо-
связь кристаллической структуры и термоэлек-
трических свойств через электронную структуру
(см, напр., [3] и ссылки в ней). Если расчеты вы-
полнены для идеальной кристаллической структу-
ры, то, как правило, рассчитанные значения не
отображают экспериментальной зависимости тер-
моэлектрических свойств. Это связано с тем, что
реальные образцы сплавов не могут находиться в
полностью упорядоченной структуре, например,
L21 для сплавов Гейслера Co2MeZ, Me = Ti, Cr,
Mn, Fe, Z = Al, Si, Sn [3, 4], большинство из них
кристаллизуется в структурах В2 и/или А2. Нали-
чие дефектов и/или беспорядок влияют на темпе-
ратурную зависимость, а также на знак коэффи-
циента Зеебека.

УДК 669.74'1'71:538.958

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ И МАГНИТНЫЕ
СВОЙСТВА
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Кроме того, в уравнение для расчета коэффи-
циента Зеебека входят параметры, которые явля-
ются функциями времени релаксации τ(k, T), и
расчеты ведутся в предположении, что τ для элек-
тронов со спинами (↑) и (↓) одинаково [3].

Электронная структура материала в первую
очередь определяется типом кристаллической
структуры. Многочисленными исследованиями
показано, что сплавы Гейслера на основе марган-
ца могут иметь β-Mn-структуру (пространствен-
ная группа P4132), либо инверсную X (Hg2CuTi
тип, пространственная группа F-43m, 216), либо
L21, (Cu2MnAl тип, пространственная группа
Fm-3m, 225) [3, 6, 13–17]. Химическое или струк-
турное разупорядочение приводит к частично
разупорядоченной В2- или А2-структуре.

Экспериментальные исследования электриче-
ских, магнитных и гальваномагнитных свойств, а
также расчеты электронной структуры сплавов
Гейслера Mn2YAl (Y = Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni)
показали, что в них могут быть реализованы со-
стояния ферро- и антиферромагнетика, скомпен-
сированного ферримагнетика и фрустрированно-
го магнетика, возникают фазовые переходы с из-
менением магнитной структуры [8, 15, 16].
Некоторые сплавы имеют аномальное для метал-
лов поведение электросопротивления – имеются
участки положительного, отрицательного или ну-
левого температурного коэффициента (ТКС) в
разных температурных интервалах. Наличие от-
рицательного ТКС может указывать на близость к
состоянию спинового бесщелевого полупровод-
ника с исчезающе малой энергетической щелью.

Цель настоящей работы – получение инфор-
мации об электронной структуре, термоэлектри-
ческих, оптических свойствах сплавов Гейслера
Mn2МeAl (Me = Ti, V, Cr) из теоретических расче-
тов и экспериментального исследования.

ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Поликристаллические образцы сплавов
Mn2TiAl, Mn2VAl и Mn2CrAl были приготовлены
в индукционной печи в атмосфере очищенного
аргона. Затем были отожжены в течение 72 ч при

T = 650°C в атмосфере аргона с последующим
охлаждением до комнатной температуры со ско-
ростью 100 град/ч.

Рентгеноструктурные исследования порошко-
вых образцов проведены при комнатной темпера-
туре на дифрактометре высокого разрешения
Empyrean, в фильтрованном Cu-Kα-излучении
(λ = 1.54 Å) в интервале углов 17°–95° с шагом
сканирования 0.02°. Рентгеновский фазовый ана-
лиз выполнен в программе HighScore Plus. Пер-
вичную обработку, рентгенофазовый анализ, рас-
чет параметров и заполнение узлов решетки про-
водили в пакете программ HighScore Plus.

Для измерений электросопротивления и тер-
моэдс (коэффициент Зеебека) были приготовле-
ны образцы размером ~1 × 1 × 10 мм3. Измерения
электросопротивления выполняли по общепри-
нятой 4-контактной методике на постоянном то-
ке с коммутацией направления тока через обра-
зец. Термоэдс (коэффициент Зеебека) измеряли
при комнатной температуре, как описано в рабо-
те [18].

Зеркальные поверхности для оптических ис-
следований были получены шлифованием образ-
цов на микропорошках карбида бора разной дис-
персности и полированием на окиси хрома. Ча-
стотная зависимость действительной ε1(ω) и
мнимой ε2(ω) части диэлектрической проницае-
мости (ω – циклическая частота световой волны)
исследована эллипсометрическим методом Бит-
ти при комнатной температуре на воздухе в ин-
тервале спектра 0.07–5 эВ (λ = 0.25–13 мкм). Точ-
ность измерений составляла 2–5% в видимой,
ультрафиолетовой и инфракрасной областях
спектра. Оптическая проводимость вычислена по
формуле σ(ω) = ε2ω/4π.

КРИСТАЛЛИЧЕСКАЯ СТРУКТУРА

Результаты определения структурного состоя-
ния сплавов из рентгенографических данных
(рис. 1) представлены в табл. 1.

Рентгеновский фазовый анализ показал, что
сплав Mn2VAl является однофазным и имеет ОЦК-
кристаллическую структуру. Распределение атомов

Таблица 1. Кристаллическая структура сплавов

Сплав Фазовый состав, 
группа симметрии Доля фаз, вес. % Параметр решетки, Å

Mn2TiAl β-Mn (P4132) 
Mn2TiAl (P6/mmm)

29
71

6.439
4.930/8.012

Mn2VAl MnAl (Pm-3m) 100 2.946
Mn2CrAl β-Mn (P4132) 

Cr (Im-3m)
50
50

6.408
2.918
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по узлам решетки: в позиции 1a – 0.97 Mn, 0.03 Al;
в позиции 1b – 0.54 V, 0.46 Al.

Анализ дифрактограммы Mn2CrAl показал,
что сплав кристаллизуется в двухфазном состоя-
нии: помимо кубической фазы типа β-Mn реали-
зуется также ОЦК-структура. Из рентгеновских
данных невозможно различить, какой из атомов
Mn и Cr занимает определенную позицию, по-
скольку они имеют близкие амплитуды рассея-
ния рентгеновских лучей. Поэтому распределе-
ние атомов в β-Mn структуре обозначим следую-
щим образом: в позиции 8c: 0.9 Mn(Cr), 0.1 Al в
позиции 12d: 0.4 Mn(Cr), 0.43 Al, 0.17 Mn(Cr). Рас-
пределение атомов в ОЦК-структуре: в позиции
2a: 0.12 Al, 0.88 Mn(Cr).

Двухфазное состояние отмечено также в спла-
ве Mn2TiAl. Доля β-Mn структуры составляет
~29%, и распределение атомов по позициям сле-
дующее: в позиции 8c: 0.88 Mn, 0.09 Al; в позиции
12d: 0.36 Mn, 0.64 Al. Доля структуры D6h состав-
ляет ~71% и распределение атомов по позициям:
2a: 0.72 Mn, 0.28 Al; 6h: 0.7 Mn, 0.3 Al; 4f: 0.98 Ti.

ТЕОРЕТИЧЕСКИЕ РАСЧЕТЫ 
ЭЛЕКТРОННОЙ СТРУКТУРЫ

Электронная структура была рассчитана с по-
мощью программного пакета VASP [19, 20], при
этом использовали псевдопотенциал электрон-
ионного взаимодействия на основе метода проек-
ционных присоединенных волн (PAW [21]), а об-
менно-корреляционный функционал был вы-
бран в форме GGA PBE [22]. Энергия обрезания
плоских волн составляла 500 эВ. Интегрирование
в обратном пространстве проведено по cетке k-
точек 8 × 8 × 8. Предварительно была выполнена
геометрическая оптимизация кристаллической
структуры каждого из соединений.

Картина плотности электронных состояний
представлена на рис. 2. Для Mn2VAl видно, что в
зоне электронов со спином “вверх” уровень Фер-
ми находится в щели, для противоположного на-
правления спина плотность состояний на уровне
Ферми отлична от нуля, что позволяет отнести
данный сплав к полуметаллическим ферромагне-
тикам (рис. 2а). Рассчитанные магнитные момен-
ты на атомах марганца составляют 1.31 μB/атом,
на атоме ванадия – 0.76 μB/атом и на атоме алю-
миния – 0.03 μB/атом. Полный момент на фор-
мульную единицу равен 1.82 μB, что находится в
хорошем согласии с экспериментальным значе-
нием 1.98 μB/ф. ед. [16].

Как видно из табл. 1, фазовый состав Mn2TiAl
на 71% состоит из структуры типа D6h (простран-
ственная группа имметрии P63/mmc) и на 29% из
структуры β-Mn (пространственная группа P4132).
Результаты расчета плотностей электронных со-

стояний для обеих фаз представлены на рис. 2б.
Можно видеть, что для обеих фаз отмечена высо-
кая плотность состояний на уровне Ферми, а так-
же одинаковая плотность состояний для электро-
нов со спином “вверх” и со спином “вниз”. Послед-
нее подтверждается близкими к нулю значениями

Рис. 1. Экспериментально полученные дифракто-
граммы (точки), расчет по методу Ритвельда (черная
и синяя линии), и разница между расчетной и экспе-
риментальной кривой (зеленая линия).
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магнитных моментов: 0.05 μB/ф. ед. и 0.03 μB/ф. ед.
для структуры D6h и β-Mn, соответственно. Дан-
ные значения находятся в хорошем согласии с экс-
периментальным значением 0.05 μB/ф. ед. [16].

Аналогичные результаты получены для обеих
кристаллических модификаций Mn2CrAl (рис. 2в).
Здесь заметно более сильное отличие плотности
состояний упорядоченной ОЦК-фазы по сравне-

нию с фазой, имеющей структуру β-Mn. Как и в
случае Mn2TiAl, для обоих типов структур наблю-
дается одинаково высокая плотность состояний
на уровне Ферми для обоих направлений спина.
Для ОЦК-структуры наблюдается немагнитное
основное состояние с нулевыми значениями маг-
нитных моментов атомов, для структуры β-Mn
получено ферримагнитное упорядочение с невы-
сокими значениями моментов на отдельных ато-
мах и результирующим моментом 0.12 μB/форм.
ед. Таким образом, Mn2CrAl является немагнит-
ным, что согласуется с результатами эксперимен-
та [16], согласно которым намагниченность дан-
ного соединения равна нулю.

РАСЧЕТНЫЕ И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ 
ЗНАЧЕНИЯ КОЭФФИЦИЕНТА ЗЕЕБЕКА
На основе рассчитанной электронной струк-

туры были выполнены расчеты температурных
зависимостей коэффициента Зеебека исследуе-
мых систем в рамках программного пакета Boltz-
trap2 [23], позволяющего численно решать линеа-
ризованное транспортное уравнение Больцмана
(BTE – Boltzmann transport equation). Данный
программный пакет предусматривает различные
способы задания времени релаксации τ – от при-
ближения постоянного времени релаксации
(CRTA – constant relaxation time approximation) до
задания значений τ(k, T), полученных в расчетах
электрон-фононного взаимодействия, которые,
однако, требуют значительных вычислительных за-
трат. С другой стороны, как было показано в рабо-
тах [23, 24], достаточно точным является модельное
приближение вида τ−1(E) = cg(E), где g(E) – плот-
ность электронных состояний. В настоящей работе
для оценки τ мы используем данное приближение.
Следует отметить, что расчеты термоэлектрических
свойств требуют сведений об электронном спектре
с высоким разрешением по k, поэтому были до-
полнительно выполнены расчеты с k-сеткой 24 ×
× 24 × 24 для всех структур кроме β-Mn, для кото-
рых использована сетка 16 × 16 × 16 ввиду боль-
шего размера элементарной ячейки.

Результаты расчета коэффициента Зеебека
S(T) представлены на рис. 3 вместе с эксперимен-
тально найденными значениями при комнатной
температуре. Для Mn2VAl можно видеть, что ко-
эффициент Зеебека является положительным в
исследуемом интервале температур от 100 до
800 К, отмечаем хорошее согласие с эксперимен-
тальным значением при 300 К (рис. 3а).

Согласно измерениям кристаллической струк-
туры (табл. 1), системы Mn2TiAl и Mn2CrAl явля-
ются двухфазными, поэтому расчет коэффициен-
та Зеебека в их случае был выполнен для обеих
кристаллических структур (рис. 3б, 3в). В случае
Mn2TiAl видно, что более хорошее согласие с экс-

Рис. 2. Кривые плотности электронных состояний
Mn2VAl (а), Mn2TiAl (б), Mn2CrAl (в).
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периментом наблюдается для фазы β-Mn, в то
время как в случае Mn2CrAl – для ОЦК-фазы A2.
Наблюдаемая картина может быть обусловлена
тем, что для гетерофазных образцов используе-
мое приближение для времени релаксации не яв-
ляется вполне корректным и требуется проведе-
ние прямых расчетов τ(k, T) через рассмотрение
электрон-фононного взаимодействия.

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА 
И ТЕРМОЭЛЕКТРИЧЕСКАЯ ДОБРОТНОСТЬ

Общий вид температурной зависимости удель-
ного электросопротивления исследованных спла-
вов показан на рис. 4. Сплавы Mn2CrAl и Mn2TiAl
имеют аномальную температурную зависимость –
слабый отрицательный ТКС и высокие значения
ρ(T) ~300 мкОм · см (рис. 4). Только Mn2VAl име-
ют слабый положительный ТКС.

По значениям электросопротивления и коэф-
фициента Зеебека при комнатной температуре
оценим термоэлектрическую добротность S2/ρ =
= (0.13–0.84) × 10–4 Ватт/(К2 · м). По литератур-
ным данным, самые высокие значения термо-
электрической добротности в сплавах Гейслера
отмечены в Co2MnSi: 2.9 × 10–3 Ватт/(К2 · м) при
550 К и 1.7 × 10–3 Ватт/(К2 · м) при комнатной
температуре [4].

ОПТИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА

Оптическая проводимость σ(ω) является наибо-
лее информативной функцией для выявления осо-
бенностей оптического поглощения. В ИК-области
спектра для металлов характерно наличие друдев-
ского подъема на кривой σ(ω), обусловленного
вкладом от поглощения энергии падающей вол-
ны свободными электронами (внутризонное по-
глощение) [25]. По мере увеличения частоты па-
дающего света включается, а затем начинает до-
минировать механизм квантового возбуждения
электронов. В оптической проводимости появля-
ется вклад от межзонного поглощения, дающего
информацию об электронном энергетическом
спектре.

Рис. 3. Температурная зависимость коэффициента
Зеебека Mn2VAl (а), Mn2TiAl (б), Mn2CrAl (в).
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На всем исследованном участке спектра для всех
исследованных сплавов доминирующую роль в
формировании оптических свойств играют меж-
зонные переходы, формируя сложную спектраль-
ную зависимость σ(ω) (рис. 5). Основная полоса
интенсивного межзонного поглощения в сплаве
Mn2TiAl формируется при энергиях E > 0.23 эВ, в
Mn2VAl – при энергиях E > 0.13 эВ, в Mn2CrAl –
при энергиях E > 0.14 эВ. В видимой и УФ обла-
сти интенсивность межзонного поглощения по-
степенно снижается до уровня σ(ω) ~ 22 × 1014 с–1.

Дисперсия оптической проводимости образ-
цов MnTi2Al, MnCr2Al, в которых выявлены две
фазы, в общих чертах одинакова, отличаясь лишь
интенсивностью. Центр основной полосы погло-
щения находится в области энергий вблизи
1.3 эВ.

Для сплава MnV2Al со структурой B2 оптиче-
ская проводимость во всей исследованной обла-
сти значительно ниже по сравнению с MnTi2Al,
MnCr2Al. Следует выделить минимум на кривой
σ(ω) при энергии 0.13 эВ, пик при энергии 0.5 эВ,
“плечо” в окрестности 1 эВ и в области 2–2.5 эВ.
Интенсивность межзонного поглощения посте-
пенно уменьшается с увеличением энергии пада-
ющего света.

В ИК-области спектра для всех сплавов на-
блюдается незначительный рост оптической про-
водимости, который следовало бы связать с нача-
лом Друдевского подъема. Однако есть моменты,
которые останавливают нас от такого вывода.

В пределе ω → 0 оптическая проводимость выхо-
дит на значение статической, которую можно полу-
чить из измерений удельного электросопротивле-
ния. Статическая проводимость при комнатной
температуре σст имеет значения 30 × 1014 с–1 для

Mn2TiAl, 53 × 1014 с–1 для Mn2VAl, 31.6 × 1014 с–1

для Mn2CrAl. Следовательно, в пределе ω → 0 оп-
тическая проводимость лишь для Mn2VAl должна
увеличиться, именно в данном сплаве подъем на
кривой оптической проводимости можно связать
с началом Друдевского подъема. В случае Mn2TiAl и
Mn2CrAl рост σ(ω) следует связать с выходом на
новые пики межзонного поглощения.

Наличие пиков поглощения в ИК-области
спектра свидетельствуют о существовании низко-
энергетических щелей в зонном спектре сплавов.
Для сплавов Mn2TiAl, Mn2CrAl, где уровень Фер-
ми расположен в области высокой плотности со-
стояний для обеих спиновых подсистем, можно
ожидать межзонные переходы, начиная практи-
чески с нулевой энергии.

Для сплава Mn2VAl возможны межзонные пе-
реходы электронов практически с нулевой энер-
гией в системе зон со спинами против направле-
ния намагниченности. В другой системе – при
энергиях выше ширины щели, в которой нахо-
дится уровень Ферми. Заметное уменьшение ин-
тенсивности межзонного поглощения в видимой
и УФ-областях спектра свидетельствует об ослаб-
лении гибридизации глубоких состояний.

Дисперсионные кривые действительной ε1(ω)
и мнимой ε2(ω) части диэлектрической проница-
емости сплавов Mn2TiAl, Mn2VAl и Mn2CrAl при-
ведены на рис. 6. Мы наблюдаем монотонное уве-
личение ε2(ω) с увеличением длины волны пада-
ющего света и невысокие отрицательные или
положительные значения ε1(ω) вплоть до грани-
цы исследованного интервала. Из зависимости
(1 – ε1)–1 = f(ω2) для Mn2VAl и Mn2CrAl получены
оценки квадрата плазменной частоты Ω2 ~ (0.6–
0.7) × 1030 с–2 и эффективной концентрации сво-

Рис. 5. Дисперсия оптической проводимости спла-
вов. На вставке – более подробно ИК область.
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бодных носителей Nэфф = Ω2 m/4πе2 ~ 2 × 1020 см–3

(e, m – заряд и масса свободного электрона). Зна-
чения Nэфф примерно на 2 порядка ниже тех, ко-
торые характерны для хороших металлов. Для
Mn2TiAl ε1(ω) остается положительным вплоть до
длинноволновой границы изученного интервала,
оценку Ω2 и Nэфф сделать невозможно.

Для кубических кристаллов квадрат плазмен-
ной частоты Ω2 определяется скоростью электро-
нов  на поверхности Ферми, которая в свою оче-
редь связана с плотностью состояний на уровне

Ферми:   [25].

Для Mn2TiAl и Mn2CrAl, согласно зонным расче-
там, на уровне Ферми отмечена высокая плот-
ность состояний, образованная вкладами d-со-
стояний атомов Mn и Мe (рис. 2). Для Mn2VAl
уровень Ферми находится в псевдощели в одной
спиновой подсистеме и на пике плотности состо-
яний в другой. Поэтому для всех сплавов есте-
ственно ожидать низкие значения квадрата плаз-
менной частоты Ω2 и эффективной концентра-
ции свободных носителей Nэфф.

Еще одной причиной невысоких абсолютных
значений ε1(ω) и ε2(ω) могут быть высокие значе-
ния частоты релаксации, которая включает в себя
все механизмы рассеяния электронов, в частно-
сти, из-за структурного беспорядка. Однако ви-
дим, что кривые ε1(ω) и ε2(ω) близки для всех
сплавов, независимо от структуры или степени
порядка.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Выполнено комплексное исследование элек-

тронной структуры сплавов Гейслера Mn2MeAl
(Me = Ti, V, Cr) теоретически зонными расчетами
и экспериментально методом оптической спек-
троскопии.

С учетом реальной кристаллической структу-
ры сплавов получены картины плотности элек-
тронных состояний. Уровень Ферми находится в
области высокой плотности состояний для спла-
вов Mn2TiAl и Mn2CrAl. Сплав Mn2VAl является
полуметаллическим ферромагнетиком.

Расчетные значения коэффициента Зеебека
находятся в хорошем согласии с экспериментом в
случае однофазного Mn2VAl, в то же время в слу-
чае двухфазных Mn2CrAl и Mn2TiAl согласие с
экспериментальными значениями наблюдается
для одной из фаз.

Сплавы Mn2CrAl и Mn2TiAl имеют слабый от-
рицательный температурный коэффициент и вы-
сокие значения остаточного электросопротивле-
ния. Сплав Mn2VAl показывает металлический
характер электросопротивления.

υ

Ω = υ
π 

2
2

F2 ,
3

e dS ( ) =
υπ 

F
F 3

1
4

dSN E

Экспериментально показано, что сплавы име-
ют невысокую термоэлектрическую добротность
(0.72–1.07) × 10–4 Ватт/(К2 · м).

Обнаружено аномальное поведение оптиче-
ских свойств сплавов в ИК-области спектра – от-
сутствие вклада от внутризонного поглощения и
наличие интенсивного межзонного поглощения.

Полученная картина зонного спектра позво-
ляет дать качественное объяснение особенно-
стей температурной зависимости электросопро-
тивления и дисперсии диэлектрической прони-
цаемости.

Исследования проведены за счет гранта Рос-
сийского научного фонда (проект № 22-22-20109
https://rscf.ru/project/22-22-20109/, ИФМ УрО РАН).

Нет конфликтов интересов.
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На примере базового сплава Al–2.5% Mg–1% Mn–0.4% Fe (мас. %) изучено влияние добавок каль-
ция, скандия и циркония (в количествах около 2.5, 0.1 и 0.2% соответственно) на прочность листо-
вого проката. Объектом экспериментального изучения был сплав выбранного состава в виде слит-
ков и полученных их них горячекатаных и холоднокатаных листов. С помощью микроструктурных
исследований показано, что кальций связывает железо в компактные включения (предположитель-
но фазы Al10CaFe2), что положительно сказывается на механических свойствах сплава, а также его
технологической пластичности в процессе операции прокатки. Добавки циркония и скандия поз-
воляют сформировать термически стабильные наночастицы фазы Al3(Zr, Sc)–L12, что благоприят-
но для сохранения в холоднокатаных листах частично нерекристаллизованной структуры при отжи-
ге, как минимум, до 400°С. На примере сплава выбранного состава продемонстрирована принци-
пиальная возможность получения из литых (негомогенизированных) слитков листового проката со
свойствами термически упрочняемых сплавов типа AlSi1MgMn и AlZn4.5Mg1.5Mn без использова-
ния закалки.

