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Исследовано влияние термообработки и деформации на изменение структуры аморфных 
сплавов Co67Fe7Si12B9Nb5, Al87Ni8Y5, Al88Ni6Y6, Al87Ni8Gd5, Al87Ni8La5, Zr50Cu15Ti16Ni19, полученных 
методом скоростной закалки расплава. Установлено, что и термообработка, и деформация ведут 
к образованию гетерогенной структуры, а неоднородности структуры могут быть обусловлены 
как разной концентрацией компонентов (при термообработке), так и разной плотностью 
(концентрацией свободного объема). На ранних стадиях кристаллизации фазовый состав 
формирующейся системы зависит от типа воздействия на аморфную структуру и параметров 
обработки (температура, вид и степень деформации). Размеры нанокристаллов и доля 
нанокристаллической составляющей зависят от предыстории образца.
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ВВЕДЕНИЕ

Аморфные металлические сплавы вызывают 
интерес как, собственно, твердые тела с неупо-
рядоченной структурой, так и как объекты, яв-
ляющиеся прекурсорами для создания нанокри-
сталлических материалов. В результате довольно 
долгих исследований структуры аморфной фазы 
металлических сплавов, ее эволюции в пределах 
аморфного состоянияи в процессе ее превраще-
ния в равновесную кристаллическую структуру, 
был установлен ряд закономерностей, которые 
позволили наметить пути воздействия на амор-
фную структуру сплавов с целью получения 
новых материалов со структурой, обеспечиваю-
щей улучшенные физико-химические свойства. 
Аморфные металлические сплавы обычно по-
лучают методом скоростной закалки расплава. 
Было установлено, что и формирующаяся амор-
фная структура, и особенности ее кристаллиза-
ции зависят не только от химического состава 
сплава, но и от скорости охлаждения расплава, 
температуры расплава перед закалкой, атмосфе-
ры, в которой осуществлена закалка, материала 
подложки, на которую выливают расплав и т.д. 
[1, 2]. В свою очередь, формирующаяся при кри-

сталлизации структура существенно зависит от 
вида и параметров воздействия на аморфную фа-
зу. При термообработке такими параметрами яв-
ляются температура и скорость нагрева, а также 
температурный интервал воздействия: выше или 
ниже температуры стеклования происходит кри-
сталлизация. В настоящее время установлено, 
что при кристаллизации аморфной фазы в раз-
ных температурных областях (выше и ниже тем-
пературы стеклования) происходит образование 
разных кристаллических фаз [3, 4]. В аморфных 
сплавах и температура кристаллизации, и тем-
пература стеклования являются кинетическими 
параметрами, но их зависимость от скорости 
нагрева разная. Для многих металлических сте-
кол температура стеклования оказывается выше 
температуры кристаллизации, поэтому для них 
осуществление процесса кристаллизации выше 
температуры стеклования возможно только при 
скоростном нагреве (например, путем прямого 
пропускания тока) [5]. 

При деформировании изменение структуры 
сплава зависит от способа деформации (прокат-
ка, кручение, кручение под давлением, экструзия 
и пр.) и его параметров (температура, нагрузка, 
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скорость деформирования, продолжительность, 
анизотропия воздействия и т.д.) [6–13]. Есте-
ственно, значительную роль играют и характери-
стики материала – модули Юнга, сдвига. Важно 
отметить и следующее: деформация аморфных 
сплавов и кристаллических материалов происхо-
дит по-разному, поскольку дислокаций – носите-
лей деформации в кристаллах – в аморфной фазе 
нет. Как известно, при упругой деформации удли-
нение линейно зависит от напряжения. При уве-
личении напряжения эта зависимость отклоняет-
ся от линейного закона и для кристаллических, и 
для аморфных сплавов. Если при снятии нагрузки 
форма образца полностью не восстанавливается, 
возникает петля механического гистерезиса, что 
соответствует неупругой деформации материала. 
Энергия, соответствующая площади этой петли, 
расходуется на смещение атомов, находящихся в 
неустойчивых положениях. Величина таких сме-
щений в аморфных сплавах, как правило, при-
мерно на порядок больше, чем в кристаллических 
материалах. Дальнейшая пластическая деформа-
ция аморфных сплавов осуществляется путем об-
разования и распространения полос сдвига. Важ-
ной особенностью пластической деформации в 
аморфных сплавах является увеличение среднего 
расстояния между атомами в полосах сдвига (рост 
свободного объема) [13–15].

Поскольку большинство физических свойств 
материалов являются структурно-чувствитель-
ными, для создания материалов с определенны-
ми свойствами необходимо знать процессы, ве-
дущие к формированию той или иной структуры.  
В настоящей работе рассмотрены некоторые 
примеры изменения структуры аморфных спла-
вов в процессе термического или деформаци-
онного воздействия. Исследования проведены 
на сплавах разных групп: ферромагнитные  
(на основе Со), высокопрочные (на основе Al), 
массивные (на основе Zr).