Ключевые слова: алюминиево-магниевые сплавы, листовой прокат, фазовый состав, микрострукту-
ра, механические свойства
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ВВЕДЕНИЕ
Деформируемые термически неупрочняемые

алюминиевые сплавы типа АМг2, содержащие 2–
3% Mg (здесь и далее мас. %, если иное не огово-
рено), обладают высокой технологичностью и
коррозионной стойкостью, вследствие чего они
нашли широкое применение в различных обла-
стях [1–4]. Эти сплавы предназначены преиму-
щественно для получения листового проката. Ос-
новным недостатком сплавов типа АМг2 являет-
ся невысокая прочность, особенно в отожженном
состоянии (согласно ГОСТ 21631-76 требование к
временному сопротивлению составляет менее
200 МПа). Это препятствует их использованию в
нагруженных изделиях. Увеличение содержания
магния до 5–6% (сплавы АМг5, АМг6) позволяет
заметно повысить прочность, однако при этом
снижается технологичность (в частности, сопро-
тивление деформированию) и коррозионная
стойкость (из-за образования по границам зерен

вторичных выделений фазы Al3Mg2) [4]. Кроме
того, слитки сплавов с высоким содержанием
магния требуют гомогенизирующего отжига.

Для повышения прочностных свойств сплавов
типа АМг2 целесообразно дополнительно леги-
ровать их такими элементами, которые бы сохра-
няли высокий уровень технологичности и корро-
зионной стойкости. Среди них скандий и цирко-
ний, которые нашли применение в качестве
добавок в алюминиево-магниевые сплавы [5–8].
Легированные сплавы в настоящее время рас-
сматриваются как одни из наиболее перспектив-
ных материалов для авиастроения, поскольку они
позволяют добиться существенно большей проч-
ности по сравнению с классическими магналия-
ми. Это упрочнение достигается за счет присут-
ствия в структуре деформированных полуфабри-
катов наночастиц фазы Al3(Sc,Zr)–L12, которые
являются эффективными антирекристаллизато-
рами [9]. Эти наночастицы образуются при отжи-

УДК 669.017

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ДИФФУЗИЯ



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

СТРУКТУРА И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ЛИСТОВОГО ПРОКАТА 617

ге (или технологическом нагреве) слитков в про-
цессе распада пересыщенного алюминиевого
твердого раствора (далее (Al)), который формиру-
ется при кристаллизации [10–12].

Среди других потенциальных легирующих
элементов, по нашему мнению, следует обратить
внимание на кальций. За последние годы появи-
лось много публикаций, в которых кальций рас-
сматривается как легирующий компонент в спла-
вах на основе магния [11, 13–16]. Но примени-
тельно к алюминиевым сплавам этот элемент еще
не нашел должного применения, несмотря на то,
что его введение позволяет повысить коррозион-
ную стойкость и снизить плотность сплава. По дан-
ным работы [17] кальций в алюминиево-магниевых
сплавах не образует иных фаз кроме Al4Ca. С другой
стороны, согласно работе [18], при наличии при-
меси железа возможно формирование соедине-
ния Al10CaFe2, эвтектические включения которо-
го имеют более благоприятную морфологию по
сравнению с включениями других железосодер-
жащих фаз (в частности, иглообразными включе-
ниями фазы Al3Fe).

Исходя из вышесказанного, были определены
цели данной работы:

а) обосновать состав коррозионностойкого де-
формируемого алюминиевого сплава с добавкой
кальция, обладающего повышенной прочностью;

б) получить листовой прокат из сплава вы-
бранного состава и определить его базовые меха-
нические и физические свойства, сравнить их со
свойствами марочных сплавов типа АМг2.

ОБОСНОВАНИЕ СОСТАВА СПЛАВА
В качестве базовой была выбрана композиция

Al–2.5% Mg–1% Mn–0.4% Fe, т.е. с со средней
(для сплавов типа АМг2) концентрацией магния
и близкой к предельной (для магналиев) концен-
трацией марганца. Последний элемент при кри-
сталлизации способен входить в состав (Al) и при
нагреве формировать вторичные выделения фазы
Al6Mn. Это позволяет повысить прочностные
свойства листов в отожженном состоянии. Пре-
дельное содержание примеси железа в сплаве
АМг2 составляет 0.4% [4].

Назначение добавки кальция – связывание
примеси железа в соединение Al10CaFe2, что
должно положительно сказаться на механических
свойствах. Кроме того, по данным работы [19] же-
лезо в виде данного тройного соединения не ока-
зывает отрицательного влияния на коррозион-
ную стойкость алюминия. Согласно предвари-
тельным экспериментам, введение до 2.5% Ca в
сплав Al–2.5% Mg–1% Mn–0.4% Fe не приводит
к появлению первичных кристаллов интерметал-
лидов. Именно это и определило выбор концен-
трации кальция.

Цирконий и скандий, как было отмечено вы-
ше, необходимы для упрочнения за счет форми-
рования наночастиц L12, при гетерогенизацион-
ном отжиге отливок и слитков. По данным рабо-
ты [11] оптимальное сочетание упрочняющего
эффекта и экономности легирования может быть
реализовано при ~0.1% Sc и 0.2–0.25% Zr.

Таким образом, был обоснован состав экспери-
ментального сплава: Al–2.5% Ca–2.5% Mg–1% Mn–
0.4% Fe–0.1% Sc–0.2% Zr (далее Al2.5Ca2.5Mg).

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДИКИ
Объектом экспериментального изучения был

сплав выбранного состава в виде слитков и листо-
вого проката. Плавку на основе алюминия техни-
ческой чистоты А85 (ГОСТ 11069–2001) осу-
ществляли в электропечи сопротивления в гра-
фитошамотном тигле. Кальций, марганец,
железо, цирконий и скандий вводили в алюмини-
евый расплав в виде двойных лигатур на основе
алюминия (Al–15% Ca, Al–10% Mn, Al–10% Fe,
Al–15% Zr и Al–2% Sc соответственно), а магний
в чистом виде (Мг90). Разливку осуществляли в гра-
фитовую форму при температуре около 780°С, по-
лучая плоские слитки с размерами 15 × 60 × 180 мм.
Скорость охлаждения при кристаллизации со-
ставляла около 10 К/с, что примерно соответству-
ет скорости охлаждения средних промышленных
слитков, полученных методом непрерывного ли-
тья. Образцы для исследования структуры и
свойств вырезали из нижней половины слитков.
По данным спектрального анализа фактический
состав экспериментального сплава оказался весь-
ма близок к заданному.

Горячую прокатку слитков проводили на двух-
валковом лабораторном стане 260 при 400°С. Пе-
ред деформационной обработкой слиток нагре-
вали до заданной температуры и выдерживали в
течение 1 ч. Поскольку температура полного рас-
творения магния в (Al) для сплава Al2.5Ca2.5Mg до-
статочно низкая (около 170°С), то специальную
операцию гомогенизационного отжига не прово-
дили. В процессе прокатки были получены листы
толщиной 2 мм (степень обжатия 80%) (рис. 1). Хо-
лодную прокатку проводили на вальцах ВЭМ-3М
до толщины 0.5 мм (степень обжатия 75%). Отжиг
горячекатаных и холоднокатаных листов прово-
дили в муфельной электрической печи SNOL с
точностью поддержания температуры около 3 К.

Для приготовления шлифов применяли меха-
ническую полировку с последующей электроли-
тической полировкой, которую проводили при
напряжении 12 В в электролите, содержащем
6 частей C2H5OH, 1 часть HClO4 и 1 часть глице-
рина. Микроструктуру образцов изучали с помо-
щью оптического микроскопа Olympus GX51
(ОМ), сканирующих электронных микроскопов
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TESCAN VEGA 3 и Quanta-650 (СЭМ). Микроскоп
TESCAN, укомплектованный энергодисперсион-
ной приставкой-микроанализатором производства
Oxford Instruments и программным обеспечением
AZtec, также использовали для микрорентено-
спектрального анализа (МРСА). Сканирующий
электронный микроскоп Quanta-650 (компания
“FEI”) оснащен аналитическим оборудованием
EDAX, включающим рентгеноспектральный
микроанализатор EDS и дифракционную камеру
EBSD. Для просвечивающей электронной мик-
роскопии (ПЭМ), которую проводили на микро-
скопе JEM-2100, были приготовлены фольги ме-
тодом ионного утонения на установке PIPS.

Твердость по Виккерсу определяли на твердо-
мере Wilson Wolpert 930N согласно ГОСТ 9012–59
при следующих параметрах: шарик – 2.5 мм, на-
грузка – 306 Н, время выдержки – 30 с. Испыта-
ния на растяжение проводили на универсальной
машине Zwick по ГОСТ 1497–84 при скорости на-
гружения 10 мм/мин, используя плоские образцы
шириной 10 мм, вырезанные из листового проката.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Микроструктура литого сплава Al2.5Ca2.5Mg,
приведенная на рис. 2, показывает наличие эв-
тектических прожилок, которые располагаются
по границам дендритных ячеек (Al), средний раз-
мер последних составляет около 50 мкм. По дан-
ным МРСА эти прожилки обогащены кальцием и
железом (рис. 3а1, рис. 3а3, табл. 1). Магний и
марганец находятся в основном в ячейках (Al)
(рис. 3а2 и табл. 2), в то время как концентрации
железа и кальция в них, как и следовало ожидать,
весьма малы. Первичные кристаллы фазы Al3(Zr, Sc)
не были обнаружены, из чего следует, что цирко-
ний и скандий находятся в (Al). Анализ состава
(Al) подтвердил это. Железо выявлялось чаще
всего в сочетании с марганцем, но также встреча-
лись кристаллы светлого контраста, богатые каль-
цием (табл. 1). Исходя из ранее полученных данных
о существовании в системе Al–Ca–Fe тройного
интерметаллида Al10CaFe2, предположили, что
эти эвтектические кристаллы относятся к этому
соединению.

Экспериментальный сплав, несмотря на зна-
чительную долю фаз кристаллизационного про-
исхождения (см. рис. 2), показал хорошую техно-

Рис. 1. Экспериментальный сплав Al2.5Ca2.5Mg в го-
рячекатаном состоянии.

Рис. 2. Микроструктура сплава Al2,5Ca2,5Mg в литом
состоянии: а) ОМ; б) СЭМ.

25 мкм

(а)

(б)

Таблица 1. Химический состав сплава Al2.5Ca2.5Mg в от-
дельных участках после различных этапов обработки.
Участки, с которых получены спектры, отмечены соответ-
ствующими цифрами на рис. 2б для литого, на рис. 3б для
горячекатаного и на рис. 3в для холоднокатаного состояния

Спектр
Содержание химических элементов (ат. %)

Mg Ca Mn Fe
Литое состояние

12 4.64 5.15 6.14 3.72
13 1.99 0.37 4.05 7.36
14 2.08 0.23 3.03 6.79
16 4.76 3.45 1.09 5.90
18 3.09 2.59 2.75 2.00

Горячекатаное состояние
1 3.13 6.41 0.34 0.25
3 3.15 1.92 1.28 5.51
4 3.17 2.72 1.21 3.28
6 3.08 6.88 0.25 0.17

Холоднокатаное состояние
1 2.7 15.55 0.31 0.21
2 2.32 12.97 0.21 0.2
4 3.12 0.48 2.79 4.97
5 2.42 0.38 3.67 6.95
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логичность при горячей прокатке литого слитка,
видимые дефекты не были выявлены (см. рис. 1).
Прокатка привела к существенному улучшению
микроструктуры, поскольку эвтектические вклю-
чения, содержащие Fe и Ca, приобрели компакт-
ную форму, а их распределение стало более одно-
родным (см. рис. 3б, 3в). Состав алюминиевой
матрицы при этом практически не изменился.

Согласно данным МРСА она содержала большую
часть марганца и практически все количество
скандия и циркония (табл. 2).

Однако в отличие от литого состояния в горя-
чекатаных листах структура алюминиевой матри-
цы изменилась, поскольку в процессе предвари-
тельного нагрева и прокатки произошло образо-
вание вторичных выделений фаз Al3(Zr,Sc) и
Al6Mn, что отражено на рис. 4. Размер первых не
превышал 10 нм (рис. 4а, 4б), что согласно оце-
ночному расчету соответствует среднему расстоя-
нию между ними около 100 нм. Марганец-содер-
жащие частицы заметно крупнее (200–300 нм, см.
рис. 4в), что определяет их меньшую эффектив-
ность как антирекристаллизаторов [20].

В результате горячей прокатки (ГП) твердость
сплава значительно повысилась (с 88 до 120 HV),
что позволяло предположить достаточно высокие
механические свойства. Испытания на растяже-
ние подтвердили это предположение: значения σв

Рис. 3. Распределение элементов в структуре сплава Al2.5Ca2.5Mg, СЭМ/МРСА: (а) литое состояние, (б) после горя-
чей прокатки, (в) после холодной прокатки; (а, б, в) отраженные электроны, (а1, б1, в1) кальций; (а2, б2, в2) марга-
нец; (а3, б3, в3) железо На изображениях б1, б3 и в1, в3 выделены области пересечений кальция и железа, предположи-
тельно образующих фазу Al10CaFe2.

25 мкм 25 мкм 25 мкм 25 мкм

5 мкм 5 мкм 5 мкм 5 мкм

5 мкм5 мкм5 мкм5 мкм

(a) (a1) (a2) (a3)

(б) (б1) (б2) (б3)

(в) (в1) (в2) (в3)

Таблица 2. Состав алюминиевой матрицы сплава
Al2.5Ca2.5Mg в литом и горячекатаном состоянии

Элементы Mg Si Ca Sc Mn Fe Zr Al

Литое состояние
Мас. % 1.59 <0.01 <0.01 0.10 0.85 <0.01 0.45 96.96
Ат. % 1.77 <0.01 <0.01 0.06 0.42 <0.01 0.14 97.59

Горячекатаное состояние
Мас. % 2.84 <0.01 0.05 0.09 0.71 0.06 0.33 95.92
Ат. % 3.17 <0.01 0.03 0.05 0.33 0.03 0.10 96.27
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и σ0.2, приведенные в табл. 3, сопоставимы со
свойствами термически упрочняемых средне-
прочных сплавов типа АД35 и 1915 [4].

Последующий отжиг (ГПО) при 350°С привел
к двукратному повышению пластичности при
умеренном снижении прочностных характери-
стик, которые значительно выше, чем у марочных
алюминиево-магниевых сплавов. Эксперимен-

тальный сплав продемонстрировал достаточно
высокую технологичность и при холодной про-
катке (ХП). Благодаря значительному деформа-
ционному упрочнению твердость повысилась до
145 HV, а предел текучести до 450 МПа. Однако
пластичность в холоднокатаном состоянии ока-
залась низкой (менее 0.5%), что явилось причи-
ной для разработки режима отжига.

Первым шагом было определение термиче-
ской стабильности нагартованного состояния.
Для этого изучали влияния температуры отжига
на твердость и микроструктуру холоднокатаных
листов.

Как видно из рис. 5, с повышением температу-
ры происходит плавное снижение твердости. При
этом до 400°С сохраняется частично нерекри-
сталлизованная структура, что обусловлено высо-
кой объемной долей вторичных алюминидов, как
Al3(Zr,Sc) (см. рис. 4а), так и Al6Mn (см. рис. 4в).
Полностью рекристаллизованная структура вы-
является после отжига при 500°С, поэтому отжиг
при более высокой температуре мало снижает

Рис. 4. Вторичные выделения Al3(Zr,Sc) (а, б) и Al6Mn
(в) в сплаве Al2.5Ca2.5Mg в горячекатаном состоянии,
ПЭМ: а – светлое поле, б, в – темное поле.

100 нм

(a)

(б)

(в)

100 нм

500 нм

Al3(Sc,Zr)

Al,Al3Zr [110]

Al6Mn [014]

Al6Mn

Рис. 5. Влияние температуры отжига на твердость хо-
лоднокатаного сплава Al2.5Ca2.5Mg.
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Таблица 3. Механические свойства деформированно-
го сплава Al2.5Ca2.5Mg

Состояние № 
образца

σв, МПа σ0.2, МПа δ, %

ГП
(400°С)

1 394 358 2.7
2 387 351 3.2
3 393 358 2.0

Среднее 391 ± 3 356 ± 3 2.6 ± 0.4
ГПО
(350°С, 
3 часа)

1 368 300 5.0
2 366 301 5.3
3 367 298 4.8

Среднее 367 ± 1 300 ± 1 5.0 ± 0.2
ХП 1 465 – 0.2

2 457 – 0.2
Среднее 462 ± 3 – 0.2 ± 0.0
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твердость (рис. 5). Таким образом, можно ска-
зать, что экспериментальный сплав демонстриру-
ет конкурентоспособный уровень прочностных
свойств в интервале температур 0–300°С, что зна-
чительно лучше, чем у стандартных деформируе-
мых сплавов системы Al–Mg [21].

ВЫВОДЫ

1. Показано, что введение в базовый сплав Al–
2.5% Mg–1% Mn–0.4% Fe (мас. %) добавок каль-
ция, скандия и циркония (в количествах около
2.5, 0.1 и 0.2% соответственно) позволяет повы-
сить прочность при сохранении высокой дефор-
мационной технологичности.

2. Добавка кальция связывает железо в ком-
пактные включения (предположительно фазы
Al10CaFe2), что благоприятно для механических и
технологических свойств.

3. Добавки циркония и скандия позволяют
сформировать термически стабильные наноча-
стицы фазы Al3(Zr,Sc)–L12, что благоприятно для
сохранения в холоднокатаных листах частично
нерекристаллизованной структуры при отжиге,
как минимум, до 400°С.

4. На примере сплава выбранного состава про-
демонстрирована принципиальная возможность
получения из литых (негомогенизированных)
слитков листового проката со свойствами терми-
чески упрочняемых сплавов типа АД35 и 1915 без
использования закалки.

Статья подготовлена при поддержке гранта
Российского научного фонда № 21-79-00134 (ли-
тье слитков, деформационная обработка, получе-
ние изображений СЭМ), и гранта имени П.Л. Ка-
пицы Московского Политехнического Универси-
тета, реализуемого в рамках программы Приоритет
2030 (термическая обработка, получение изобра-
жений ОМ, СЭМ).
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Методами рентгенографии и сканирующей электронной микроскопии исследованы изменения
структуры аморфных сплавов при деформировании методами кручения под высоким давлением,
многократной прокатки и барической обработки. Показано, что при всех способах деформирова-
ния в аморфных сплавах формируются полосы сдвига, представляющие собой области более низ-
кой плотности по сравнению с окружающей недеформированной аморфной матрицей. Полосы
сдвига являются зонами повышенного свободного объема, образование полос приводит к появле-
нию ступенек на поверхности образцов. Количество полос сдвига и морфология поверхности де-
формированных аморфных сплавов определяются видом деформации и физическими свойствами
материала.
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ВВЕДЕНИЕ
Аморфные металлические сплавы (металличе-

ские стекла) обладают необычной для сплавов
структурой и рядом великолепных физических
свойств [1–4]. Некоторые из этих свойств могут
быть повышены путем создания композитной
аморфно-нанокристаллической структуры [5–7],
состоящей из нанокристаллов, распределенных в
аморфной матрице. Параметры такой структуры
(размер нанокристаллов, их расположение, доля
кристаллической составляющей) существенно
зависят от условий формирования нанокристал-
лов. Основными способами создания аморфно-
нанокристаллической структуры является термо-
обработка или деформация (и их сочетание) ис-
ходной аморфной фазы. Формирующаяся струк-
тура зависит от способа воздействия на аморф-
ную фазу. Так, например, если нанокристаллы
сформировались в деформированном образце, их
размер оказывается меньше, а доля больше по
сравнению с нанокристаллами, образующимися
в процессе термообработки [8, 9]. Для выяснения
причин такого различия необходимы исследова-
ния изменений структуры аморфной фазы, про-
исходящих в процессе деформации.

Деформация аморфной фазы является сильно
локализованной. Пластическая деформация при
низких температурах и умеренных нагрузках осу-
ществляется в узких зонах – полосах сдвига (зонах
локализации пластической деформации), практи-
чески не затрагивая основную часть аморфной фа-
зы. В этих полосах структура, естественно, изменя-
ется. Согласно литературным данным [10] поло-
сы сдвига ориентированы под углом 55° ± 5° к
направлению деформации. Важной особенно-
стью пластической деформации аморфных спла-
вов является увеличение количества свободного
объема в полосах сдвига, т.е. увеличение среднего
расстояния между атомами [11–13]. Толщина по-
лос сдвига составляет 5–20 нм [14–16]. Деформация
часто приводит к ветвлению полос сдвига [17, 18].
Исследования показали, что структура полос
сдвига и их окрестностей является сложной и из-
менения структуры аморфной фазы могут рас-
пространяться на большие расстояния от полосы
сдвига; вплоть до 200 нм. Степень изменений
структуры в полосе сдвига зависит от условий де-
формирования. На поверхности пластическая де-
формация проявляется в виде ступенек, пред-
ставляющих собой места выхода полосы сдвига
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на поверхность. Количественные характеристики
таких ступенек после деформации методами кру-
чения под высоким давлением и многократной
прокатки исследовались в ряде работ [5, 19–22].
Структура в полосах сдвига отличается от струк-
туры недеформированной части аморфной фазы.
Образование нанокристаллов начинается в поло-
сах сдвига и их окрестностях. Было установлено,
что в полосах сдвига коэффициент диффузии при
комнатной температуре на 5–6 порядков выше,
чем в окружающей аморфной матрице [23].
Обычно при обсуждении ускоренной диффузии в
полосах сдвига рассматривают либо локальное
сильное, но непродолжительное (~30 пс) повы-
шение температуры в области локализации де-
формации [24–28], либо уменьшение плотности
материала в полосе сдвига [17, 29–31]. В принци-
пе, в каждом конкретном случае превалирующим
может быть любой из указанных факторов. В на-
стоящее время ускорение диффузии в этих обла-
стях связывают с увеличением доли свободного
объема [17, 29, 31]. Фактически это означает, что
в результате деформации формируется своеоб-
разное наностекло: структура состоит из аморф-
ных областей, различающихся по плотности [32]:
аморфной фазы в полосах сдвига (областях с по-
вышенной долей свободного объема) и неизме-
нившейся аморфной матрицы в основной части
образца. Следует отметить, что понятие “свобод-
ный объем” широко используется и для описания
ряда свойств аморфных материалов [33–37]. Кон-
цепция свободного объема была выдвинута в ра-
ботах [33, 38, 39], в которых свободный объем
рассматривается как увеличенное пространство
между атомами в неупорядоченной структуре. В
настоящее время для определения наличия сво-
бодного объема используется метод рентгеногра-
фии [37].

Было показано [15, 40], что свойства аморф-
ной фазы (например, микротвердость) меняются
на заметном удалении от полосы деформации [5].
Очевидно, что полосы сдвига играют важную
роль в процессах формирования нанокристаллов.
Несмотря на большое число работ, посвященных
исследованию полос сдвига в аморфной фазе
[5, 12, 17–19, 41–45], четких представлений о
структуре этих областей, их зависимости от усло-
вий деформирования, связи с формированием на-
нокристаллов в настоящее время нет. Имеется
группа работ, авторы которых предпринимали по-
пытки исследовать изменения структуры аморфной
фазы при деформации. Одним из первых таких ис-
следований является изучение структуры прокатан-
ных лент сплава Pd80Si20 (1975 г. [46]); после про-
катки на рентгенограммах аморфных образцов
наблюдалось смещение первого пика структур-
ного фактора в сторону меньших углов. В то время
специальных исследований изменения структуры
при деформации не проводилось, тем не менее, по-

лученный результат, несомненно, указывает на из-
менение радиуса первой координационной сфе-
ры, как минимум, в некоторых областях образца.
Исследования эволюции структуры аморфных
сплавов на основе циркония непосредственно в
процессе деформации [47–49] позволили обнару-
жить изменения структуры, происходящие при
упругой деформации. В указанных работах на-
блюдали различие в положении первого диффуз-
ного максимума при рентгеноструктурных иссле-
дованиях вдоль и поперек направления растяже-
ния. Исследования проводились in-situ в процессе
деформирования в области упругих напряжений;
полученные результаты однозначно свидетель-
ствовали об эллиптическом характере первой
координационной “сферы”. Таким образом, ав-
торы показали, что в отсутствии пластической
деформации растяжение приводит к изменению
расстояния между атомами в аморфной структу-
ре, причем эти изменения зависят от ориента-
ции приложенного напряжения. При пластиче-
ской деформации аморфного сплава Pd40Ni40P20
[50] наблюдалось формирование анизотропной
аморфной структуры.

Имеющиеся в литературе данные указывают
на важность изменений структуры и, в частности,
плотности аморфной фазы в полосах деформа-
ции. Поскольку именно эти области и их окрест-
ности являются местами зарождения нанокри-
сталлов, а параметры наноструктуры, формирую-
щейся при деформации, определяют свойства
материала, исследования изменений структуры
при деформации оказываются принципиально
важными. Работ, посвященных таким исследова-
ниям сравнительно немного. В частности, было
показано, что увеличение свободного объема в
полосах сдвига способствует ускорению процесса
кристаллизации [43, 51, 52]. Одним из способов
оценки изменений структуры при деформации
может быть анализ кривых рассеяния рентгенов-
ских лучей деформированными образцами в со-
четании с исследованием их поверхности (ступе-
нек, отражающих места выхода полос сдвига на
поверхность образца). Сдвиг основного диффуз-
ного максимума свидетельствует об изменении
расстояния между атомами в аморфной фазе, а
присутствие ступенек на поверхности деформи-
рованного образца, их количество, расположение
и другие характеристики могут позволить оце-
нить долю деформированного материала. Целью
настоящей работы было исследование изменений
структуры в металлических стеклах разного хи-
мического состава (на базе металлов с разными
упругими характеристиками).

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Исследования проводили на широкой группе

сплавов систем Al–Y, Al–TM–RE (TM = Ni, Co;
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RE = Y, Gd, La), Fe–Si–B, Co–Si–B–Fe–Nb, Pd–
Ni–P, Zr–Cu–Al–Fe. Аморфные сплавы в виде
лент были получены методом скоростной закалки
расплава на быстровращающийся диск. Слитки
сплавов номинального состава готовили дуговой
плавкой в очищенном аргоне, после чего рас-
плавляли и подвергали закалке по одновалковой
схеме. Скорость охлаждения при закалке состав-
ляла около 106 град/с. Аморфные ленты имели
толщину 30–50 мкм и ширину 10–15 мм. Массив-
ные аморфные сплавы (bulk metallic glasses, BMG)
Zr55Cu30Al15Ni5 и Zr62,5Cu22,5Al10Fe5 были получе-
ны расплавлением во взвешенном состоянии и
закалкой в медную изложницу. Они представля-
ли собой стержни диаметром 8 мм. Химический
состав всех образцов контролировали методом
локального рентгеноспектрального анализа на
приставке к сканирующему электронному мик-
роскопу ZeissSupra 50VP.

Для деформирования образцов использовали
три разных метода: кручение под высоким давле-
нием, многократную прокатку и барическую об-
работку. Для деформирования методом кручения
под высоким давлением образцы массивных
сплавов разрезали на диски толщиной 0.5 мм и
полировали перед началом деформации. Аморф-
ные сплавы, полученные в виде лент, разрезали
на отрезки соответствующего размера. Деформи-
рование методом кручения под давлением осу-
ществляли по стандартной методике [53]. Для де-
формации образец помещали между двух накова-
лен и подвергали воздействию сжимающей силы
в несколько ГПа и деформации сдвигом за счет
вращения нижней наковальни. Разная степень
деформации обеспечивалась разным количе-
ством оборотов. Деформирование проводили при
давлении 4–6 ГПа при комнатной температуре.
Деформирование прокаткой проводили на четы-
рехвалковом стане VEB Schwermaschinenbau с
числом проходов 50–150.

Истинную деформацию при кручении под вы-
соким давлением и прокатке рассчитывали по
формуле (1) [54–56]:

(1)

где r – радиус образца, ϕ – угол поворота пуансо-
на, h0 – начальная толщина образца, h – толщина
образца после деформации.

При барической обработке образцы последо-
вательно закладывали в ячейку высокого давле-
ния; средой, передающей давление, служил поро-
шок гексагонального нитрида бора или проклад-
ки из тефлона. При этих условиях воздействия
были близкими к гидростатическим. Барическую
обработку проводили при давлениях Р = 5–8 ГПа

( ) ϕ  = + +      

0.52
0ln 1  ln , hre

h h

в течение 30–60 мин. После выдержки под давле-
нием давление стравливали, а ячейку разбирали.

Выбор разных способов деформирования обу-
словлен влиянием способа нагружения на измене-
ние структуры аморфных сплавов. При деформиро-
вании методом кручения под давлением величина
деформации меняется по радиусу образца: цен-
тральная часть является практически недеформи-
рованной, а наибольшая истинная деформация
оказывается на периферии. При прокатке вели-
чина деформации меняется по глубине образца,
наиболее деформированными являются припо-
верхностные области. При барической обработке
условия деформации являются квазигидростати-
ческими. Следует отметить, что надежного спосо-
ба определения величины деформации при бари-
ческой обработке в настоящее время нет.

Структуру сплавов исследовали методами
рентгенографии на рентгеновском дифрактометре
SIMENSD-500 с использованием CоKα- и CuKα-
излучений, шаг при съемке составлял 0.05° или
0.02°. В ряде случаев проводили съемку с этало-
ном. При обработке спектров использовали спе-
циальные программы, позволяющие проводить
сглаживание, коррекцию фона, разделение пере-
крывающихся максимумов и др. Морфологию
поверхности исходных и деформированных об-
разцов исследовали на сканирующем электрон-
ном микроскопе. При исследовании поверхности
основное внимание уделялось измерению высо-
ты и ширины ступенек, образующихся при выхо-
де полос сдвига на поверхность. Оценку доли сво-
бодного объема ΔV проводили по формуле:

(2)
где Rдеф и Rисх – радиусы первой координацион-
ной сферы деформированного и исходного об-
разцов соответственно.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Основным методом исследования структуры

аморфных сплавов является рентгеноструктур-
ный анализ. Интенсивность рассеяния рентге-
новских лучей аморфной фазой определяется
формулой:

(3)

где N – полное число атомов в единице объема,
F(S) – амплитуда рассеяния, ρ(R) – число атомов
в единице объема, находящихся на расстоянии R от
выбранного атома, ρ0 – среднее число атомов в
единице объема, S – волновой вектор [57]. По-
следовательность максимумов функции I(S)
определяется последовательностью максимумов
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деф исх исх – /  0) %( 10 ,V R R R

( ) ( )

( )( )
∞

=
  × + π − ρ 
  

×

ρ 2

0

2

0

 

1 4 s[ ( ) in ,] /  

I NF

R R R R dR

S S

S S



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

ИЗМЕНЕНИЕ РАДИУСА ПЕРВОЙ КООРДИНАЦИОННОЙ СФЕРЫ 625

функции sin(SR)/SR. Эта функция имеет макси-
мумы при значениях SR, равных 7.73, 14.06, 20.46
и т.д. Легко определить, что радиус первой коор-
динационной сферы (кратчайшее расстояние
между атомами):

(4)
Таким образом, радиус первой координацион-

ной сферы может быть определен по значению вол-
нового вектора, соответствующему любому макси-
муму кривой интенсивности рассеяния. Значение R1
определяют, используя уравнение Эренфеста [57]:

(5)
где λ – длина волны используемого излучения, θ –
дифракционный угол.

Поскольку первый максимум кривой является
наиболее интенсивным, его положение, как пра-
вило, и используется для определения радиуса
первой координационной сферы.

На рис. 1 показана рентгенограмма аморфного
сплава Al90Y10 непосредственно после закалки.
Такая картина является типичной: интенсивный
первый диффузный максимум и последующие
диффузные максимумы существенно меньшей
интенсивности. В дальнейшем будут приведены ча-
сти рентгенограмм, соответствующие области пер-
вого диффузного максимума. Радиус первой коор-
динационной сферы аморфного сплава Al90Y10,
определенный по формуле (5), R1 = 2.906 Ǻ. По-
сле деформирования методом кручения под вы-
соким давлением наблюдается небольшое смеще-
ние диффузного максимума в область меньших
углов. После деформирования прокаткой радиус
первой координационной сферы составляет R1 =
= 2.914 Ǻ.

= = = …1 1 2 37.73/ 14.06/ 20.46/  .    R S S S

=12 1.si ,n θ 23λR

На рис. 2 показаны результаты аппроксима-
ции диффузных максимумов исходного (1) и де-
формированного (2) образцов. Видно, что смеще-
ние пика мало, но результаты воспроизводимы
при повторных съемках.

На изображениях поверхности образцов (при-
ведены ниже в разделе “Исследование морфоло-
гии поверхности деформированных образцов”)
видны ступеньки, являющиеся местами выхода
полос сдвига на поверхность. Такая морфология
поверхности свидетельствует, что в результате де-
формирования в образце образовались полосы
сдвига, и структура образца стала неоднородной.
Как отмечалось выше, деформированный обра-
зец представляет собой наностекло, состоящее из
аморфных областей с неизменившейся при де-
формации аморфной фазой и аморфных областей
пониженной плотности (полос сдвига). Это озна-
чает, что определенный выше радиус первой ко-
ординационной сферы является усредненным и
составляет:

(6)
где а и b – объемные доли неизменившейся
аморфной фазы и полос сдвига, соответственно.
Поскольку объемная доля полос сдвига невелика,
изменение среднего радиуса первой координаци-
онной сферы

(7)
должно быть небольшим, что и наблюдается экс-
периментально. Для приведенного выше образца
Al90Y10 это изменение составляет ΔR1 = 0.008 Ǻ.
Оценка изменения радиуса первой координаци-
онной сферы дает величину ~0.3%. Это соответ-

= +1 1образца 1полос сдвига ,) (R аR bR

= Δ − Δ1 1деформ 1исходный R R R

Рис. 1. Рентгенограмма закаленного аморфного спла-
ва Al90Y10.
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Рис. 2. Результат аппроксимации первых диффузных
максимумов на рентгенограммах исходного (1) и де-
формированного (2) образцов аморфного сплава
Al90Y10.
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ствует увеличению свободного объема ΔV при-
мерно на 0.9%, что согласуется с известными дан-
ными об изменении структуры аморфных
сплавов при кручении под высоким давлением.

Насколько типично такое изменение при де-
формации? Для ответа на этот вопрос исследова-
ли группу аморфных сплавов, полученных в виде
тонких лент или стержней (массивные металли-
ческие стекла) и подвергнутых деформации раз-
ного типа: кручению под высоким давлением
(КВД), многократной прокатке и барической об-
работке.

Кручение под высоким давлением

Исследование изменений структуры при де-
формации методом КВД проводили на массив-
ных аморфных образцах и образцах, полученных
в виде лент. Массивные сплавы на основе цирко-
ния составов Zr55Cu30Al10Ni5 и Zr62.5Cu22.5Al10Fe5
деформировали при комнатной температуре. Ра-
диус первой координационной сферы аморфного
сплава Zr55Cu30Al10Ni5 R1 = 2.989Ǻ. После дефор-
мации (давление 6 ГПа, 1 оборот) наблюдается
небольшое смещение диффузного максимума в
область меньших углов. На рис. 3 приведены
рентгенограммы сплава Zr55Cu30Al10Ni5 до (1) и
после (2) деформации (область первого диффузно-
го максимума). Кривые для наглядности смещены
вдоль оси ординат. Рассчитанное по кривой рассея-
ния значение радиуса первой координационной
сферы деформированного образца составляет R1 =
= 3.014 Ǻ. Увеличение радиуса первой координаци-
онной сферы составляет ΔR1 = 0.025 Ǻ.

Для исходного аморфного сплава
Zr62,5Cu22,5Al10Fe5 R1 = 2.998 Ǻ, значение радиуса
R1 после деформации (6 ГПа, 5 оборотов) увели-
чивается, R1 = 3.003 Ǻ, и это увеличение составля-
ет ΔR1 = 0.005 Ǻ.

Исследования соответствующих изменений на
лентах проводили для аморфных сплавов систе-
мы Fe–B–Si (разного состава), Zr62,5Cu22,5Al10Fe5,
а также приведенного выше сплава Al90Y10. В ре-
зультате исследований были получены следую-
щие данные:

исходный аморфный сплав Zr62,5Cu22,5Al10Fe5:
R1 = 3.003 Ǻ, деформированный при комнатной
температуре (6 ГПа, 30 оборотов) R1 = 3.028 Ǻ, и
ΔR1 = 0.025 Ǻ. При деформировании лент того же
сплава при 150°C, ΔR1 = 0.014 Ǻ [13].

На рис. 4 приведены рентгенограммы сплава
Fe76B11Si13 до (1) и после (2) деформации (область
первого диффузного максимума). Рассчитанные
по рентгенограммам значения радиуса первой
координационной сферы составляют R1 = 2.488 Ǻ
для исходного аморфного сплава и R1 = 2.492 Ǻ
для деформированного образца (4 ГПа, 1 оборот)
Таким образом, рассчитанное по смещению диф-
фузного максимума значение составляет ΔR1 =
= 0.004 Ǻ.

Увеличение истинной деформации (путем
увеличения количества оборотов наковальни)
приводит к большему изменению радиуса первой
координационной сферы. При увеличении коли-
чества оборотов наковальни от 1 до 5 изменение
радиуса первой координационной сферы в спла-
ве Fe77Si13B9 увеличивается до ΔR1 = 0.007 Ǻ. По-
сле такой обработки образцы оставались аморф-

Рис. 3. Рентгенограммы массивного сплава
Zr55Cu30Al10Ni5 до (1) и после (2) деформации мето-
дом КВД.
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Рис. 4. Рентгенограммы сплава Fe76B11Si13 до (1) и по-
сле (2) деформации методом КВД.
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ными. Подобные результаты наблюдались и при
прокатке для сплавов на основе циркония [58].

Таким образом, деформирование методом
КВД способствует увеличению кратчайшего рас-
стояния между атомами и в массивных аморфных
сплавах, и в аморфных лентах.

Многократная прокатка
Аналогичные изменения наблюдались и при

деформировании методом многократной прокат-
ки. Изменение радиуса первой координационной
сферы, естественно, зависят от степени деформа-
ции, а также от упругих констант материала. Так,
например, для сплава Fe77Si13B9, после деформа-
ции методом КВД ΔR1 = 0.007 Ǻ, после прокатки
ΔR1 = 0.001 Ǻ. В многокомпонентном аморфном
сплаве после прокатки Al85Ni6.1Co2Gd6Si0.9 ΔR1 =
= 0.007 Ǻ.

Важно отметить, что в случае прокатки наблю-
дается неодинаковое изменение структуры по
глубине образца. Так для образцов аморфного
сплава Pd40Ni20P20 изменение радиуса первой ко-
ординационной сферы в приповерхностной об-
ласти составляло ΔR1 = 0.020 Ǻ и уменьшалось
примерно вдвое в центральной по толщине части
ленты. Наблюдаемое различие обусловлено неод-
нородностью распределения степени деформа-
ции по глубине образца. Как отмечалось выше,
при прокатке наиболее деформированными ока-
зываются приповерхностные области.

Определенные сложности вызывает исследо-
вание обсуждаемых изменений в аморфных спла-
вах систем Al–Ni–RE (RE = Y, La, Gd). Проблема

исследования этих сплавов связана с тем, что при
деформировании аморфной фазы в сплавах этой
группы образование полос сдвига сопровождается
химическим расслоением, приводящим к образова-
нию аморфных областей, обогащенных/обеднен-
ных никелем и/или редкоземельным компонен-
том [23, 59–61]. Это, естественно, влияет на вид
кривых рассеяния. Результаты, полученные для
деформированных прокаткой сплавов (до появ-
ления заметного химического расслоения), со-
ставляют ΔR1= 0.010 Ǻ для сплава Al88Ni10Y2 и
ΔR1 = 0.023 Ǻ для сплава Al87Ni8Y5. Поскольку хи-
мическое расслоение происходит и при термооб-
работке, для сравнения были получены соответ-
ствующие данные для отожженного образца, со-
держащего 2 аморфные фазы: ΔR1 = ~0.55 Ǻ. Это
изменение значительно больше изменений, наблю-
даемых при деформировании. На рис. 5 приведена
рентгенограмма аморфного сплава Al87Ni8La5 после
отжига при 150°С [60]. На рентгенограмме кривая 1
соответствует экспериментальному спектру, кри-
вые 3 и 4 – двум аморфным фазам разного хими-
ческого состава, а кривая 2 является суммарной
кривой (кривые 3 + 4).

На рисунке хорошо видно, что помимо смеще-
ния пика (положение кривых 1 и 3) наблюдается
искажение формы диффузного гало (появление
плеча со стороны больших углов). Поскольку в
сплавах систем Al-Ni-RE наиболее крупным ато-
мом является атом редкоземельного металла (La в
обсуждаемом сплаве, RLa = 1.877 Å), то в аморф-
ной фазе, обогащенной этим компонентом, рас-
стояния между атомами будут больше, чем в ис-
ходной аморфной фазе. Это означает, что левый
субпик (кривая 3) соответствует аморфной фазе,
обогащенной лантаном. Соответственно, правый
субпик (кривая 4) соответствует аморфной фазе,
обогащенной никелем (RNi = 1.246 Å). Важно от-
метить тот факт, что смещение диффузного мак-
симума при химическом расслоении существен-
но больше смещения, наблюдаемого при дефор-
мации.

Барическая обработка

В качестве еще одного способа деформирова-
ния использовали барическую обработку в каме-
ре высокого давления. Как отмечалось выше, при
этом условия воздействия были близкими к гид-
ростатическим, однако не полностью. В качестве
среды, передающей давление, использовали либо
порошок BN, либо тефлоновые прокладки. Мож-
но было ожидать, что использование порошка BN
будет приводить к более гидростатическим усло-
виям, однако заметной разницы в случае приме-
нения BN или тефлоновых прокладок мы не об-
наружили. Изменение положения диффузного
гало зависело от величины давления (Р), ниже

Рис. 5. Рентгенограмма аморфного сплава Al87Ni8La5
после отжига при 150°C в течение 15 ч (1 – экспери-
ментальный спектр, 3 и 4 – две аморфные фазы, 2 –
сумма кривых 3 + 4).
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приведены сравнительные данные по изменению
радиуса первой координационной сферы в зави-
симости от приложенного давления:

(здесь и далее R1(Р) – радиус первой координаци-
онной сферы после барической обработки при
давлении Р ГПа);

Следует также отметить, что при использова-
нии всех способов деформирования, как прави-
ло, наблюдается небольшое уширение диффузного
гало, что также отражает существование областей
двух типов, с разным кратчайшим расстоянием
между атомами: основной аморфной фазы и полос
сдвига.

Величина смещения зависит от химического
состава сплава и может быть незначительной. На
рис. 6 показаны рентгенограммы сплава Co77Zr11Cr12
после барической обработки при 3 (кривая 1) и 5
(кривая 2) ГПа в BN (положение отражений от по-
рошка BN показаны звездочками). Никакого изме-
нения положения гало в зависимости от величины
давления обнаружено не было.

В табл. 1 суммированы все наблюдаемые изме-
нения радиуса первой координационной сферы
для образцов, деформированных разными метода-
ми. В таблице приведены также рассчитанные по
формуле (2) значения разницы объема до и после
обработки материала (оценка изменения средней
плотности или избыточного свободного объема).
Полученные результаты хорошо согласуются с
имеющимися в литературе данными о смещении
диффузного гало на рентгенограммах за счет “за-
качки” свободного объема в процессе деформи-
рования методами кручения под высоким давле-
нием и прокатки [13, 58, 62].

Величина смещения диффузного гало, есте-
ственно, зависит от условий деформирования. В
процессе деформирования происходит “закачка”
свободного объема в область полос сдвига, величи-
на которого зависит от степени деформации. Изме-
нение структуры обусловлено не только способом и
степенью деформации, но и продолжительно-
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стью процесса деформирования. При прокатке
или кручении под давлением степень деформа-
ции больше, чем при барической обработке (дав-
лении без кручения), однако при КВД процесс
деформации продолжается 1–10 мин (стандарт-
ная скорость кручения составляет 1 оборот в ми-
нуту). При прокатке собственно деформирование
продолжается также несколько минут. При ис-
пользованной нами барической обработке про-
цесс проводился в течение нескольких часов
(около 2 ч подъем давления, 30–60 мин выдержка
и около 2 ч стравливание давления).

Образование полос сдвига при разных спосо-
бах деформации зависит также от упругих кон-
стант материала. В табл. 2 приведены значения
модулей Юнга (Е) и сдвига (G) некоторых аморф-
ных и кристаллических материалов.

Изменение расстояния между атомами (радиу-
са первой координационной сферы) при нагреве,
деформации и просто вылеживании зависит и от
условий получения аморфного сплава. При ско-
ростной закалке расплава структуры аморфной
фазы (и доля закаленного объема) зависят и от со-
става сплава, и от температуры расплава перед за-
калкой (соответственно, плотности расплава), и
от скорости охлаждения. Все эти параметры мо-
гут оказывать влияние на величину свободного
объема в образцах непосредственно после полу-
чения. Важным является факт изменения величи-
ны свободного объема в аморфных сплавах при
разных воздействиях и, в частности, при дефор-
мации разного типа.

Рис. 6. Рентгенограммы аморфного сплава
Co77Zr11Cr12 после барической обработки при 3 (кри-
вая 1) и 5 ГПа (кривая 2).
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Исследование морфологии поверхности 
деформированных образцов

Как упоминалось выше, при пластической де-
формации на поверхности образца появляются
ступеньки, соответствующие выходу полос сдви-
га на поверхность. Было показано [22], что увели-
чение степени деформации приводит к росту ше-
роховатости поверхности. Авторами [22] было об-
наружено, что морфология поверхности может
различаться очень сильно, отражая степень де-
витрификации аморфной фазы. Было также уста-
новлено, что высота ступенек в деформирован-
ных образцах зависит от изменения структуры
сплава. Так, например, в аморфных сплавах на ос-
нове Со [21] в образцах с большой высотой ступенек

наблюдалась частичная кристаллизация с образова-
нием нанокристаллов, а сплавы с малой высотой
ступенек остались аморфными. Данные работы [22]
и других исследований морфологии поверхности
аморфных сплавов [5, 19–21] указывают на необхо-
димость систематического исследования поверхно-
сти деформированных металлических стекол. По-
лученные нами результаты свидетельствуют, что
состояние поверхности коррелирует с изменени-
ем структуры сплава.

На рис. 7 приведено изображение поверхности
деформированного сплава Fe77Si13B10 после обра-
ботки методом КВД, а на рис. 8 – изображение
поверхности прокатанного сплава Fe77Si13B10, по-

Таблица 1. Изменение радиуса первой координационной сферы ΔR1 при деформации

* RT – комнатная температура, N – число оборотов.

Состав Тип 
образца

Условия 
деформирования

ΔR1, Ǻ ΔV = (  – )/  × 100%

КВД
Zr55Cu30Al10Ni5 BMG 6 ГПа, RT, N = 1 0.025 2.53
Zr62,5Cu22,5Al10Fe5 BMG 6 ГПа, RT, N = 5 0.005 0.50
Zr52.5Cu17.9Ni14.6Al10Ti5 BMG 6 ГПа, RT, N = 5 0.018 1.84 [13]
Zr52.5Cu17.9Ni14.6Al10Ti5 BMG 6 ГПа, RT, N = 30 0.026 4.54 [13]
Zr62,5Cu22,5Al10Fe5 Лента 6 ГПа,RT, N = 30 0.025 2.51
Fe76B11Si13 Лента 4 ГПа, RT, N = 1 0.004 0.48
Fe79B9Si12 Лента 4 ГПа, RT, N = 1 0.006 0.72
Fe77Si13B10 Лента 4 ГПа, RT, N = 5 0.007 0.84
Al90Y10 Лента 5 ГПа, RT, N = 0.5 0.008 0.83

Прокатка
Fe77Si13B10 Лента Прокатка 0.001 0.12
Al85Ni6.1Co2Gd6Si0.9 Лента Прокатка 0.007 0.72
Pd40Ni20P20, приповерх-
ностная область

Лента Прокатка 0.020 3.99

Pd40Ni20P20, в объеме 
образца

Лента Прокатка 0.010 1.15

Al88Ni10Y2 Лента Прокатка 0.010 1.05
Al87Ni8Y5 Лента Прокатка 0.023 2.41
Al87Ni8La5, аморфный, 
расслоение

Лента Отжиг 150°С
15 часов

0.550

Барическая обработка
Fe76Si13B11 Лента Р = 5 и 8 ГПа R1(8) – R1(5) = 0.023 2.48
Co70Si12B9Fe7Nb2 Лента Р = 5, 6.5, 7.5 ГПа R1(7.5) – R1(6.5) = 0.006, 0.73

R1(7.5) – R1(5) = 0.012 1.47
Co67Si12B9Fe7Nb5 Лента Р = 5 и 6.5 ГПа R1(6.5) – R1(5) = 0.007 0.85
Al88Ni8Y6 Лента Р = 5 и 8 ГПа R1(8) – R1(5) = 0.025 2.63
Co77Zr11Cr12 Лента Р = 3 и 5 ГПа ΔR1 = 0 0

3
дефR 3

исхR 3
исхR
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лученные методом сканирующей электронной
микроскопии.

На поверхности прокатанного образца наблю-
даются немногочисленные ступеньки, отвечаю-
щие полосам сдвига. В отличие от этих изображе-
ний, на рис. 9, 10 присутствуют многочисленные
ступеньки, характеризующие более значительные
изменения структуры. Эти результаты согласуют-
ся с данными об изменении средней плотности
материалов, приведенными в табл. 1.

Результаты исследования морфологии поверх-
ности деформированных аморфных сплавов по-
казывают, что число полос сдвига растет с увели-
чением степени деформации. Чем больше полос
сдвига, тем, естественно, больше доля материала
с большим значением радиуса первой координа-
ционной сферы (кратчайшего расстояния между
атомами). Необходимо еще раз подчеркнуть, что
данные по изменению радиусов координацион-
ных сфер и изменению плотности (или избыточ-
ного свободного объема, определенного по фор-
муле (2)) являются средними значениями. Значе-
ния коэффициентов а и b, характеризующих
объемные доли неизменившейся аморфной фазы
(а) и полос сдвига (b), различаются существенно:
а  b. Это означает, что реальные изменения
структуры непосредственно в полосах сдвига
много больше наблюдаемых используемыми в
настоящей работе методами. Именно такие боль-
шие изменения и приводят к повышению коэф-
фициента диффузии в этих областях, отмеченно-
му в [23], на несколько порядков величины. Для
определения реального вклада областей полос
сдвига в изменение структуры деформированных
аморфных сплавов необходима информация об
объемной доле полос сдвига, что требует дальней-
ших исследований.

По полученным изображениям поверхности
сплава Zr55Cu30Al15Ni5, деформированного мето-
дом кручения под давлением, была проведена

@ оценка плотности расположения ступенек на по-
верхности. Для этого были получены серии изоб-
ражений с увеличением 10000 крат. Размер кадра,
в котором измеряли длину полос сдвига, состав-
лял 33.75 мкм × 22 мкм = 742.5 мкм2. Первона-
чально было получено 50 изображений по на-
правлению от края образца к центру. Изображе-
ния следовали друг за другом без наложения и без
зазоров. Таким образом были получены изобра-
жения с полоски образца длиной 33.75 × 50 =
= 1687.5 мкм. Далее были получены серии из
10 изображений от центральной части образца, и
областей, находящихся на расстоянии 0.5, 1, 1.5,
2 мм от края образца. График зависимости длины
ступенек при перемещении от края образца к его

Таблица 2. Значения модулей Юнга (Е) и сдвига (G)
некоторых аморфных и кристаллических материалов

Материал Е, ГПа G, ГПа Ссылка

Al87Ni8Y5 36 –  [63]
Al87Ni8Gd5 20 –  [63]
Al87Ni4Fe4Gd5 18 –  [63]
La–Al–Ni–Cu 43 –  [64]
Ce70Al10Ni10Cu10 30.3 11.5  [65]
Fe78Si10B12 120 –  [66]
Fe63Cr3Mo12P10C7B5 183 68.8  [67]
Co70Fe6B20 179 68  [68]
Co73Si15B12 90 –  [68]
Zr50Cu40Al10 93 23.0  [69]
Zr52.5Cu17.9Ni14.6Al10Ti5 89 32.4  [69]
Pd79Cu6Si10P5 82 –  [70]
Кристаллический Al 72 26.5  [71]
Кристаллическое Fe 205 80  [71]
Кристаллический Co 206 78.5  [71]

Рис. 7. Изображение поверхности деформированного
сплава Fe77Si13B10 (КВД).

5 мкм

Рис. 8. Изображение поверхности прокатанного
сплава Fe77Si13B10.

5 мкм
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центру представлены на рис. 11 Видно, что длина
ступенек, приходящаяся на единицу площади по-
верхности образца, остается примерно постоян-
ной. Она составляет приблизительно 1000 мкм на
площади 740 мкм2 (на одном изображении). Если
считать, что каждой ступеньке соответствует по-
лоса сдвига толщиной 20 нм [14, 16, 22] и она про-
ходит через весь образец без ветвления и достига-
ет противоположной поверхности, то объем мате-
риала в полосах сдвига в участке образца площадью
740 мкм2 составляет приблизительно 1000 × 0.02 ×
× h = 20 мкм2 × h (h – толщина образца). Тогда
объемная доля материала в полосах сдвига будет
равна приблизительно 20 мкм2 × h/ 740мкм2 × h =
= 0.0270.

Если в соответствии с [17, 20] полагать, что
плотность аморфной фазы в полосах сдвига мень-
ше плотности аморфной фазы в остальной матри-
це на 10%, то средняя плотность аморфного де-
формированного образца будет оставлять 0.973 +
+ 0.024 = 0.997 плотности недеформированного
образца. Разница между плотностью деформиро-
ванного и недеформированного образца состав-
ляет приблизительно 0.3%. Эта величина меньше,
чем значение, полученное из рентгеновских дан-
ных. Однако здесь считалось, что ступенька соот-
ветствует единичной полосе сдвига толщиной
20 нм. В то же время наши исследования тонкой
структуры полос с помощью атомно-силовой
микроскопии [22], показали, что ступеньки, ко-
торые мы видим с помощью сканирующей элек-
тронной микроскопии, имеют сложную структу-
ру. Они образуются в результате действия не-
скольких единичных полос сдвига. В этом случае
доля материала, находящегося в полосах сдвига,
будет в несколько раз больше, и будет наблюдать-
ся соответствие между экспериментальными дан-
ными, полученными разными методами.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследования влияния деформации на изме-
нение структуры аморфных сплавов систем Al–Y,
Al–TM–RE (TM = Ni, Co; RE = Y, Gd, La), Fe–Si–B,
Co–Si–B–Fe–Nb, Pd–Ni–P, Zr–Cu–Al–Fe по-
казали следующее:

– при всех использованных способах дефор-
мирования (кручение под высоким давлением,
многократная прокатка, барическая обработка) в
аморфных сплавах происходит образование по-
лос сдвига, приводящих к образованию ступенек
на поверхности образцов;

– образовавшиеся полосы сдвига являются зо-
нами повышенного свободного объема (пони-
женной плотности), что характеризуется увели-
чением кратчайшего расстояния между атомами в
этих областях и, как следствие, сдвигом диффуз-

Рис. 9. Изображение поверхности сплава Al88Ni10Y2
после барической обработки при 8 ГПa.

5 мкм

Рис. 10. Изображение поверхности  сплава
Zr55Cu30Al15Ni5, деформированного методом круче-
ния под давлением.

2 мкм

Рис. 11. Зависимость длины ступенек от расстояния
от края образца сплава Zr55Cu30Al15Ni5, деформиро-
ванного методом КВД.
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ного гало на рентгенограммах в сторону меньших
углов;

– величина сдвига диффузного гало (радиуса
первой координационной сферы в аморфной
структуре) зависит от условий получения матери-
ала, степени деформации и физических констант
материала (модуля Юнга, модуля сдвига);

– количество полос сдвига и морфология по-
верхности деформированных аморфных сплавов
определяются видом деформации и физическими
свойствами материала.

Авторы благодарят В.И. Кулакова за проведе-
ние барических обработок.
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время все более важными стано-

вятся задачи разработки методов получения, оп-
тимального легирования и термомеханической
обработки поликристаллических материалов с
целью их упрочнения и одновременно пластифи-
кации для последующего разнообразного инду-
стриального применения. К перспективным поли-
функциональным материалам относятся медные
(α + β)- и β-сплавы с термоупругими мартенситны-
ми превращениями (ТМП) и эффектами памяти
формы (ЭПФ) на основе системы Cu–Al–Ni.
Сплавы данной системы отличаются невысокой
стоимостью при производстве, технологично-
стью при обработке и превосходной тепло- и
электропроводностью [1, 2].

В монокристаллах низкомодульных цветных
сплавов с ЭПФ за их высокую структурно-фазо-
вую термомеханическую обратимость и высокую
сверхупругость ответственно формирование тер-
моупругого мартенсита. При реализации ТМП
под влиянием температуры или внешней нагруз-
ки формируются структурно-морфологические и
размерно-ориентационные характеристики [3, 4].
Однако высокая хрупкость сплавов Cu–Al–Ni в по-

ликристаллическом состоянии затрудняет практи-
ческую реализацию в них данных термомехани-
ческих эффектов. В обычном крупнозернистом
состоянии данные сплавы отличают низкие пла-
стичность, трещиностойкость, усталостная дол-
говечность, и уже при деформации 3–5% они ис-
пытывают хрупкое интеркристаллитное разруше-
ние [4]. Интеркристаллитная хрупкость является
одной из ключевых причин, препятствующих
практическому использованию данных сплавов с
ЭПФ [5, 6]. Снижение пластичности эвтектоид-
ных медных сплавов обусловлено также химиче-
ской ликвацией и зернограничным распадом,
прежде всего при температурах ниже границы эв-
тектоидного распада (Tэр), близкой 840 К [6]. Бо-
лее того, свойственная медным сплавам крупно-
зернистость (размер зерен достигает нескольких
миллиметров) усугубляет данное явление. Не ме-
нее специфической причиной интеркристаллитно-
го разрушения медных сплавов с ЭПФ является вы-
сокая анизотропия упругих модулей A = C44/  (12–
13 единиц), метастабильных по отношению к
ТМП. Для упругоизотропных низкомодульных и
пластичных сплавов никелида титана, фактор
анизотропии A составляет 1–2 [6–8]. В сплавах с

'C
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крупнозернистой структурой упругая анизотро-
пия при ТМП приводит к значительным упругим
напряжениям, которые локализуются на стыках
мартенситных пакетов и особенно на границах
зерен, а уровень таких напряжений тем больше,
чем крупнее зерна (при меньшей протяженности
границ) сплавов. Напротив, когда сплавы на медной
основе после выплавки, горячей деформации и тер-
мообработки приобретают мелкозернистую (МЗ)
структуру (не более 50 мкм), это приводит к улуч-
шению их механических свойств. Удлинение до
разрушения увеличивается на 40–50%, напряже-
ние – почти на 30%, сопротивление усталостному
разрушению увеличивается в 10–100 раз [4].

Различные методы получения сплавов с ЭПФ
с мелко- и ультрамелкозернистой зеренной
структурой рассмотрены в работах [9–16]. По-
дробно описаны эффективные способы подавле-
ния роста зерен при кристаллизации за счет леги-
рования дополнительным компонентом в малых
концентрациях [4, 16, 17]; быстрой закалки из
расплава тонких лент [18, 19]; порошковой метал-
лургии [20]; деформации высокотемпературным
одноосным сжатием [11–13], прокаткой или во-
лочением [21, 22]. При реализации метода целе-
вого микролегирования для получения мелкозер-
нистой структуры в объемных сплавах Cu–Al–Ni
необходимо учитывать, что вводимые по отдель-
ности или комплексно добавки имеют неболь-
шую растворимость при легировании данных
сплавов. Кроме того, некоторые из них будут об-
разовывать соединения с основными химически-
ми элементами в виде дисперсных частиц, кото-
рые, в свою очередь, также сдерживают рост зе-
рен, но могут приводить к охрупчиванию
сплавов. Так, в работах [4, 17, 20] изучено влияние
легирования Ti, V или Mn на измельчение зерен-
ной структуры в сплавах Cu–Al–Ni. Установлено,
что добавка Ti и V в литых сплавах при кристалли-
зации вызывает подавление процессов образова-
ния и роста столбчатых кристаллов-зерен и разно-
зернистости, и напротив, формирование мелких
равноосных зерен, предотвращая трещинообразо-
вание при кристаллизации и последующей прокат-
ке. Отмечается, что с введением титана или вана-
дия при холодной прокатке или волочении в
сплаве достигается степень деформации около
10%, что невозможно реализовать в тройном
сплаве Cu–Al–Ni. При реализации ТМП в мелко-
зернистых сплавах, изготовленных такими спо-
собами, обратимая деформация равна 5%, тогда
как псевдоупругая около 5.5%, что на 1–1.5% вы-
ше, чем в крупнозернистых образцах тройных
сплавов [4, 21, 22].

Также одной из эффективных микродобавок
для измельчения зеренной структуры литых спла-
вов Cu–Al–Ni является бор [4, 16]. Однако влия-
ние легирования бором практически не изучено.
Поэтому целью настоящей работы было изучение

структурно-фазового состояния поликристалли-
ческих α + β-сплавов системы Cu–Al–Ni–B, по-
лученных высокотемпературной термомеханиче-
ской обработкой (ВТМО) для обеспечения опти-
мального комплекса механических свойств.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Были исследованы α + β-сплавы Сu–Al–Ni–B
эвтектоидных составов с различными концентра-
циями Cu, Al (10–11 мас. %), Ni (3–4 мас. %) и B
(0.2–0.3 мас. %). Они были выплавлены из высо-
кочистых компонентов (чистотой 99.99%) и по-
рошка бора в отделе прецизионных сплавов ЦКП
ИФМ УрО РАН. Слитки сплавов были подверг-
нуты гомогенизирующему отжигу при температу-
ре 1273 К, 8 ч и высокотемпературной термомеха-
нической обработке, которую проводили в не-
сколько этапов (рис. 1).

Цилиндрические заготовки сплавов с исход-
ными размерами высотой h0 = 15 мм и диаметром
D0 = 10 мм были подвергнуты горячей ковке с
предварительной выдержкой 20 мин при 1173 К и
закалкой в воду. Таким образом были получены за-
готовки сплавов с размерами h1 ≈ 5 мм и D1 ≈ 23 мм.
Второй этап ВТМО включал в себя повторный
нагрев сплавов на температуру 1250 К. Такие тем-
пературы нагрева были выбраны нами для дефор-
мации в однофазной β-области. На втором этапе
выполняли горячую прокатку в несколько прохо-
дов до утонения заготовок до 1 мм (ε ≈ 80%). Дан-
ная обработка усложнялась тем, что прокатные
валки не подогреваются и поэтому заготовки
сплавов при проходе остывали до температур
приблизительно 973–923 К. Поэтому перед каж-
дым последующим проходом заготовки повторно
нагревали до 1250 К и выдерживали 60 с. Дефор-
мированные полосы сплавов длиной 120 мм, ши-
риной 15 мм и толщиной t = 1 мм нагревали в те-
чение 60 с для последующей закалки в воду. Все
полученные сплавы после ВТМО подвергали ре-
лаксационному отжигу при 423 К, 20 мин.

Структуру и фазовый состав сплавов изучали
методами рентгеновской дифрактометрии, опти-
ческой микроскопии (ОМ), просвечивающей и
растровой электронной микроскопии (ПЭМ и
РЭМ). Рентгеноструктурные исследования про-
водили в монохроматизированном медном излу-
чении Kα на дифрактометре Brucker Advance D8.
Использовали оборудование ЦКП ИФМ УрО
РАН: ПЭМ Tecnai G2 30 (при ускоряющем напря-
жении 300 кВ) и РЭМ Tescan Mira, оснащенный
приставкой энергодисперсионного анализа Ultim
Max 100 Oxford Inst. (при ускоряющем напряжении
30 кВ). Финишное утонение фольг диаметром 3 мм
выполняли на установке GATAN PIPS II. Испыта-
ния на растяжение тонких полос толщиной до 3 мм
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и определение их механических свойств проводили
по ГОСТ-11701-84.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ
В сплавах системы Cu–Al–Ni при температуре

838 К (Тэр) и ниже в равновесных условиях проис-
ходит эвтектоидный распад β-фазы на α-фазу (aα
близок к 0.361 нм, с ГЦК-решеткой) и γ2-фазу (на
основе интерметаллида Cu9Al4 c кубической решет-
кой D83,  близок к 0.870 нм), а также  – B2ꞌ на
основе NiAl (aB2ꞌ близок к 0.289 нм). В проведенных
ранее исследованиях было установлено, что закал-
ка сплавов системы Cu–Al–Ni из однофазной β-об-
ласти предотвращает эвтектоидный распад [9–16].

Легирование никелем в количестве 3–4 мас. %
снижает диффузионную подвижность атомов меди
и алюминия, сдерживая тем самым эвтектоидный
распад высокотемпературной β-фазы при закалке,
тогда как повышение концентрации алюминия
приводит к снижению критических температур
Ms, Мf, As, Af [15]. При этом в процессе охлаждения
или термической обработки при температурах вы-
ше Мs, наряду с распадом может происходить атом-
ное упорядочение A2(β) → B2(β2) → D03(β1).

Для получения мелкозернистых α+β-сплавов
системы Cu–Al–Ni в исходном состоянии было
проведено комплексное легирование бором с раз-
личными концентрациями и ВТМО, включаю-
щая в себя гомогенизирующий отжиг и горячую
деформацию (рис. 1).

Рентгенограммы четырехкомпонентных спла-
вов с бором Cu–11Al–4Ni–0.2B и Cu–10Al–3Ni–

2γa 2'β

0.3B после ковки и закалки или ВТМО и трехком-
понентного сплава Cu–11Al–4Ni после ВТМО
представлены на рис. 2. Данные параметров кри-
сталлических решеток основных фаз, присут-
ствующих в сплавах, представлены в табл. 1.

По данным рентгенодифракционных исследо-
ваний в сплавах охрупчивающая γ2-фаза не обна-
ружена. Все сплавы содержат α-фазу. Наблюда-
ются также мартенситные фазы  и  Видно, что
добавка бора не оказывает влияния на фазовый
состав исследованных сплавов, однако присут-
ствуют пики, относящиеся к боридам алюминия.
Деформация горячей ковкой при температуре
1173 К с последующей закалкой приводит к из-
мельчению зерен до 100–200 мкм.

Отметим, что в полученных данным методом
сплавах происходит ТМП по схеме β1 → (18R)
или β1 → (18R) + (2H). ВТМО обеспечила про-
хождение в сплавах в аустенитном состоянии
процессов рекристаллизации смешанного типа:
динамической, непосредственно во время ковки
или прокатки через валки, и статической, прохо-
дящей во время нагрева сплавов между проходами.
Можно отметить, что при съемке рентгенограмм без
вращения образца наблюдали осевую коаксиальную
деформационно-рекристаллизационную текстуру
аустенита типа  наследуемую при охлажде-
нии до комнатной температуры мартенситными
фазами.

Для уточнения реальных изменений микро-
структуры и фазового состава сплавов в результа-
те ВТМО были проведены РЭМ и ПЭМ-исследо-
вания и рентгенофазовый анализ. Показано, что

1'β γ1'.

1'β

1'β γ1'

α111 ,

Рис. 1. Схема ВТМО сплавов с указанием температур, среднего размера зерен  времени выдержки и толщины за-
готовки h, мм.

h
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Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы сплава Cu–11Al–4Ni–0.2B после ковки и закалки от 1223 К (а) и после ВТМО (б),
Cu–10Al–3Ni–0.3B после ВТМО (в), Cu–11Al–4Ni после ВТМО (г).
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после ВТМО в сплаве Cu–11Al–4Ni–0.2B сфор-
мировалась МЗ-структура с α-зернами до 10 мкм,
которая имеет на 2–3 порядка более дисперсные

зерна-кристаллиты по сравнению с исходной
крупнозернистой (КЗ) структурой (рис. 3а). В
микроструктуре сплава наблюдали искривлен-
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ные и не имеющие правильной полиэдрической
формы границы зерен, что свойственно динамиче-
ской рекристаллизации. Наблюдали как достаточно
крупные отдельные зерна α-фазы, так и наиболее
часто встречающиеся мелкие (до 5 мкм), образо-
вавшиеся, очевидно, вследствие статической ре-
кристаллизации (рис. 3б). Исследование тонкой
структуры в ПЭМ позволило обнаружить дефек-
ты упаковки. В темнопольном режиме изображе-
ния наблюдаются также дисперсные выделения,
вероятно, B2'-фазы (размером менее 1 нм) с харак-
терными сателлитами вблизи рефлексов α-фазы на
электронограмме, которые, по-видимому, образо-
вались вследствие проэвтектоидного распада во вре-
мя остывания сплава между проходами через валки
(см. на вставке на рис. 3в). Данную фазу наблюдали
преимущественно в теле α-зерен, что указывает на
гомогенный характер распада (рис. 3в, 3г).

Структура сплава Cu–10Al–3Ni–0.3B после
ВТМО в согласии с рентгеноструктурным фазо-
вым анализом состояла из МЗ зерен, размеры ко-
торых не превышали 100 мкм, а по их границам
наблюдали сформированные в результате рекри-
сталлизации МЗ зерна α-фазы с размерами до
10 мкм (рис. 4). Были обнаружены также пакеты
мартенсита, образованные при резком охлажде-
нии после ВТМО.

Структура сплава без добавки бора Cu–11Al–4Ni
после ВТМО отличалась от структуры сплава-
прототипа с бором после такой же обработки.
Методами ОМ и РЭМ установлено, что сплав
имеет микроструктуру, состоящую из мартенсит-
ных зерен пакетной морфологии 18R-мартенсита,
размеры которых не превышали 200 мкм (рис. 5).

Микроструктурные данные хорошо согласуются
с рентгенографическими исследованиями. При
этом наблюдаемые брэгговские отражения суще-
ственно уширены (при полуширине до 2 град),
совпадают с наиболее сильными линиями обеих
мартенситных фаз и, наконец, имеется выражен-
ная кристаллографическая текстура деформации
типа  (рис. 2г). Отсутствие в данном сплаве
бора при ВТМО привело к беспрепятственному
движению границ и, как следствие, к росту зерен.

Для определения механического поведения де-
формированных сплавов с различным содержани-
ем легирующих элементов, были проведены меха-
нические испытания на одноосное растяжение.

Кривые “напряжение–деформация” испыта-
ний на растяжение при комнатной температуре
ряда изученных поликристаллических сплавов,
подвергнутых ВТМО, приведены на рис. 6.

Из анализа данных механических испытаний
следует, что добавка бора оказывает положитель-
ное влияние на механические свойства, такие как
предел прочности σв и относительное равномерное
удлинение δ. Наилучшие свойства по пластичности
продемонстрировали двухфазные (α + β)-сплавы с
МЗ-структурой Cu–11Al–4Ni–0.2B и Cu–10Al–
3Ni–0.3B, легированные бором (рис. 6). Видно,
что при увеличении нагрузки деформация проис-
ходила в условиях умеренного упрочнения, завер-
шающегося разрушением образцов при высоких
значениях σв (до 750 МПа) после значительной для
данных сплавов пластической деформации до 20%.
Это на 150 МПа больше, чем в сплавах без бора
после ВТМО.

α111

Таблица 1. Параметры кристаллических решеток фаз α,   в сплавах Cu–Al–Ni–(B)

Сплав и обработка Фаза
Параметры фазы

a, нм b, нм с, нм β, град

Cu–11Al–4Ni–0.2B ковка
и закалка

α 0.364

0.445 0.523 3.805 91.0

Cu–11Al–4Ni–0.2B ВТМО α 0.365

0.445 0.524 3.798 94.4

Cu–10Al–3Ni–0.3B ВТМО α 0.367

0.446 0.523 3.799 94.3

0.441 0.534 0.432

Cu–11Al–4Ni ВТМО α 0.368

0.442 0.507 3.825 94.5

0.440 0.545 0.435

1'β , γ1'

1'β

1'β

1'β

γ1'

1'β

γ1'
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Рис. 3. ОМ- (а, б), светло- (в) и темнопольное (г) ПЭМ-изображения микроструктуры сплава Cu–11Al–4Ni–0.2B по-
сле ВТМО. На вставке – соответствующая электронограмма с обозначением рефлексов.

200 нм(в)

000 113

313002

200 нм(г)
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Рис. 4. ОМ-изображения микроструктуры сплава Cu–10Al–3Ni–0.3B после ВТМО.

100 мкм(а) 10 мкм(б)

Ранее нами было установлено [16], что равно-
мерно распределенные частицы бора оказывают
“барьерный” эффект для роста зерен и огрубле-
ния микроструктуры при термическом воздей-

ствии на сплавы. И таким образом, локализуясь
на границах, предотвращают зарождение и рост
трещин в исследованных сплавах после ВТМО.
Более того, ВТМО сплавов инициировала проэв-
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тектоидный распад пересыщенного β-твердого
раствора с формированием дисперсной B2'-фазы
в α-зернах, что также обеспечивает дополнитель-
ный упрочняющий эффект при деформации рас-
тяжением.

Известно, что основным механизмом деформа-
ции сплавов с ЭПФ, имеющих полностью мартен-
ситное состояние, независимо от типа внутренних
дефектов, является деформация двойникованием.
Обращает на себя внимание “пилообразный”
участок кривой растяжения сплава Cu–11Al–
4Ni–0.2B при напряжениях 300–500 МПа (рис. 6,
вставка). Такое поведение связано с переориен-
тацией двойниковой мартенситной структуры в
процессе деформации. Подобный “пилообраз-
ный” вид кривой растяжения наблюдали также
для трехкомпонентного сплава Cu–11Al–4Ni. На

кривой растяжения видно, что процесс переори-
ентации или раздвойникования мартенсита про-
ходил при нагрузках с равными интервалами. В
данном случае напряжение начала переориента-
ции двойникованного мартенсита было зафикси-
ровано при напряжении от 200 МПа. Этот про-
цесс происходил до разрушения образца. В целом
мартенситная деформация, включая раздвойни-
кование и переориентацию мартенситных кри-
сталлов в направлении действующих сил, вносит
ощутимый вклад в способность сплава испыты-
вать пластическую деформацию.

Сплав Cu–10Al–3Ni–0.3B после ВТМО нахо-
дился в основном в аустенитном состоянии и
продемонстрировал относительно высокое де-
формационное упрочнение и, вместе с тем, зна-
чительное накопленное относительное удлине-

Рис. 5. ОМ- (а) и РЭМ-изображения (б) микроструктуры сплава Cu–11Al–4Ni после ВТМО.

200 мкм(а) 20 мкм(б)

Рис. 6. Кривые напряжение–деформация σ–δ при растяжении сплавов Cu–10Al–3Ni–0.3B, Cu–11Al–4Ni–0.2B, Cu–
11Al–4Ni после ВТМО. На вставке увеличенный фрагмент участка кривой для сплава Cu–11Al–4Ni–0.2B.
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ние, которое составило 18%. Площадка фазовой
текучести, как и осциллирующее поведение кри-
вой деформации, обусловленные протеканием
деформационно-индуцированного ТМП или пе-
реориентации доменов мартенсита, в данном
структурном состоянии не были выявлены. Веро-
ятно, это обусловлено низким уровнем накоп-
ленной энергии для активации механизмов пере-
ориентации доменов мартенсита.

Исследования поверхности разрушения Cu–
10Al–3Ni–0.3B сплава с помощью РЭМ позволи-
ли установить преимущественно мелкоямочный
вязкий внутризеренный механизм разрушения со
средним размером ямок 2 мкм (рис. 7а). Более то-
го, при больших увеличениях видна структура
двойникованного мартенсита (рис. 7б). Очевид-
но, что пластическая деформация растяжением
способствовала созданию деформационно-инду-
цированной УМЗ-структуры нанодвойникован-
ного мартенсита, ответственного за высокие
прочностные свойства сплава.

Поверхность излома сплава Cu–11Al–4Ni–0.2B
имела также вязкий характер. При этом микроде-
формация концентрировалась в равноосных яче-
истых субмикрофрагментах, размерами в диапа-
зоне 500 нм–3 мкм (рис. 7в).

В отличие от сплавов, легированных бором,
трехкомпонентный сплав Cu–11Al–4Ni обладал
смешанным квазихрупким (вязко-хрупким) ме-
ханизмом разрушения. По-видимому, оно проис-
ходило как по границам крупных исходных β-зе-
рен, так и по пакетам мартенсита. Наличие мел-
ких ямок указывает на формирование после
ВТМО субструктуры из α- и β-зерен (рис. 7г).

ВЫВОДЫ
Таким образом, в результате проведенных ис-

следований структурно-фазового состояния поли-
кристаллических сплавов системы Cu–Al–Ni–B,
полученных высокотемпературной термомехани-
ческой обработкой, можно сделать следующие
выводы:

1. ВТМО обеспечивает получение массивных
полос с мелкозернистой структурой с размерами
зерен менее 15 мкм.

2. Установлены ключевые механизмы (дина-
мическая и статическая рекристаллизация при
деформации ковкой или прокаткой, а также де-
формация двойникованием при мартенситном
превращении), ответственные за эволюцию мик-
роструктуры и фазового состава при внешних
воздействиях, контролируемых по температуре и
степени пластической деформации. Деформация
при температурах выше эвтектоидного распада
позволила измельчить зеренную структуру спла-
вов, что в свою очередь определило комплекс по-
вышенных механических свойств.

3. Предложена схема ВТМО для получения
крупноразмерных прочных и пластичных полос
сплавов на основе Cu–Ni–Al–B.

4. Установлено, что такая схема позволяет из-
бежать эвтектоидного распада с образованием
охрупчивающей γ2-фазы.

5. Деформация сплавов Cu–Al–Ni–(B) в мар-
тенситном состоянии при одноосном растяже-
нии в основном осуществляется двойникованием
или передвойникованием, о чем свидетельствуют
“пилообразные” участки на кривых “напряже-
ние–деформация”.

Синтез сплавов, в том числе легированных бо-
ром, и изучение влияния ВТМО на структуру и ме-
ханические свойства выполнены за счет средств
Российского научного фонда (проект № 22-72-
00056, https://rscf.ru/project/22-72-00056/, ИФМ
УрО РАН). Технологию ВТМО кованных сплавов
осуществляли в рамках государственного задания
Минобрнауки России (тема “Структура”,
№ 122021000033-2). Работа выполнена с исполь-
зованием оборудования ЦКП “Испытательный
центр нанотехнологий и перспективных материа-
лов” ИФМ УрО РАН.

Авторы благодарны Д.И. Давыдову и С.В. Афа-
насьеву за проведение ВТМО и механических ис-
пытаний сплавов на растяжение.

Рис. 7. РЭМ-изображения поверхности разрушения образцов сплавов Cu–10Al–3Ni–0.3B (а, б), Cu–11Al–4Ni–0.2B (в) и
Cu–11Al–4Ni (г) ВТМО и одноосного разрушения.

20 мкм(а) 2 мкм(б) 20 мкм(в) 100 мкм(г)
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В процессе разработки способов получения сверхпроводящей керамики MgB2 обнаружены вторич-
ные фазы. Эти вторичные фазы идентифицированы, а механизмы их образования подробно обсуж-
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свете, сканирующую и просвечивающую электронную микроскопию, обеспечивает хорошие воз-
можности для описания вторичных фаз в керамике MgB2, особенно, когда они не могут быть опре-
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ВВЕДЕНИЕ
Одним из наиболее распространенных мето-

дов изготовления сверхпроводника MgB2 являет-
ся метод прямого синтеза смеси порошков Mg и B
[1]. Синтез MgB2 проводится двумя способами:
Mg находится в твердом (твердофазный синтез)
или в жидком (жидкофазный синтез) состоянии.
Реакция между Mg и B при температурах, когда
Mg находится в твердом состоянии, приводит к
образованию в MgB2 мелких пор и большого ко-
личества межзеренных связей. Недостаток этой
реакции заключается в сохранении непрореаги-
ровавших Mg и B, устранение которых требует
длительного отжига. Жидкофазный синтез поз-
воляет получить большее количество сверхпрово-
дящей фазы даже после короткой термической
обработки. Этот тип реакции приводит к образо-
ванию более крупных зерен MgB2, больших пор и
меньшего количества связей между зернами. Не-
смотря на то, что оба метода синтеза позволяют
достигнуть относительно хороших сверхпроводя-
щих свойств, плотность керамики MgB2 после
синтеза является довольно низкой, так как мате-
риал характеризуется высокопористой микро-
структурой, что связано с высокой летучестью Mg
при температурах выше его точки плавления
650°C. В связи с этим применяется механическое
уплотнение исходной смеси – предварительное
компактирование порошков.

В целом, свойства керамики MgB2 сильно за-
висят от условий синтеза, фазового состава и
микроструктуры. Хотя многочисленные работы,
рассмотренные в обзорах [2–4], и сообщают о

синтезе MgB2 с применением различных методов
и технологий, реализующих оптимальные усло-
вия для получения свободного от примесных фаз
соединения, чистый однофазный продукт полу-
чить довольно трудно. Помимо основной кри-
сталлической фазы в керамике MgB2 присутству-
ют вторичные фазы, разнообразие которых также
зависит от условий синтеза, температуры спека-
ния и чистоты исходных порошков. Вторичные
фазы, в частности MgО и высшие бориды магния,
несомненно, являются ограничивающим факто-
ром для Jc. С другой стороны, частицы вторичных
фаз размером 2–10 нм могут служить центрами
пиннинга и играть фундаментальную роль в фор-
мировании сверхпроводящих свойств [5].

Высшие бориды магния, как правило, образу-
ются при температуре спекания выше 900°C. Со-
единения, которые известны своей стабильно-
стью при комнатной температуре и хорошо опи-
саны – это MgB4 и MgB7 [6]. Кроме того, известна
менее исследованная фаза Mg2B25, которая была
впервые обнаружена при получении сверхпрово-
дящей MgB2 керамики путем взаимодействия жид-
кого Mg с кристаллическим порошком β-ромбоэд-
рического бора при температуре 850°C [7, 8]. Стоит
отметить, что даже в самых хорошо контролируе-
мых условиях образование высших боридов в
синтезированной при высоких температурах ке-
рамике MgB2 практически неизбежно, как видно
из фазовой диаграммы системы Mg–B [9]. Кроме
того дополнительные трудности синтеза связаны
с тем, что образование вторичных фаз нарушает
стехиометрию MgB2 матрицы [10]. В связи с этим
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необходимо как можно более точно определять
состав этих вторичных фаз и контролировать их
параметры, такие как размер частиц, площадь по-
верхности и характер распределения.

Сочетание методов современного материало-
ведения позволяет изучать многофазные керами-
ческие материалы с высокой степенью детализа-
ции, определяя состав матрицы, количество и
элементный состав включений вплоть до следо-
вых примесей. Однако использование, например,
рентгеновской дифракции ограничивается об-
разцами, в которых примесная фаза составляет
значительную долю, т.е. более 0.5 мас. %.

Статья посвящена изучению вторичных фаз,
образующихся в процессе получения керамики
MgB2.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Смесь из порошков магния чистотой
99.98 мас. % и металлического бора, полученного
плавкой аморфного бора чистотой 96.93 мас. %,
прессовали в таблетки. Соотношения Mg : B,
условия синтеза керамики MgB2 и фазовый со-
став, определенный по данным рентгено-струк-
турного анализа (РСА), представлены в табл. 1.
Отметим, что обработки № 1 и № 2 отличаются от
других обработок тем, что порошки магния и бора
прессовались в таблетки при повышенном давле-
нии (600, 1000 МПа) – компактирование.

Микроструктурный фазовый анализ проведен
методами:

1. РСА на дифрактометре Empyrean в излуче-
нии CuKα.

2. Оптической микроскопии в поляризован-
ном свете на приборе Neophot 32.

3. Сканирующей электронной микроскопии
(СЭМ) на приборе Quanta-200, оснащенном си-
стемой Pegasus для структурно-текстурного ана-
лиза (EBSD) и энергодисперсионным спектро-
метром EDAX для элементного микроанализа.
Микроанализ состава образцов проводился при
напряжении 30 кВ, изображения структуры полу-
чены в режиме обратно рассеянных электронов.

4. Просвечивающей электронной микроско-
пии (ПЭМ) на приборе JEM-200CX и ПЭМ в режи-
ме высокого разрешения на приборе Tecnai G2 30.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Высшие бориды магния 

и остаточные бор и магний
Структура керамики МgВ2 (обработка № 1),

компактированной при Р = 600 МПа и спеченной
при температуре 1000°C, показана на рис. 1.
Представлены энергодисперсионные спектры,
полученные от матричной фазы и крупных глобу-
лярных включений. На картах распределения
элементов в глобулярных включениях, не содер-
жащих Mg и О, наблюдается повышенное содер-
жание бора. Включения и матрица имеют соотно-
шения Mg : B, позволяющие оценить их как фазы
Mg2B25 и MgB2 соответственно. Обогащенные B
частицы имеет округлую форму и сглаженные
края, что указывает на то, что реакция жидкого

Таблица 1. Обработка и условия синтеза керамики MgB2

№ 
обработки Mg : B Режим обработки Фазовый состав 

(по данным РСА)

1 1 : 2 Компактирование в таблетки при Р=600 МПа, затем спекание 
при Т = 1000°С, 1 ч

Основная фаза MgB2

2 1 : 2 Компактирование в таблетки при Р=1000 МПа, затем спекание 
при Т = 900°С, 1 ч

Основная фаза MgB2

3 1.3 : 2 Отжиг при 400°С (в вакууме) + 600°С, 2 ч (в аргоне, 0.2 МПа) + 900°С,
1 ч (в аргоне, 0.2 МПа)

55% MgB2 
15% Mg
29% Mg2B25 
1% MgO

4 1 : 2 Термобарический синтез: давление 1.5 ГПа, начальная температура 
600°С, нагрев до 700°С в течение 1 ч, выдержка при 700°С, 2 ч

63 % MgB2 
37 % Mg

5 1 : 2 Отжиг при 1000°С, 2 ч в атмосфере аргона при давлении 1 МПа + 
+ деформация в камере “Тороид” при 5 ГПа при комнатной темпера-
туре + отжиг при 750°С, 1 ч в атмосфере Ar при Р = 1 МПа

84% MgB2 
16 % MgO

6 Коммерческий порошок MgB2 отжиг при 700°С, 1 ч MgB2

7 1 : 2 Отжиг при 900°С, 1 ч 94% MgB2 
6% MgO
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Mg и твердого B на границе частицы не затрудне-
на. Фаза Mg2B25 имеет кристаллическую структу-
ру, аналогичную β-ромбоэдрическому бору (наи-
более распространенному и термодинамически
стабильному кристаллическому аллотропу бора)
[7], поэтому легко превращается в MgB2 в процес-
се синтеза. Как предполагается в работах [7, 11],
фаза Mg2B25 является предшественником образо-
вания MgB2 (Mg + B → Mg2B25 + Mg → MgB2). Бор
реагирует с жидким Mg с образованием частиц
MgB2/Mg2B25, которые по мере своего роста вы-
свобождают B для реакции с большим количе-
ством Mg с образованием фазы MgB2. Таким об-
разом, авторы рассматривают MgB2 керамику как
композит, образованный растущими зернами
MgB2/Mg2B25, спаянными вместе межгрануляр-
ным MgB2.

Многие авторы отмечают, что при наблюдени-
ях в обратно рассеянных электронах (СЭМ) фазы
высших боридов всегда имеют более темный кон-
траст, чем матричная фаза [12]. Более светлые
участки должны быть больше обогащены магнием,
чем темные (результат контраста из-за атомной
массы). Отметим, что в фазе Mg2B25 почти нет кис-
лорода, значительное количество которого присут-
ствует в матрице (рис. 1). Атомы кислорода, вытес-

няя из решетки MgB2 атомы бора и занимая их пози-
ции, дают возможность характеризовать матричную
фазу, как фазу состава Mg(B,О)2 [13].

Применение оптического микроскопа с ис-
пользованием поляризованного света, обеспечи-
вающего лучшую контрастность по сравнению с
СЭМ-изображениями, позволяет хорошо разре-
шить богатые бором частицы фазы Mg2B25 разме-
ром до 20 мкм, как показано на рис. 2. Поверхность
частиц неровная, образующая “фьорды”. В резуль-
тате взаимодействия твердой фазы Mg2B25 и распла-
ва Mg, в пограничной зоне кристаллизуется по пе-
ритектическому механизму сверхпроводящая фаза
MgB2. В ходе такого взаимодействия расплав сма-
чивает и фрагментирует твердую фазу [14]. Вслед-
ствие напряжений, возникающих во внешнем
слое твердой фазы, из-за эффекта Ребиндера [15],
этот слой сильно деформируется, что приводит к
появлению трещин и искривлению границы раз-
дела. Рост MgB2 происходит от поверхности к
центру частиц Mg2B25, но, как видно на рис. 2, не
всегда достигает завершения.

Компактирование смеси порошков при боль-
шем давлении Р = 1000 МПа и синтез при мень-
шей температуре 900°C (обработка № 2) позволили
получить керамику, структура которой соответству-
ет следующей фазе синтеза – формированию вме-

Рис. 1. Микроструктура (СЭМ) керамики МgВ2 (обработка № 1), энергодисперсионные спектры с результатами эле-
ментного анализа, полученные от матрицы (левый спектр) и фазы Mg2B25 (правый спектр), и карты распределения
Mg, B и O.
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сто “композита” MgB2/Mg2B25 областей, одни из
которых обогащены бором, а другие кислородом
(рис. 3). Причем и те, и другие по своему составу
уже близки к стехиометрическому соединению
MgB2, т.е. не являются примесными фазами.

Термобарический синтез при давлении
1.5 ГПа и относительно невысокой температуре
700°C (обработка № 4) позволил получить керами-
ку, состоящую из областей MgB2 почти стехиомет-
рического состава (это бывшие обогащенные бором
области) и стехиометрической матрицы Mg(B, O)2 с
растворенным в ней кислородом (рис. 4). По дан-
ным энергодисперсионного анализа, и в темных
и в светлых областях очень мало кислорода, но в
темных областях чуть выше содержание бора, что
позволяет предположить, что кинетика реакции
Mg + B → Mg2B25 + Mg → MgB2 благоприятна для
синтеза сверхпроводящей фазы MgB2.

Тенденция образования примесных фаз при
синтезе может определяться по косвенным при-
знакам. Например, пики на рентгеновских ди-
фрактограммах, характерные для кристалличе-
ского магния, и рефлексы на электронограммах,
принадлежащие магнию [16], могут указывать на
то, что будет присутствовать и некоторое количе-
ство непрореагировавшего бора. Атомы бора
обеспечивают слабые центры рассеяния для ди-
фракции рентгеновских лучей, поэтому количе-
ства этой фазы в образце может быть недостаточ-
но, чтобы она проявилась на рентгенограммах.
Бор, как легкий элемент, можно выявить только
при больших концентрациях и если он не в
аморфном состоянии. На рис. 5 представлена
СЭМ-микрофотография структуры керамики,
содержащей, согласно рентгеноструктурному
анализу, 15% магния (обработка № 3). В центре
микрофотографии плотная область неправиль-
ной формы более темного тона, чем ее окруже-

ние. Энергодисперсионные спектры указывают
на высокую концентрацию бора в этой области и
отсутствие магния. Повышенное содержание
кислорода на границе с бором, скорее всего, свя-
зано с загрязнением исходных порошков в ходе
приготовлении смеси для синтеза.

При высокой (900°C и выше) температуре
MgB2 разлагается на тетраборид магния и Mg [17]
по реакции 2MgB2 ⇌ MgB4 + Mg. Фазы MgB2 и
MgB4 практически неразличимы визуально при
СЭМ-исследовании и энергодисперсионном
анализе из-за небольшой разницы в содержании
бора. Если есть контраст, показывающий, по
крайней мере, две разные области, одна светлее
другой, можно полагать, что это результат фор-
мирования контраста изображения за счет раз-
личной атомной массы. Согласно этому, более
светлые участки должны быть богаче магнием,
чем более темные. В принципе, если рентгеногра-
фически идентифицированы только две кристал-
лические фазы, которые соответствуют составам
MgB2 и MgB4, более светлые области будут при-
надлежать MgB2, а более темные – MgB4. Однако
если фаза MgB4 мелкодисперсная, и ее доля со-
ставляет менее 0.5 мас. %, т.е. не определяется
рентгенографически, то попытка количественно-
го определения элементов методом СЭМ приве-
дет к неточным результатам из-за того, что объем
анализируемой области превысит объем анализи-
руемой частицы. Неизбежно будут получены ре-

Рис. 2. Структура керамики MgB2 (обработка № 1, оп-
тическая микроскопия в поляризованном свете).

10 мкм

Рис. 3. Микроструктура (СЭМ) и количественное со-
держание элементов в выделенных областях керами-
ки MgB2 (обработка № 2).
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зультаты не только от частиц, но и от их ближайше-
го окружения. Как было показано выше, микроана-
лиз методом энергодисперсионной спектроскопии
успешно выявляет фазы, в которых соотношение
Mg : B достаточно большое, например, Mg2B25.

Методы ПЭМ и микроскопии высокого разре-
шения особенно полезны для идентификации на-
норазмерных включений примесной фазы. На
рис. 6а представлено ПЭМ-изображение, на ко-
тором хорошо видно прямоугольную частицу раз-
мером ~20 нм, при этом на электронограмме при-
сутствует рефлекс с d = 4.48 Å MgB4 (101) (отмечен
стрелкой на электронограмме на вставке). Внутри
частицы наблюдается муаровый контраст, пред-
полагающий, что выделение находится в струк-
турном соответствии с матрицей. Фаза MgB2 ко-

герентна фазе MgB4 вдоль оси с: с (MgB4) ≈ 2с
(MgB2), кроме того, а (MgB4) ≈ 2d100 (MgB2). На
рис. 6б показано ПЭМ-изображение в режиме
высокого разрешения, на котором видна частица
почти прямоугольной формы с полосчатым кон-
трастом, представляющим проекции плоскостей
решетки. Измеренное расстояние между двумя
полосками составляет 0.44 нм, что соответствует
плоскости (101) . На рис. 6в расстояние между
полосками в частице составляет 0.72 нм, что соот-
ветствует параметру с фазы MgB4. Области без поло-
счатого контраста принадлежат зернам, не удовле-
творяющим условиям Брегга, поскольку дифракци-
онные картины не указывают на присутствие
аморфных фаз.

4MgB

Рис. 4. Микроструктура (СЭМ) и количественное содержание элементов в выделенных областях керамики MgB2 (об-
работка № 4).
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Рис. 5. Микроструктура (СЭМ), распределение элементов по линии сканирования (а) и энергодисперсионные спек-
тры (б), полученные от включения бора (правый спектр) и от матрицы (левый спектр) (обработка № 3). На спектрах
представлены результаты элементного анализа.
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ОКСИД МАГНИЯ

Возможны несколько механизмов возникно-
вения этого оксида. Первый: во время отжига
кислород вступает в реакцию с избыточным маг-
нием с образованием MgO. В этом случае в про-
цессе окисления избыточного магния образуются
наноразмерные включения MgO и достаточно
крупные, по-видимому, в зависимости от размера
исходных частиц магния. Второй путь возникно-
вения частиц MgO заключается в том, что атомы
кислорода вытесняют из решетки MgB2 атомы бо-
ра, занимают их позиции, и можно говорить о фа-
зе состава Mg(B, О)2. В конечном итоге из нано-
размерных включений типа Mg(B, O)2 также мо-
гут образоваться мелкодисперсные частицы
MgO, но уже равномерно распределенные по все-
му объему фазы MgB2 [18]. Кроме того, как было
сказано выше, при высокой температуре MgB2
разлагается до высших боридов и Mg. Быстрое
окисление магния, который высвобождается при
разложении MgB2, также приведет к образованию
примесного MgO.

В этом случае частицы оксида магния, вероят-
но, будут находиться вблизи выделений фазы
MgB4. В работе [19] выполнено EBSD-сканирова-
ние с использованием данных для фаз MgB2,
MgB4 и MgO, которое позволило установить, что
частицы MgB4 и MgO совместно расположены на
границах зерен MgB2.

Наблюдения показали, что MgO присутствует
в двух различных формах: выделения округлой
формы и полностью сформировавшиеся огра-
ненные кристаллиты. Кристаллиты MgO имеют
прямоугольную форму, крупный размер и демон-
стрируют заметное увеличение интенсивности

линии кислорода в энергодисперсионном спек-
тре (рис. 7). На рис. 8 показаны данные EBSD-
анализа включений MgO размером ~5–10 мкм.
Рисунки 7 и 8 дополняют друг друга. Используе-
мый ЭДС-детектор не позволяет точно опреде-
лить концентрацию “легких элементов”, таких
как бор и кислород и однозначно интерпретиро-
вать к какой фазе следует отнести частицу. Дан-
ные EBSD-анализа (рис. 8) показывают, что ча-
стицы принадлежат именно MgO. На рис. 7 и 8
видно, что частицы MgO имеют прямоугольную
форму с хорошо выраженными гранями. Оксиды
щелочноземельных металлов кристаллизуются в
кубической структуре, а их поверхности с низким
индексом (100) являются термодинамически пред-
почтительными. Когда частицы MgO синтезируют-
ся при высоких температурах и в безводной атмо-
сфере, они принимают типичную кубическую
морфологию [20]. Оксид растет на свободной по-
верхности (интерфейс зерно–пора).

Выделения имеют меньший размер и округ-
лую форму, если они возникают в матрице при
вытеснении кислородом из решетки MgB2 атомов
бора или при окислении магния в результате рас-
пада MgB2, когда свободный металлический маг-
ний реагирует с любым доступным кислородом. В
первом случае, дисперсные выделения MgO рав-
номерно распределены внутри зерен матрицы
[18]. Во втором случае, оксид магния и возникаю-
щий при распаде тетраборид магния должны на-
ходиться в непосредственной близости друг от
друга. На рис. 9 показано ПЭМ-изображение с
высоким разрешением, на котором видны проек-
ции плоскостей решетки MgO (правая частица).
Измеренное расстояние между плоскостями со-
ставляет 0.25 нм, что соответствует плоскости

Рис. 6. Микроструктура керамики MgB2 (обработка № 7): светлопольное ПЭМ-изображение и электронограмма на
вставке (а) и в режиме высокого разрешения (б, в).

10 нм(а) (б) (в)10 нм 10 нм

0.44 нм

0.72 нм



650

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

КУЗНЕЦОВА и др.

Рис. 7. Микроструктура (СЭМ) керамики МgВ2 (обработка № 2) и энергодисперсионные спектры, полученные от
матрицы MgB2 (слева) и частицы MgО (справа).
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Рис. 8. Структура керамики МgВ2 (обработка № 5) с
крупными включениями MgO (а); EBSD-карта, полу-
ченная от частицы MgO, в цветах обратной полюс-
ной фигуры MgO и восстановленное изображение
частицы.
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Рис. 9. Микроструктура в режиме высокого разреше-
ния структуры керамики МgВ2 (а) и выделенный уча-
сток с большим увеличением (б) (обработка № 7).
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(111) кубического MgO. В левой частице расстоя-
ние между полосками составляет 0.37 нм, что со-
ответствует плоскости (011) .

Анализ наблюдаемых структур приводит к не-
однозначным выводам о том, находятся ли выде-
ления внутри зерен MgB2 или располагаются по
границам зерен матрицы. Если бы выделения об-
разовались внутри зерен матрицы, то наблюдался
бы деформационный контраст из-за деформации
окружающей матрицы. На рис. 9б выделения
определяются только благодаря тому, что разре-
шены плоскости решетки, нет какого-либо иска-
жения окружающей их матрицы. С другой сторо-
ны, отсутствие дислокаций вокруг выделений
MgO и MgB4 может свидетельствовать о том, что
они когерентны матрице. В работе [21] наблюда-
ли частицы MgO и связанные с ними дислокации,
появляющиеся в результате релаксации упругих
напряжений около частиц и прерывающиеся на
частицах, что подтверждает, что выделение MgO
может происходить внутри зерен MgB2.

Кроме выделений и кристаллитов, наблюдает-
ся межкристаллическая прослойка MgO толщи-
ной ~10 нм (рис. 10а) вдоль границ зерен керами-
ки MgB2 (интерфейс зерно–зерно).

На дифракционных картинах обнаружено два
типа эффектов, связанных с MgO. Первый тип
представляет собой кольца из отдельных рефлек-
сов, что свидетельствует об образовании большо-
го количества различно ориентированных кри-
сталлитов MgO. Второй тип – диффузные кольца.
На рис. 10б представлено светлопольное изобра-
жение структуры кристаллита с соответствующей
дифракционной картиной, на которой точечные
рефлексы проиндексированы как отражения
MgB2, а диффузные кольца относятся к нанораз-
мерным частицам MgO. В работе [22] показано,
что кислород может полностью заменить бор с
образованием наноразмерного MgO непосред-
ственно в колонне микроскопа. Это означает, что
влияние электронного пучка на преобразование

4MgB

фазового состава керамики нельзя полностью ис-
ключить.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Комплекс методов, включающий оптическую
микроскопию в поляризованном свете, сканиру-
ющую и просвечивающую электронную микро-
скопию, использован для идентификации и опи-
сания морфологии вторичных фаз MgO, MgB4,
Mg2B25, образующихся в сверхпроводящей кера-
мике MgB2, которые могут оказать существенное
влияние на сверхпроводящие характеристики ма-
териала.

Показано, что:
1. В процессе жидкофазного спекания рост фа-

зы MgB2 происходит через образование переход-
ной фазы Mg2B25 и промежуточных состояний,
которые представляют собой MgB2 почти стехио-
метрического состава (бывшие обогащенные бо-
ром области) и стехиометрическую матрицу
Mg(B, O)2 с растворенным в ней кислородом. По-
казано, что рост MgB2 происходит от поверхности
к центру частиц Mg2B25.

2. Фаза MgO присутствует в керамике в двух
различных формах в зависимости от места фор-
мирования: выделения округлой формы и полно-
стью сформировавшиеся ограненные кристаллиты.
Кристаллиты MgO зарождаются на поверхности
раздела зерно–пора и принимают прямоугольную
форму с хорошо выраженными гранями. Выделе-
ния зарождаются на границах либо внутри зерен
матрицы и имеют меньший размер (менее 100 нм)
и округлую форму. Выделения возникают при
вытеснении кислородом из решетки MgB2 атомов
бора или при окислении магния при распаде
MgB2 с образованием фаз MgB4 и свободного маг-
ния. Кроме выделений и кристаллитов, наблюда-
ется межкристаллическая прослойка MgO тол-
щиной около 10 нм вдоль границ зерен керамики.

Рис. 10. Светлопольные ПЭМ-изображения (а – обработка № 7, б – обработка № 6) и дифракционная картина (в), по-
лученная от кристаллита на рис. 10б, ось зоны [001]

20 нм

10 нм

(а) 100 нм(б) (в)

100MgO

100MgB2

2MgB .



652

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

КУЗНЕЦОВА и др.

Работа выполнена в рамках госзадания Мино-
брнауки (тема “Давление”, № 122021000032-5).
Электронно-микроскопические и рентгено-
структурные исследования проведены в отделах
электронной микроскопии и рентгеноструктур-
ного анализа ЦКП ИФМ УрО РАН.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ

1. Larbalestier D.C., Cooley L.D., Rikel M.O., Poly-
anskii A.A., Jiang J., Patnaik S., Cai X.Y.,
Feldmann D.M., Gurevich A., Squitieri A.A., Naus M.T.,
Eom C.B., Hellstrom E.E., Cava R.J., Regan K.A., Roga-
do N., Hayward M.A., He T., Slusky J.S., Khalifah P.,
Inumaru K., Haas M. Strongly linked current f low in
polycrystalline forms of the superconductor MgB2 //
Nature. 2001. V. 410. P. 186–189.

2. Buzea C., Yamashita T. Review of the superconducting
properties of MgB2 // Supercond. Sci. Technol. 2001.
V. 14. № 11. R115–R146.

3. Rafieazad M., Balcı Ö., Acar S., Somer M. Review on
magnesium diboride (MgB2) as excellent supercon-
ductor: Effects of the production techniques on the su-
perconducting properties // Boron. 2017. V. 2. № 2.
P. 87–96.

4. Криницина Т.П., Кузнецова Е.И., Дегтярев М.В.,
Блинова Ю.В. Сверхпроводники на основе MgB2:
структура и свойства // ФММ. 2021. V. 122.
P. 1271–1295.

5. Dyson J., Rinaldi D., Barucca G., Albertini G., Sprio S.,
Tampieri A. Flux Pinning in Y- and Ag-Doped MgB2 //
Advanc. Mater. Phys. Chem. 2015. V. 5. № 10. P. 427–437.

6. Ивановский А.Л. Зонная структура и свойства
сверхпроводящего MgB2 и родственных соедине-
ний // ФТТ. 2003. Т. 45. № 10. С. 1742–1769.

7. Giunchi G., Malpezzi L., Masciocchi N. A new crystalline
phase of the boron-rich metal-boride family: the Mg2B25
species // Solid State Sci. 2006. V. 8. P. 1202–1208.

8. Albisetti A.F., Saglietti L., Perini E., Schiavone C., Ri-
pamonti G., Giunchi G. The Mg2B25 formation and its role
in the preparation of bulk MgB2 superconductors // Solid
State Sci. 2012. V. 14. P. 1632–1635.

9. Xi X.X., Zeng X.H., Soukiassian A., Jones J. Thermody-
namics and thin film deposition of MgB2 superconduc-
tors // Supercond. Sci. Technol. 2002. V. 15. P. 451–457.

10. Muralidhar M., Inoue K., Koblischka M.R., Tomita M.,
Murakami M. Optimization of processing conditions
towards high trapped fields in MgB2 bulks // J. Alloys
Compd. 2014. V. 608. P. 102–109.

11. Giunchi G., Saglietti L., Ripamonti G., Albisetti A.F.,
Bassani E., Perini E. Superconducting Joints between

MgB2 wires and Bulks // IEEE Trans. Appl. Supercon-
duct. 2010. V. 20. P. 1524.

12. Prikhna T.A., Shapovalov A.P., Grechnev G.E., Bout-
ko V.G., Gusev A.A., Kozyrev A.V., Belogolovskiy M.A.,
Moshchil V.E., Sverdun V.B. Formation of nanostruc-
ture in magnesium diboride based materials with high
superconducting characteristics // Low Temp. Phys.
2016. V. 42. № 5. P. 380–394.

13. Liao X.Z., Serquis A., Zhu Y.T., Huang J.Y., Civale L.,
Peterson D.E., Muelle F.M. Mg(B, O)2 precipitation in
MgB2 // J. Appl. Phys. 2003. V. 93. P. 6208.

14. Страумал Б.Б., Бокштейн Б.С., Страумал А.Б., Пе-
телин А.Л. Первое наблюдение фазового перехода
смачивания в малоугловых границах зерен //
Письма в ЖЭТФ. 2008. Т. 88. Вып. 8. С. 615–620.

15. Горюнов Ю.В., Эффект Ребиндера. М.: Наука, 1966.
128 с.

16. Дегтярев М.В., Пилюгин В.П., Акшенцев Ю.Н., Куз-
нецова Е.И., Криницина Т.П., Блинова Ю.В., Сударе-
ва С.В., Романов Е.П. Влияние деформации под
высоким давлением и отжига на структуру и свой-
ства массивного сверхпроводника MgB2 // ФММ.
2016. Т. 117. С. 800–810.

17. Fan Z.Y., Hinks D.G., Newman N., Rowell J.M. Experi-
mental study of MgB2 decomposition // Appl. Phys.
Lett. 2001. V. 79. P. 87–89.

18. Кузнецова Е.И., Криницина Т.П., Блинова Ю.В., Дег-
тярев М.В., Сударева С.В. Тонкая структура мас-
сивного сверхпроводника MgB2 после деформа-
ции и термической обработки // ФММ. 2017.
Т. 118. № 4. С. 364–371.

19. Koblischka-Veneva A., Koblischka M.R., Schmauch J.,
Noudem J., Murakami M. Analysis of the microstruc-
ture of bulk MgB2 using ПЭM, EBSD andt-EBSD //
J. Microscopy. 2019. V. 274. P. 123–131.

20. Geysermans P., Finocchi F., Goniakowski J., Hacquart R.,
Jupille J. Combination of (100), (110) and (111) facets in
MgO crystals shapes from dry to wet environment //
Phys. Chem. Chem. Phys. 2009. V. 11. P. 2228–2233.

21. Кузнецова Е.И., Криницина Т.П., Блинова Ю.В., Дег-
тярев М.В. Влияние условий термомеханической
обработки на структуру и свойства MgB2 // ФММ.
2020. V. 121. P. 1206–1212.

22. Криницина Т.П., Кузнецова Е.И., Блинова Ю.В., Ра-
ков Д.Н., Белотелова Ю.Н., Сударева С.В., Дег-
тярев М.В., Романов Е.П. Структура и стабиль-
ность сверхпроводящей сердцевины одножильно-
го трубчатого композита MgB2/Cu,Nb с высоким
критическим током // ФММ. 2014. Т. 115. № 6.
С. 573–582.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2023, том 124, № 7, с. 653–659

653

ОСОБЕННОСТИ ПОВЕДЕНИЯ ТОЧЕЧНЫХ ДЕФЕКТОВ 
ПРИ ОПТИКОПЛАСТИЧЕСКОМ ЭФФЕКТЕ В МЕДИ

© 2023 г.   Т. В. Малинскийa, В. Е. Рогалинa, *, В. Я. Шурb, Д. К. Кузнецовb

aФедеральное государственное бюджетное учреждение науки Институт электрофизики и электроэнергетики РАН, 
Дворцовая набережная, 18, Санкт-Петербург, 191186 Россия

bИнститут естественных наук и математики, Уральский федеральный университет,
ул. Куйбышева, 48а, Екатеринбург, 620000 Россия

*e-mail: v-rogalin@mail.ru
Поступила в редакцию 21.06.2022 г.

После доработки 27.04.2023 г.
Принята к публикации 12.06.2023 г.

Показано, что при ранее обнаруженном авторами новом оптикопластическом эффекте, наблюдае-
мом при воздействии на медь наносекундным УФ-лазерным импульсным излучением допороговой
интенсивности, микропоры в приповерхностном слое металла не образуются. Это доказывает, что
распухание металла при лазерном воздействии умеренной (допороговой) интенсивности происхо-
дит за счет междоузельных атомов, мигрирующих на поверхность, а не за счет плавления с образо-
ванием пузырьков. При резком охлаждении (за ~20 мкс) междоузельные атомы мигрируют на по-
верхность по механизму Шоттки, благодаря аномальному массопереносу, а менее подвижные ва-
кансии не успевают за время процесса коагулировать с образованием микропор.

Ключевые слова: оптикопластический эффект, оптическая стойкость, полированная поверхность,
распухание металла, пластическая деформация, точечные дефекты, механизм Шоттки, сканирую-
щая электронная микроскопия
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ВВЕДЕНИЕ
Эффективность лазерных технологий суще-

ственным образом зависит от длины волны излу-
чения [1]. Коэффициент поглощения большей
части материалов увеличивается при уменьше-
нии длины волны. Так, например, в ИК-диапазо-
не медь отражает до 98% излучения, а в УФ-диа-
пазоне (длина волны λ = 355 нм) – 10% [2]. По-
этому, несмотря на существенно меньший КПД
УФ-лазеров по сравнению с широко используе-
мыми СО2-лазерами (λ = 10.6 мкм), для отдель-
ных видов работ часто применяются УФ-лазеры
[3, 4].

В работах [5, 6] был проведен предваритель-
ный анализ публикаций об обнаружении следов
высокотемпературной пластической деформации
в меди и ее сплавах после воздействия излучени-
ем наносекундного импульсного ультрафиолето-
вого (УФ) лазера [2, 7–10]. Эти результаты инте-
ресны тем, что получены при плотности энергии
(от 0.1 до 1.0 Дж/см2), что ниже порога плавле-
ния металла, составляющего, в данном случае
~1.0 Дж/см2. Показано, что полученные результа-
ты имеют значительное сходство с явлением ра-
диационного распухания металлов [11, 12], а так-

же с известными акустопластическим [13], элек-
тропластическим [14, 15] и магнитопластическим
[16, 17] эффектами. К ним примыкает также и об-
ратный, фотопластический эффект [18]: при
освещении прозрачного полупроводника светом
в нем возникают неравновесные электрические
заряды, приводящие к снижению скорости дрей-
фа дислокаций и уплотнению кристаллов. Одна-
ко в наших результатах присутствуют и заметные
отличия, что позволило назвать обнаруженный
эффект оптикопластическим.

В то же время известно, что воздействие фем-
тосекундным лазером приводит к распуханию
поверхности металла за счет появления микропор
в приповерхностном слое [19]. В этом случае по-
верхность облучаемого металла расплавлялась, а
пузырьки пара “замерзали” из-за чрезвычайно
быстрого затвердевания расплава. В работе [20]
было выполнено моделирование методом моле-
кулярной динамики структурных изменений по-
верхностного слоя металла при кратковременном
высокоэнергетическом внешнем воздействии, и
показано, что при лазерной абляции металлов
этот процесс происходит с образованием пор.

УДК 539.422.23

ПРОЧНОСТЬ
И ПЛАСТИЧНОСТЬ
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В данной работе экспериментально показано,
что при воздействии излучения наносекундного
УФ лазера [5–9] на поверхность металла (в режи-
ме оптикопластического эффекта; при плотности
энергии 0.1–1.0 Дж/см2) не обнаружены микро-
поры (по крайне мере, размером более 30 нм).

ИСПОЛЬЗОВАННЫЕ МАТЕРИАЛЫ 
И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДЫ

Исследованы образцы бескислородной меди
[21] с начальной шероховатостью области лазер-
ного пятна около 20 нм. Они были отполированы
с использованием стандартных оптических тех-
нологий [22]. Рельеф поверхности образцов до и
после воздействия исследовали с помощью опти-
ческого профилометра Zygo NewView 7300.

Далее исследование поверхностного слоя об-
лученных образцов проводили с помощью систе-
мы Auriga Crossbeam (Carl Zeiss, Германия) с
электронным пучком и сфокусированным ион-
ным пучком. Система оснащена ионной колон-
кой на основе жидкого галлия. Детектор Intralens
и детектор Everhart-Thornley использовали для
получения изображения поверхности образца в
режиме вторичных электронов. Пакет программ
SmartSEM (CarlZeiss, Германия), предназначен-
ный для управления системой Auriga Crossbeam,
использовали для получения электронно-микро-
скопических изображений поверхности и управ-
ления ионным пучком при травлении образца, а
также для записи и экспорта данных для последу-
ющей обработки и анализа в других программных
пакетах.

С помощью импульсно-периодического
Nd:YAG-лазера Optolette HR 2731 (OPOTEC Inc.,
США), излучающего на третьей гармонике (λ =
= 355 нм, энергия в импульсе до 8 мДж, длитель-
ность 10 нс и частота следования 10 Гц), было
проведено облучение поверхности образцов па-
кетом из 30 импульсов УФ-лазера при плотности
энергии 0.82 Дж/см2.

Лазерный луч фокусировали на поверхность
образца в пятно диаметром 100–200 мкм линзой
из кварцевого стекла с фокусным расстоянием
250 мм. Энергию излучения регистрировали из-
мерителем Nova II (Ophir Optronics Solutions Ltd.,
Израиль) с пироэлектрическим датчиком. Элек-
тромеханический затвор контролировал число им-
пульсов, попадающих на образец. Для усреднения
показания Nova II делили на число импульсов.

Лазерное воздействие проводили при темпера-
туре около 20°C. При используемом лазерном ре-
жиме сохранялось конденсированное состояние
облучаемого металла без заметного плавления и
испарения. Температура объема образца практи-
чески не изменялась, так как средняя мощность
лазера была менее 1 Вт.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ
На рис. 1 представлены 3D-профилограммы об-

разцов Cu, облученных различным числом лазер-
ных импульсов с плотностью энергии 0.82 Дж/см2.
Линиями показано сечение, по которому были
получены 2D-профили, приведенные на рис. 2.

Хорошо видно, что повреждение приповерх-
ностного слоя увеличивалось с ростом числа воз-
действующих импульсов. Шероховатость изначаль-
но полированной поверхности в зоне действия ла-
зерного излучения резко возросла. Появилось
значительное число пиковых образований. Ори-
ентировочный перепад высот в поле зрения про-
филометра составил 0.75 мкм после одного и трех
лазерных импульсов, 1.1 мкм после пяти импуль-
сов и 2.3 мкм после 30 импульсов. Эти оценки
весьма приблизительны ввиду недостаточности
пространственного разрешения острых пиков с
помощью оптического профилометра.

На рис. 3 детально показаны результаты иссле-
дования образца, облученного 30 лазерными им-
пульсами с плотностью энергии 0.82 Дж/см2. На
рис. 3а представлена микрофотография поверхно-
сти в зоне воздействия, полученная с помощью оп-
тического профилометра. Хорошо визуализирова-
лись двойниковые образования в образце меди.

На рис. 3б показана микрофотография участка
поверхности этого же образца меди, полученная с
помощью сканирующего электронного микро-
скопа. В зоне воздействия протравливали поверх-
ность в центральной части облученной зоны сфо-
кусированным ионным пучком. Для травления
использовали ток ионного пучка 1 нА при уско-
ряющем напряжении 30 кВ. Поверхность визуали-
зировали с помощью электронного пучка с ускоря-
ющим напряжением 5 кВ. Использование ускоря-
ющего напряжения в этом диапазоне позволило
получить максимальное отношение сигнал/шум и
уменьшить повреждение образца электронным
пучком. Ток электронного зонда и апертуру объ-
ектива устанавливали в соответствии с выбран-
ным увеличением. Полученные изображения по-
верхности образцов имеют разрешение не менее
1024 × 768 пикселей. На поверхности также хоро-
шо видны следы кристаллографического сколь-
жения внутри зерен. Наглядно виден вырез в ме-
талле шириной ~10 мкм, специально созданный с
помощью сфокусированного ионного пучка. На
поверхности выреза в подповерхностном объеме
обработанного лазером участка образца меди хо-
рошо видно, что микропоры в металле не наблю-
даются (по крайней мере, в пределах разрешения
использованного электронного микроскопа).

На рис. 3в и 3г показаны 3D и 2D-профило-
граммы участка этого пятна, полученные при уве-
личении объектива 200 крат. Отчетливо видны
следы кристаллографического скольжения внут-
ри зерен меди. Их геометрия указывает на то, что
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они находятся в плоскостях преимущественного
движения дислокаций {111}. Хорошо видно, что
распространение полос скольжения тормозится
границами зерен. Типичное расстояние между
полосами скольжения ~2 мкм. Высота полос со-

ставляет около 0.01 мкм. Однако в разных зернах
ширина полос и их плотность заметно различа-
лись. При воздействии серией лазерных импуль-
сов поверхность острых краев образовавшихся
полос скольжения слегка оплавилась.

Рис. 1. 3D-профилограммы образцов меди, облученных различным числом лазерных импульсов с плотностью энер-
гии 0.82 Дж/см2: a – 1 импульс, б – 3, в – 5, г – 30.

200 мкм

0.78150
мкм

–0.31837(в) 200 мкм

1.64201
мкм

–0.68355(г)

200 мкм

0.52221
мкм

–0.24985(а) 200 мкм

0.69230
мкм

–0.26798(б)

Рис. 2. 2D-профиль лазерного пятна на образцах меди в области сечения, показанного на рис. 1; количество воздей-
ствовавших импульсов a – один; б – три; в – пять; г – 30.

Расстояние, мм

–0.02

0

0.02

0.04

0.06

0 0.2 0.4

(в)

0.6
Расстояние, мм

–0.500

0.125

0.250

0.625

1.000

0 0.2 0.4

(г)

0.6

Высота, мкм

–0.0100

0.0025

0.0150

0.0275

0.0400

0 0.2 0.4

(а)

0.6

Высота, мкм

–0.06

–0.03

0

0.03

0.06

0 0.2 0.4

(б)

0.6



656

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 7  2023

МАЛИНСКИЙ и др.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Как показано в [2, 5–10], оптический пробой
меди и ее сплавов с образованием кратера на по-
верхности образца наблюдался при плотности
энергии свыше 1 Дж/см2. Мы исследовали про-
цессы, протекавшие при допороговой плотности
энергии (Е = 0.82 Дж/см2). Оценки, проведенные
в [2], показывают, что температура приповерх-
ностного слоя металла при таком режиме воздей-
ствия достигала значения, близкого к температу-
ре плавления. При этом объем образца оставался
при температуре, близкой к комнатной, и весь об-
разец находился в конденсированном состоянии.
Таким образом, описанная интенсивная термо-
обработка импульсным лазерным излучением
приводила к заметным изменениям в структуре
приповерхностных слоев образца.

Полученные результаты однозначно свиде-
тельствуют о том, что воздействие наносекунд-
ными импульсами УФ-лазера с допороговой ин-
тенсивностью на полированную поверхность
бескислородной меди приводит к высокотемпе-
ратурной пластической деформации в зоне облуче-
ния. Отчетливо наблюдается классическое кристал-

лографическое скольжение по плоскостям {111}
внутри зерен и проскальзывание по их границам.
На поверхности исходных полированных образ-
цов в зоне, подвергнутой воздействию, границ зе-
рен и блоков не наблюдали. Эти дефекты прояви-
лись только в результате лазерного воздействия.

Мы не можем гарантировать, что наблюдае-
мые двойники (рис. 3а) однозначно появились
благодаря лазерному воздействию.

Время остывания поверхностного слоя меди
после импульсного облучения с использованны-
ми параметрами оценивалось в работах [2, 5–10].
Показано, что полное охлаждение происходит за
20 нс, что значительно меньше, чем интервал
между импульсами 100 мс. Таким образом, каж-
дый импульс серии воздействовал на поверхность
образца при начальной температуре около 20°C.

Известно, что металлы поглощают свет за счет
передачи энергии фотонов электронной состав-
ляющей скин-слоя ~15 нм [23]. Такая большая
импульсная нагрузка значительно перегревает
электронную подсистему. Этот процесс происхо-
дит за времена порядка 2 пс. За это время элек-
троны передают избыточную энергию фононной
подсистеме. Следовательно, нагрев приповерх-

Рис. 3. Поверхность образца бескислородной меди после воздействия 30 лазерными импульсами. 3D- и 2D-профило-
граммы данного образца показаны на рис. 1г и 2г; (a) общая микрофотография лазерного пятна; (б) РЭМ изображение
в области разреза; (в) 3D- и (г) 2D-профилограммы.
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ностного слоя металла происходит за время дей-
ствия лазерного импульса – 10 нс, а полное его
остывание происходит за ~20 нс. Таким образом,
за время около 30 нс происходит полный цикл на-
грева и остывания облучаемого участка поверхно-
сти образца. За это время при нагреве и быстром
охлаждении на ~1000°C размер пятна расширился
и, соответственно, уменьшился на ~0.5 мкм.

Столь заметное высокоградиентное термоме-
ханическое воздействие привело к резкому уве-
личению концентрации точечных дефектов, воз-
никающих при выбивании потоком электронов
определенной части ионов металла в междоузлие,
которые не успевают вернуться обратно из-за
быстрого охлаждения. Таким образом, возникает
так называемая пара Френкеля (вакансия + меж-
доузельный атом). В радиационной физике хоро-
шо известно подобное явление, называемое “ра-
диационным распуханием металлов” (см., напр.,
[11, 12]). Мы полагаем, что локальное распухание
поверхности металла после облучения лазерными
импульсами может носить аналогичный харак-
тер, тем более что точечные дефекты, как извест-
но, оказывают большое влияние на процессы
структурообразования меди [24–27]. Однако су-
ществуют и заметные различия между радиаци-
онным распуханием и локальным распуханием
поверхности металла при воздействии лазера.

В радиационной физике металлы обычно под-
вергаются достаточно длительному облучению
непрерывными потоками высокоэнергетических
частиц. При этом междоузельные атомы, являясь
наиболее подвижными дефектами, поглощаются
дислокациями, границами зерен и т.д., и выходят на
поверхность (механизм Шоттки), а вакансии коагу-
лируют за счет диффузионного взаимодействия с
образованием микропор. В нашем случае микропо-
ры (по крайней мере, размером более 30 нм), как
видно на рис. 3б, не успевают образоваться, так
как длительность процесса оказалась недостаточ-
на для коагуляции вакансий, которые в основном
закрепились в металле вблизи места зарождения.
В то же время длительность процесса оказалась
достаточна для возникновения локального распу-
хания поверхности металла в зоне воздействия.
Объем этой области, измеренный нами с помо-
щью профилометра, по порядку величины соот-
ветствует количеству междоузельных атомов, воз-
никших в результате высокотемпературных про-
цессов в приповерхностном слое образца. Эти
междоузельные атомы, видимо, продиффундиро-
вали на поверхность благодаря механизму аномаль-
ного массопереноса, зарегистрированному при им-
пульсных воздействиях на металлы [28, 29]. При
аномальном массопереносе коэффициент диффу-
зии может возрастать на 6–10 порядков и превы-
шать величину коэффициента диффузии в жидкой
фазе. На рис. 1 отчетливо видно, что с увеличени-
ем числа воздействующих импульсов высота рас-

пухшего образования растет, т.е. наблюдается эф-
фект накопления.

При этом выявлено различие между локаль-
ным распуханием поверхности, полученным на-
ми, и в работе [19], в которой эффект распухания
поверхности металла был получен в результате
использования мощного фемтосекундного излу-
чения. В работе [19] появление распухания объяс-
няется образованием микропор в приповерхност-
ном слое за счет плавления приповерхностного
слоя металла и “замерзания” пузырьков пара при
чрезвычайно быстром затвердевании расплава.

Можно отметить, что наблюдаемый нами оп-
тикопластический эффект в меди во многом схож
с эффектами, наблюдавшимися при высокоско-
ростной деформации [30, 31].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Представленные выше результаты, а также

данные работ [2, 5–10], подтверждают, что при
воздействии на медь наносекундным УФ-лазер-
ным импульсным излучением допороговой ин-
тенсивности выявлен новый оптикопластиче-
ский эффект. Он представляет собой распухание
поверхности металла в результате лазерного воз-
действия, аналогичное радиационному распуха-
нию, и последующую высокотемпературную
пластическую деформацию путем скольжения
по границам зерен и кристаллографического про-
скальзывания в них. Оптикопластический эффект
органически входит в группу процессов пластиче-
ской деформации, проявляющихся в металле под
действием различных импульсных полей, таких
как акустопластический [13], электропластиче-
ский [14, 15] и магнитопластический [16, 17] эф-
фекты.

Одной из основных причин возникновения
оптикопластического эффекта является процесс
резкого роста концентрации точечных дефектов в
нагретом приповерхностном слое. Избыточная
концентрация междоузельных атомов релаксиру-
ет путем выхода их на поверхность по механизму
Шоттки, благодаря явлению аномального массо-
переноса, а менее подвижные вакансии не успе-
вают за время процесса коагулировать с образова-
нием заметных микропор (размером более 30 нм).
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Структурная эволюция реечного мартенсита отпуска 10% Cr−3% Co стали, микролегированной ре-
нием и медью, с низким содержанием азота и высоким содержанием бора, в процессе ползучести при
923 К была исследована с целью установления причины снижения сопротивления ползучести этой ста-
ли при низких приложенных напряжениях. Реечная структура 10% Cr−3% Co стали со средним попе-
речным размером мартенситных реек 370 нм и высокой плотностью дислокаций 2 × 1014 м–2 наблюда-
лась после нормализации при 1323 К с последующим отпуском при 1043 К, 3 ч. Структура была ста-
билизирована карбидами M23C6, карбидами M6C и карбонитридами NbX. В процессе длительной
ползучести реечная структура сильно эволюционировала: ширина мартенситных реек существенно
увеличилась, плотность дислокаций уменьшилась, фаза Лавеса и частицы, обогащенные медью,
сильно укрупнились. Такая структурная эволюция коррелировала с точками перегиба на кривых за-
висимостей “приложенное напряжение–время до разрушения” и “минимальная скорость ползуче-
сти–приложенное напряжение”. Значительное укрупнение фазы Лавеса и частиц, обогащенных
медью, выражавшееся в появлении крупных частиц с размерами более 250 нм по высокоугловым
границам и полном растворении мелких частиц с размерами менее 50 нм по малоугловым границам
мартенситных реек, рассматривается как основная причина деградации сопротивления ползучести
исследуемой стали.

Ключевые слова: жаропрочная сталь мартенситного класса, термическая обработка, ползучесть,
микроструктура, частицы вторичных фаз, разупрочнение
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ВВЕДЕНИЕ
Стратегическим направлением развития теп-

лоэнергетической отрасли, использующей твер-
дое топливо, является создание паротурбинных
энергоблоков нового поколения, работающих в
условиях суперсверхкритических параметров
(ССКП) пара (T = 600−620°C, Р = 250−300 атм),
имеющих совершенную проточную часть и улуч-
шенную тепловую схему [1, 2]. В настоящее время
угольные тепловые электростанции России, ра-
ботающие при параметрах пара 545−560°C и
140−240 атм, выработали свой ресурс и подлежат
замене. Они имеют низкий коэффициент полез-
ного действия (34−37%) и большие вредные вы-
бросы в атмосферу. За счет повышения парамет-
ров пара до ССКП планируется повысить КПД до
41−44% и сократить вредные тепловые выбросы
[1]. В РФ на данный момент отсутствуют матери-
алы, отвечающие требованиям для энергетиче-
ского оборудования нового поколения.

Высокохромистые стали мартенситного клас-
са могут быть рассмотрены в качестве материала
для изготовления элементов котлов и паропрово-
дов, а также лопаток и роторов паровых турбин
для тепловых электростанций, работающих на
ССКП пара [1, 2]. Данные стали представляют со-
бой сложнолегированный материал, в котором
каждый элемент легирования обоснован и вы-
полняет строго отведенную ему функцию [3–8].
Структура таких сталей после термической обра-
ботки представляет собой иерархическую систе-
му, где исходные аустенитные зерна (ИАЗ) делят-
ся на пакеты (группа реек с одинаковой габитус-
ной плоскостью), которые делятся на блоки,
состоящие из мартенситных реек одинаковой
ориентации, при этом структура содержит высо-
кую плотность дислокаций внутри реек [9–11].
Большинство разориентаций на границах паке-
тов и блоков, которые удовлетворяют ориентаци-
онным соотношениям Курдюмова−Закса, пре-
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вышают 15°, что обычно является критерием раз-
личия между малоугловыми и высокоугловыми
границами. Даже минимальная разориентация,
10.53°, относительно велика, тогда как разориен-
тации между отдельными рейками представляют
собой малоугловые границы в пределах несколь-
ких градусов, обычно не превышающие 5° [9, 10].
Такая сложная иерархическая структура стабили-
зирована различными типами частиц вторичных
фаз [4].

Содержание 9−10% Cr обеспечивает высокую
прокаливаемость стали, а также хром участвует в
образовании зернограничных карбидов М23С6,
которые препятствуют миграции малоугловых
границ в процессе ползучести [3, 4]. Добавление
бора в количестве 0.008−0.012 мас. % приводит к
частичному замещению атомов углерода в карби-
де М23С6 на атомы бора с образованием фазы
М23(С,В)6, что обеспечивает снижение среднего
размера этой фазы и увеличение ее численной
плотности по малоугловым границам мартенсит-
ных реек [4, 7]. Углерод в количестве от 0.02 до
0.1 мас. % и азот в количестве от 0.003 до 0.05%
совместно с 0.20% ванадия и 0.05% ниобия обес-
печивают образование карбонитридов типа МХ,
где М означает V, Nb или их комбинацию, а X – С,
N или их комбинацию [3, 4, 8, 12]. Частицы МХ
служат в качестве препятствий для движения сво-
бодных дислокаций и их перестройки в низко-
энергетические конфигурации [3, 4, 8, 12]. В ста-
лях с высоким содержанием азота эти частицы
выступают в виде главных источников пороговых
напряжений, однако из-за своей термодинамиче-
ской нестабильности нитриды МN имеют склон-
ность к трансформации в крупные частицы Z-фазы
(Cr(V,Nb)N), что резко снижает сопротивление
ползучести высокохромистых сталей, несмотря на
сохранение карбидов МС [5, 12]. В сталях с низким
содержанием азота объемная доля нитридов МN ма-
ла, что устраняет риск образования крупных частиц
Z-фазы, но с другой стороны, лишает сталь основ-
ного источника дисперсионного упрочнения [7].

Особое значение имеют элементы, обеспечи-
вающие эффективное твердорастворное упроч-
нение и замедляющие диффузионные процессы
при ползучести. К таким элементам относятся
кобальт, вольфрам, молибден и рений [5, 13]. При
этом вольфрам и молибден склонны к образова-
нию частиц фазы Лавеса (Fe2(W,Mo)), которые, с
одной стороны, препятствуют миграции границ в
процессе первичной стадии ползучести, а с другой

стороны, имеют склонность к сильному укрупне-
нию, что снижает сопротивление ползучести вслед-
ствие возникновения источников трещин [4]. Ин-
тересную позицию занимает рений, поскольку
этот элемент заметно повышает сопротивление
ползучести стали за счет снижения диффузии же-
леза и вольфрама, но при этом не оказывает вли-
яния на растворимость вольфрама в ферритной
матрице, как предполагалось при его изначаль-
ном введении [13].

Ранее были проведены достаточно подробные
исследования рений-содержащей 10% Сr–3% Co–
3% W стали [7, 13], демонстрирующей уникально
высокие времена до разрушения – более 10000 ча-
сов при испытании на ползучесть в условиях 923 К
и 140 МПа [7, 13]. Однако для этой стали был об-
наружен перелом на кривой длительной прочно-
сти [7], заметно снижалось сопротивление ползуче-
сти при приложенных напряжениях ниже 140 МПа,
что привело к разработке нового модифицирован-
ного состава рений-содержащей 10% Cr–3% Co
стали путем изменения соотношения вольфрама
и молибдена, а также введения 0.8% меди. Медь
была введена с целью формирования нанокласте-
ров, являющихся местами зарождения частиц фа-
зы Лавеса [3]. Целью исследования было выявле-
ние влияния модификации химического состава
Re-содержащей 10% Cr стали на сопротивление
ползучести при температуре 923 К.

МЕТОДИКА 
ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ

Рений-содержащие стали, обозначенные здесь
как 10% Cr−3Co−2W−0.8Cu (новый модифици-
рованный состав) и 10% Cr−3Co−3W−0.2Сu
(сталь для сравнения), химический состав кото-
рых представлен в табл. 1, были выплавлены в ва-
куумно-индукционной печи в количестве 40 кг.
Слитки были гомогенизированы при температуре
1473 К и прокованы при температурах 1373−1423 К.
Термическая обработка исследуемых сталей была
одинаковой и представляла собой нормализацию
от температуры 1323 К, выдержку 1 ч, охлаждение
на воздухе, с последующим отпуском при темпе-
ратуре 1043 К в течение 3 ч с охлаждением на возду-
хе. Испытания на ползучесть были проведены на
плоских образцах с поперечным сечением 7 × 3 мм
и длиной рабочей части 25 мм при температуре
923 К под действием приложенных напряжений
от 200 до 100 МПа с шагом 20 МПа. Структурные
исследования были проведены в области равно-

Таблица 1. Химические составы изучаемых сталей (в мас. %)

Плавка C Cr Co Mo W V Nb B N Cu Re

10%Cr−3Co−2W−0.8Cu 0.09 9.7 3.2 0.5 2.0 0.2 0.05 0.015 0.002 0.8 0.2
10%Cr−3Co−3W−0.2Cu 0.11 9.9 3.1 0.1 2.9 0.2 0.07 0.008 0.002 0.2 0.2
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мерного удлинения разрушенных образцов с ис-
пользованием просвечивающего электронного
микроскопа JEOL JEM–2100 (ПЭМ) с пристав-
кой для энергодисперсионного анализа INCA и
сканирующего электронного микроскопа FEI
Quanta 600 FEG (СЭМ). Детали подготовки об-
разцов для ПЭМ и СЭМ, а также анализа струк-
турных элементов можно найти в [5, 7, 8, 12, 13].

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Структура стали после термической обработки.
На рис. 1 приведена исходная структура исследу-
емой стали 10%Cr−3Co−2W−0.8Cu после терми-
ческой обработки. Структурные параметры стали
в сравнении со сталью 10% Cr−3Co−3W−0.2Cu
сведены в табл. 2. Методом ПЭМ было выявлено,
что в исследуемой стали 10% Cr−3Co−2W−0.8Cu
формируется реечная структура мартенсита от-

пуска со средним поперечным размером мартен-
ситных реек 370 ± 30 нм (рис. 1а). Высокая плот-
ность дислокаций около 2.1 × 1014 м–2, определен-
ная по количеству точек выхода на верхнюю и
нижнюю поверхности фольги методом ПЭМ, бы-
ла обнаружена внутри реечного пространства.

Границы реечной структуры были декориро-
ваны частицами карбидов М23С6 со средним раз-
мером 70 ± 7 нм (рис. 1б, 1г, табл. 2). Эти частицы
обогащены Cr, Fe и W, и их средний химический
состав составляет (в мас. %) (40−43)% Cr–
(17−18)% Fe–(0.2−0.5)% Mo–(40−41)% W. Плот-
ность выделения частиц М23С6 по высокоугловым
границам ИАЗ и малоугловым границам мартен-
ситных реек, оцененная по изображениям ПЭМ,
составляет 5.1 и 2.6 мкм–1 соответственно. Отме-
тим, что по малоугловым границам мартенсит-
ных реек выделяется большая доля мелких частиц
с размером до 20 нм, которые практически отсут-

Рис. 1. ПЭМ-изображения микроструктуры исследуемой стали 10% Cr−3Co−2W−0.8Cu после термической обработ-
ки (а) вместе с изображениями частиц вторичных фаз (б) с характерными дифракциями для карбидов М23С6 (г), М6С
(д) и карбонитридов NbX (е), а также распределением карбидов М23С6 по размерам (в).
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Таблица 2. Параметры структуры изучаемых сталей после термической обработки

Плавка Размер 
ИАЗ, мкм

Размер
реек, нм

Плотность 
дислокаций, 

м–2

Частицы вторичных фаз

М23С6 NbX

размер, нм доля, % размер, нм доля, %

10%Cr−3Co−2W−0.8Cu 62 ± 5 370 ± 30 2.1 × 1014 72 ± 10 1.56 40 ± 5 0.056

10%Cr−3Co−3W−0.2Cu 55 ± 5 290 ± 30 2.0 × 1014 67 ± 10 1.98 40 ± 5 0.078
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ствуют на высокоугловых границах. Напротив, на
высокоугловых границах присутствуют очень
крупные частицы с размером более 300 нм, в то
время как на малоугловых границах такие части-
цы отсутствуют. В целом, можно отметить, что
доля частиц с размером от 50 до 70 нм составляет
около 30% (рис. 1в). При этом доля крупных ча-
стиц с размерами более 150 нм не превышает 5%
(рис. 1в). Внутри мартенситных реек наблюдают-
ся равномерно распределенные частицы NbX
округлой формы и химическим составом (в мас. %)
1% V–15% Cr–5% Fe–79% Nb. Средний размер
частиц NbX составляет 29 ± 4 нм (рис. 1б, 1д). На
малоугловых границах мартенситных реек также
были обнаружены неравновесные частицы кар-
бидов М6С круглой формы со средним размером

40 ± 4 нм (рис. 1б, 1е). Средний химический со-
став таких частиц составляет (в мас. %) 22% Cr–
(6−10)% Fe–(68−72)% W. Объемные доли двух по-
следних фаз, оцененные с помощью программного
обеспечения Thermo-Calc, крайне малы в исследуе-
мой стали 10% Cr−3Co−2W−0.8Cu, поэтому да-
лее они не рассматриваются. Отметим, что фазо-
вые составы исследуемых сталей совпадают [13].
Параметры структуры обеих сталей также близки
(табл. 2). К существенным отличиям относятся бо-
лее низкие объемные доли карбидов М23С6 и карбо-
нитридов NbX, а также более крупный размер ИАЗ и
мартенситных реек в 10% Cr−3Co−2W−0.8Cu стали.

Поведение при ползучести при 923 К. На рис. 2
представлены зависимости приложенных напря-
жений от времени до разрушения и минимальной
скорости ползучести от приложенных напряже-
ний, полученные в результате испытаний на пол-
зучесть при 923 K для исследуемой стали
10% Сr−3Сo−2W−0.8Cu в сравнении со сталью
10% Сr−3Сo−3W−0.2Cu. При высоких приложен-
ных напряжениях сталь 10% Сr−3Сo−2W−0.8Cu
имеет существенный прирост времени до разру-
шения, который составил 8, 4 и 10 раз по сравне-
нию со сталью 10% Сr−3Сo−3W−0.2Cu при при-
ложенных напряжениях 200, 180 и 160 МПа соот-
ветственно. При этом наклон кривых длительной
прочности для обеих сталей в области высоких на-
пряжений одинаковый и составляет 0.053 МПа/ч
(рис. 2а). Таким образом, снижение содержания
вольфрама до 2% с одновременным увеличением
содержания меди до 0.8% благоприятно влияет на
кратковременную ползучесть. Отметим, что обе
стали имеют переломы на кривой длительной
прочности после 4000 ч испытаний. Это приводит
к увеличению наклона кривой длительной проч-
ности до 0.28 МПа/ч (рис. 2а), хотя испытание
при 100 МПа для стали 10% Сr−3Сo−2W−0.8Cu
еще не завершено, ожидается, что время до разру-
шения этой стали будет сопоставимо с тем, что
было получено для ранее изученной стали
10% Сr−3Сo−3W−0.2Cu (рис. 2а). В области низ-
ких приложенных напряжений поведение обеих
сталей схоже, что свидетельствует о схожей мик-
роструктурной эволюции в этих сталях.

Зависимость между минимальной скоростью
ползучести и приложенными напряжениями яв-
ляется линейной. Экспериментальные данные
подчиняются степенному закону ползучести во
всем интервале приложенных напряжений в фор-
ме [2, 3]:

(1)

где  – минимальная скорость ползучести, σ –
приложенное напряжение, Q – энергия актива-
ции для пластической деформации, R – газовая

( )= − in 
*

mε σ exp ,n QA
RT

min ε

Рис. 2. Зависимости приложенных напряжений от
времени до разрушения (а) и минимальной скорости
ползучести от приложенных напряжений (б), полу-
ченные в результате испытаний на ползучесть при
923 K исследуемой стали 10% Сr−3Сo−2W−0.8Cu
( ). Для сравнения приведены данные для стали
10%Сr−3Сo−3W−0.2Cu ( ).
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постоянная, T – температура, А – константа, n* –
“кажущийся” показатель степени.

Видно, что кривые на рис. 2б для сталей
10% Сr−3Сo−2W−0.8Cu и 10% Cr–3Co–3W–0.2Cu
имеют переломы при приложенных напряжениях
160 и 140 МПа соответственно. Для сталей
10% Сr–3Сo−2W−0.8Cu и 10% Cr–3Co–3W–0.2Cu
кривые на рис. 2б обеспечивают наилучшее ли-
нейное соответствие, когда “кажущийся” показа-
тель степени в уравнении пластической деформа-
ции n* = 27 и 23 при приложенных напряжениях в
интервале 200−160 и 200−140 МПа соответствен-
но и n* = 6 при приложенных напряжениях в ин-
тервале 160−120 МПа и n* = 4.5 при приложенных
напряжениях в интервале 140−100 МПа соответ-
ственно (рис. 2б).

Оценка пороговых напряжений методом про-
стой экстраполяции кривой до оси абсцисс, соот-
ветствующей минимальной скорости ползучести
10–11 с–1 по оси ординат [14], показывает, что ве-
личина пороговых напряжений сталей 10% Сr–
3Сo–2W−0.8Cu и 10% Cr−3Co−3W−0.2Cu со-
ставляет 138 и 115 МПа для области высоких на-
пряжений и 85 и 69 МПа соответственно для об-
ласти низких приложенных напряжений. Была
построена зависимость минимальной скорости
ползучести от эффективного напряжения, опре-

деленного как разница между приложенным и
пороговым напряжением, с целью установить ис-
тинные показатели степени в уравнении пласти-
ческой деформации для обеих сталей (рис. 2б).
Показатель истинного напряжения n для обеих
исследуемых сталей составил 5.3 для всего диапа-
зона приложенных напряжений, что близко к
n = 5 и указывает на ползучесть, контролируемую
высокотемпературным переползанием дислокаций
посредством решеточной диффузии [15] без како-
го-либо изменения в механизме деформации.

Структура стали после ползучести. Анализ
структуры стали 10% Cr−3Co−2W−0.8Cu после
ползучести, проведенный с использованием
ПЭМ-фольг и углеродных реплик, а также Z-кон-
траста (СЭМ), выявил, что существенное увели-
чение размеров мартенситных реек и снижение
плотности дислокаций для исследуемой стали в
области равномерной деформации наблюдается
при приложенных напряжениях ниже 160 МПа
(рис. 3), что коррелирует с появлением перелома
на кривой длительной прочности (рис. 2а). Так, ши-
рина мартенситных реек возрастает с 300 нм в обла-
сти высоких приложенных напряжений (рис. 3а) до
около 1 мкм в области низких приложенных на-
пряжений (рис. 3г). Плотность дислокаций сни-
жается с 2 × 1014 м–2 в области высоких приложен-

Рис. 3. ПЭМ-(а, г) и СЭМ-(б, д) изображения структуры стали 10% Cr−3Co−2W−0.8Cu после испытаний на ползу-
честь при 923 К и приложенных напряжениях 180 МПа (а, б) и 120 МПа (г, д) совместно с временными зависимостями
изменения размеров мартенситных реек (в) и частиц вторичных фаз (е). Цифры на поле (в и е) означают постоянные
скорости укрупнения (k). ,  – сталь 10%Сr−3Сo−2W−0.8Cu,  − сталь 10%Сr−3Сo−3W−0.2Cu.
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ных напряжений до 0.6 × 1014 м–2 в области низ-
ких приложенных напряжений.

В обеих сталях в процессе ползучести происхо-
дит выделение частиц фазы Лавеса со средним
химическим составом (в мас. %) (10−20)% Cr–
(20−30)% Fe–(50−70)% W по высокоугловым гра-
ницам ИАЗ, блоков и пакетов, а также на малоуг-
ловых границах мартенситных реек. На рис. 3б, 3д
видно, что частицы фазы Лавеса, которые выгля-
дят как белые частицы на СЭМ-изображениях,
становятся значительно крупнее со снижением
приложенного напряжения, в то время как их плот-
ность выделения по границам снижается. Частицы
М23С6 не претерпевают существенных изменений
при длительной ползучести. Отличительной осо-
бенностью стали 10% Cr–3Co–2W–0.8Cu является
выделение “Сu”-обогащенных частиц, которые
выглядят как белые частицы на ПЭМ-изображе-
ниях (рис. 3а, 3г). Равновесные объемные доли фа-
зы Лавеса и “Сu”-обогащенных частиц составляют
1.8 и 1.5% соответственно и достигаются после пер-
вых 500 ч испытания на ползучесть при 923 К [7].

Был проведен анализ укрупнения мартенсит-
ных реек совместно с карбидами М23С6, фазой
Лавеса и “Сu”-обогащенными частицами, кото-
рое протекает по механизму Оствальда и описы-
вается уравнением Лифшица−Слезова−Вагнера
[16, 17]:

(2)

где d0 и d – средние размеры реек/частиц за время
t0 и t соответственно, k – постоянная скорости
укрупнения, коэффициент m зависит от механиз-
ма укрупнения (=3 для объемной диффузии и =4
для зернограничной диффузии).

На рис. 3в, 3е представлены графики измене-
ния размеров мартенситных реек, а также частиц
вторичных фаз. Для сравнения были приведены
данные для стали 10% Cr−3Co−3W−0.2Cu. Ско-
рость укрупнения мартенситных реек в процессе
ползучести в стали 10% Cr−3Сo−2W−0.8Cu в
1.5 раза ниже, чем в стали 10% Cr−3Сo−3W−0.2Cu.
Рост мартенситных реек за счет миграции трой-
ного стыка сдерживается зернограничными ча-
стицами, которые являются источниками тормо-
зящих сил Зинера. Чем мельче частицы и чем
меньше расстояние между ними, тем эффектив-
нее действует тормозящая сила Зинера [18]. Более
низкая скорость укрупнения мартенситных реек
в стали 10% Cr−3Сo−2W−0.8Cu вызвана мень-
шей скоростью укрупнения карбидов М23С6, ко-
торая составила 2.1 × 10–12 мкм4 с–1 (рис. 3е). В це-
лом следует отметить высокую размерную ста-
бильность карбидов М23С6 в сталях с высоким
содержанием бора [7], средний размер которых
даже после 10000 ч ползучести при 923 К не пре-
вышает 100 нм.

( )− = −0 0 ,m md d k t t

Скорости укрупнения “Сu”-обогащенных ча-
стиц, к воторые присутствуют только в стали с вы-
соким содержанием меди, и частиц фазы Лавеса на
порядок больше, чем карбидов М23С6 для обеих ста-
лей (рис. 3е). При этом скорость укрупнения частиц
фазы Лавеса в стали 10% Cr−3Сo−2W−0.8Cu в
1.5 разаыше, чем в стали 10% Cr−3Сo−3W−0.2Cu.
Отметим, что более высокая скорость роста ча-
стиц фазы Лавеса вместе с ростом “Сu”-обога-
щенных частиц не провоцирует более высокий
темп укрупнения мартенситных реек, в то время
как сохранение мелкого среднего размера карби-
дов М23С6 не предотвращает образование субзе-
рен и крупных реек. Укрупнение мартенситных
реек оказывается более чувствительно к количе-
ству мелких частиц, расположенных по малоугло-
вым границам, и их растворению, чем к усред-
ненному размеру всех частиц независимо от их
расположения. Чтобы оценить изменения соот-
ношений между мелкими частицами, располо-
женными по малоугловым границам, и крупны-
ми частицами, расположенными по высокоугло-
вым границам, были построены распределения
частиц фазы Лавеса и “Сu”-обогащенных частиц
по размерам при различных условиях ползучести,
представленные на рис. 4.

При высоких приложенных напряжениях (до
точки перелома на рис. 2а, больше 160 МПа) рас-
пределения частиц фазы Лавеса и “Сu”-обога-
щенных частиц по размерам достаточно узкие
(рис. 4а, 4г). Больше 30% частиц фазы Лавеса и
75% “Сu”-обогащенных частиц с размерами до
50 нм расположены, преимущественно, по мало-
угловым границам мартенситных реек. Доля ча-
стиц с размерами более 150 нм не превышает 2%
(рис. 4а, 4г).

С уменьшением приложенного напряжения
меньше 160 МПа распределения по размерам ча-
стиц фазы Лавеса и “Сu”-обогащенных частиц
становятся существенно шире, характерно появ-
ление крупных частиц с размерами более 150 нм
(рис. 4б, 4в, 4д, 4е). Снижение приложенных на-
пряжений до 120 МПа ведет к полному исчезнове-
нию частиц фазы Лавеса с размерами менее 75 нм,
которые были расположены, преимущественно,
по малоугловым границам мартенситных реек, в то
время как доля крупных частиц с размерами более
250 нм увеличивается от 5 до 25% (рис. 4а−4в). От-
метим, что такие крупные частицы располагают-
ся по высокоугловым границам (рис. 3д). Анало-
гичная ситуация наблюдается и для “Сu”-обога-
щенных частиц. Основной пик распределения по
размерам этих частиц также смещается в сторону
больших размеров, доля крупных частиц с разме-
рами более 200 нм составляет более 35%, в то вре-
мя как мелкие частицы практически полностью
отсутствуют (рис. 4д, 4е). Таким образом, появле-
ние перелома на кривой длительной прочности и
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зависимости минимальной скорости ползучести от
приложенного напряжения сопровождается значи-
тельным укрупнением частиц фазы Лавеса совмест-
но с “Сu”-обогащенными частицами. Укрупнение
частиц происходит за счет растворения мелких
частиц с размерами менее 50 нм, расположенных
по малоугловым границам, что ведет к суще-
ственному росту мартенситных реек даже при со-
хранении карбидов М23С6 относительно малого
размера. Только изменение легирования стали не
способно устранить деградацию сопротивления
ползучести 10% Cr сталей с низким содержанием
азота, поэтому дальнейшее направление работы
будет направлено на изменение термической об-
работки этих сталей [19].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследована структурная эволюция реечного

мартенсита отпуска 10% Cr−3% Co стали, микро-
легированной рением и медью, с низким содер-
жанием азота и высоким содержанием бора, в
процессе ползучести при 923 К. Было обнаруже-
но, что при высоких приложенных напряжениях
до 160 МПа сталь 10% Cr−3Сo−2W−0.8Cu демон-
стрирует существенный прирост времени до раз-
рушения, однако при снижении приложенных
напряжений наблюдается перелом на кривой
длительной прочности, как и для 10% Cr–3Сo–

3W–0.2Cu стали, свидетельствующий о сниже-
нии сопротивления ползучести. Такая деграда-
ция свойств при ползучести для обеих сталей кор-
релирует с существенным увеличением размеров
мартенситных реек и снижением плотности дис-
локаций. Рост реек до размеров около 1 мкм в ста-
ли 10% Cr−3Сo−2W−0.8Cu вызван практически
полным растворением мелких частиц фазы Лаве-
са с размерами менее 50 нм, расположенных по
малоугловым границам, совместно со значитель-
ным укрупнением “Сu”-обогащенных частиц.
Такие изменения в структуре вызывают сниже-
ние пороговых напряжений в 1.7 раз для обеих
сталей при переходе от высоких приложенных
напряжений к низким напряжениям. При этом
механизм деформации при длительной ползуче-
сти – высокотемпературное переползание дис-
локаций посредством решеточной диффузии – не
меняется.

Работа выполнена при финансовой поддержке
РНФ № 19-73-10089-П. Автор выражает благо-
дарность за предоставленное оборудование Цен-
тру коллективного пользования “Технологии и
Материалы НИУ “БелГУ”, деятельность которо-
го финансово поддерживается Министерством
науки и высшего образования РФ в рамках согла-
шения № 075-15-2021-690.

Рис. 4. Распределения частиц фазы Лавеса (а−в) и “Сu”-обогащенных частиц (г−е) по размерам в стали 10% Cr–3Сo–
2W–0.8Cu после различных условий ползучести при температуре 923 К и приложенных напряжениях 180 (а, г), 140 (б, д)
и 120 МПа (в, е).
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СВЕРХТОНКИХ ВЗАИМОДЕЙСТВИЙ В КВАЗИБИНАРНЫХ СПЛАВАХ 

СО СТРУКТУРОЙ ФАЗ ЛАВЕСА”
DOI: 10.31857/S0015323023700031, EDN: YZOSEM

Доступные значения кода размерности пара-
метров из таблицы dimensions в SpectrRelax:
dimensions.S – площадь парциального спектра,
dimensions.δ – сдвиг парциального спектра,
dimensions.ε – квадрупольное смещение парци-
ального спектра,
dimensions.H – значения сверхтонкого магнитно-
го поля,
dimensions.Γ – ширина спектральной линии.

Текст модели “Laves” на языке программиро-
вания Lua:
local D2R = π/180
return {
name = 'Laves',
parameters = {

{ name = 'I', min = 0, initial = 1},
{ name = '2I/1I', min = 0, initial = 1 },
{ name = '3I/1I', min = 0, initial = 1 },
{ name = '4I/1I', min = 0, initial = 1 },
{ name = 'I₂/I₁', min = 0, max = 4/3, initial = 2/3,

var = false },
{ name = 'I₃/I₁', min = 0, initial = 1/3, var = false },
{ name = 'δ', dim = dimensions.δ },
{ name = 'e²qQ', dim = dimensions.ε },
{ name = 'ϕ' },
{ name = 'θ' },
{ name = 'His', initial = 200, dim = dimensions.H },
{ name = 'Han' },
{ name = 'Γ₁', min = 0.1, max = 5, initial = 0.21 },
{ name = 'Γ₂/Γ₁', min = 0.01, initial = 1, var = false },
{ name = 'Γ₃/Γ₁', min = 0.01, initial = 1, var = false },
{ name = 'α', min = 0, max = 1, initial = 0 } },

area = 'I',
distribution = { 'δ', 'e²qQ', 'His' }, – указание пара-
метров, распределения которых можно восста-
навливать
initialize = function (isotope)

local PV_sextet = createModel(“PseudoVoigt sex-
tet”, isotope) – использование существующей в
SpectrRelax модели Зеемановского секстета с
формой резонансных линий PseudoVoigt

local IsotopeData = getIsotopeData(isotope)
local K± = 1 / (IsotopeData.g_ex * IsotopeData.M)
return function (N, R, v, S, S²S¹, S³S¹, S⁴S¹, S₂S₁,

S₃S₁, δ, e²qQ, ϕ, θ, His, Han, Γ₁, Γ₂Γ₁, Γ₃Γ₁, α)
local sinϕ, cosϕ, sinθ, cosθ = sin(ϕ*D2R),

cos(ϕ*D2R), sin(θ*D2R), cos(θ*D2R)
local sin2ϕ, sin2θ, sin²θ = sinϕ * cosϕ * 2, sinθ *

cosθ * 2, sinθ*sinθ
local Fa = {

sin²θ*sin2ϕ + sin2θ*cosϕ + sin2θ*sinϕ,
sin²θ*sin2ϕ - sin2θ*cosϕ - sin2θ*sinϕ,
-sin²θ*sin2ϕ - sin2θ*cosϕ + sin2θ*sinϕ,
-sin²θ*sin2ϕ + sin2θ*cosϕ - sin2θ*sinϕ, }

local S¹ = S / (1 + S²S¹ + S³S¹ + S⁴S¹) – вычисле-
ние площади первого из четырех секстетов

local aan = Han/His
local Hn, ε, a+, a₋ = {}, {}, {}, {}

for i = 1, 4 do
local Fs = 1 + Fa[i]*aan*2 + (Fa[i] + 2)*aan*aan
local cos²α = 1/3 * (1 + (Fa[i] + 2*(Fa[i] + 2)*aan +

(3*Fa[i] + 2)*aan*aan) / Fs)
local sin²α = 1 - cos²α
ε[i] = e²qQ*(cos²α*3 - 1)*0.125
Hn[i] = His*sqrt(Fs)
local a± = e²qQ * e²qQ * K± / Hn[i] * sin²α * 3 / 16
a+[i] = a± * (cos²α + 0.125*sin²α)
a₋[i] = a± * (cos²α - 0.125*sin²α) end

PV_sextet(N, R, v, S¹, S₂S₁, S₃S₁, δ, ε[1], Hn[1], a+[1],
a₋[1], Γ₁, Γ₂Γ₁, Γ₃Γ₁, 1, 1, 1, α)
PV_sextet(N, R, v, S¹*S²S¹, S₂S₁, S₃S₁, δ, ε[2], Hn[2],
a+[2], a₋[2], Γ₁, Γ₂Γ₁, Γ₃Γ₁, 1, 1, 1, α)
PV_sextet(N, R, v, S¹*S³S¹, S₂S₁, S₃S₁, δ, ε[3], Hn[3],
a+[3], a₋[3], Γ₁, Γ₂Γ₁, Γ₃Γ₁, 1, 1, 1, α)
PV_sextet(N, R, v, S¹*S⁴S¹, S₂S₁, S₃S₁, δ, ε[4], Hn[4],
a+[4], a₋[4], Γ₁, Γ₂Γ₁, Γ₃Γ₁, 1, 1, 1, α) end

end }
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