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Аморфные сплавы Co67Fe7Si12B9Nb5, Al87Ni8Y5, 
Al88Ni6Y6, Al87Ni8Gd5, Al87Ni8La5, Zr50Cu15Ti16Ni19 
были получены методом скоростной закалки 
расплава. Слитки сплавов номинального состава 
готовили дуговой плавкой в очищенном аргоне, 
после чего расплавляли и подвергали закалке, 
скорость охлаждения составляла около 106°С/с. 
Для определения химического состава использо-
вали метод локального рентгеноспектрального 
анализа на приставке к сканирующему элек-
тронному микроскопу Zeiss Supra 50VP.

Отжиг проводили в печи сопротивления, для 
деформирования образцов использовали ме-
тоды кручения под высоким давлением, много-
кратной прокатки и барической обработки. Де-
формирование методом кручения под давлением 
осуществляли по стандартной методике [16] при 
давлении 4–6 ГПа при комнатной температуре. 
Деформирование прокаткой проводили на че-
тырехвалковом стане VEB Schwermaschinenbau. 
При барической обработке образцы последова-
тельно закладывали в ячейку высокого давления; 
средой, передающей давление, служил порошок 
гексагонального нитрида бора. 

Структуру образцов исследовали методами 
просвечивающей электронной микроскопии 
и рентгенографии на рентгеновском диф-
рактометре SIMENSD-500 с использованием 
CоKα-излучения. В ряде случаев проводили 
съемку с эталоном. Размер образующихся на-
нокристаллов определялся по рентгенограммам  
с использованием формулы Селякова–Шеррера 
и по темнопольным изображениям, полученным 
с помощью электронного микроскопа.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Полученные результаты и их сравнение с 
известными литературными данными касаются 
трех аспектов исследования: образование гетеро-
генной аморфной структуры (фазовое расслоение 
в пределах аморфного состояния), особенностей 
параметров формирующейся при кристаллиза-
ции структуры, а также фазового состава сплавов 
после нагрева и после деформации.

Расслоение аморфной фазы  
при нагреве и деформации

После закалки все исследованные сплавы 
были аморфными и однородными. На рентге-
нограммах наблюдали типичные для металличе-
ских сплавов картины: интенсивный широкий 
диффузный максимум и серия более слабых 
максимумов, интенсивность которых падает  
с ростом угла рассеяния. На рис. 1 показана 
рентгенограмма отожженного сплава Al88Ni6Y6.  
При нагреве вид рентгенограмм заметно меняет-
ся: происходит искажение формы первого мак-
симума – появление плеча со стороны больших 
углов (показано стрелкой на рисунке). 

В этом случае диффузный максимум пред-
ставляет собой суперпозицию двух диффузных 
максимумов, соответствующих аморфным 
областям с разными радиусами первой коор-
динационной сферы (разными кратчайшими 
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расстояниями между атомами). Такая рентгено-
грамма соответствует неоднородной аморфной 
фазе, состоящей из областей, различающихся по 
химическому составу. Аналогичные изменения 
наблюдали и в других сплавах. На рис. 2 пока-
заны рентгенограммы нескольких отожженных 
аморфных сплавов. На вставке показано разло-
жение диффузного максимума на составляющие, 
соответствующие двум аморфным фазам.

Было обнаружено, что подобные изменения 
картин рассеяния рентгеновских лучей наблю-
дают и после деформации. На рис. 3 приведены 
рентгенограммы отожженного аморфного 
сплава Al88Ni6Y6, представленного на рис. 1, и де-
формированного прокаткой аморфного сплава 
Al88Ni6Y6.

Следует отметить, что образование обла-
стей неоднородности при термообработке 
наблюдали в аморфных сплавах: Pd–Au–Si 
[16], (Mo0.6Ru0.4)100–xBx [17], Ni–Mo–P [18] и ряде 
других [19–27] исследований образования неод-
нородной аморфной структуры при деформации 
заметно меньше. Среди них следует отметить 
работу [27], авторы которой обнаружили рас-
слоение в металлическом стекле Ce55Al45 под 
действием гидростатического давления. Харак-
терной особенностью такого перехода было зна-
чительное увеличение плотности материала при 
сжатии и гистерезис при приложении–снятии 
давления. Аналогичное явление полиаморфиз-
ма наблюдали и в других стеклах (например,  

в La–Ce–Al [28]). Как отмечено выше, изме-
нения структуры при термообработке связаны  
с образованием неоднородностей разного хи-
мического состава. В упомянутых выше сплавах 
Ce55Al45, La–Ce–Al наблюдаемые изменения 
связаны с образованием областей разной плот-
ности. Это означает, что в деформированных 
аморфных сплавах существуют еще и области, 
состав которых не отличается от состава ма-
трицы, а расстояния между атомами увеличены 
по сравнению с матрицей. Такими областями 

Рис. 2. Рентгенограммы отожженных аморфных 
сплавов Al87Ni8Y5 (1), Al87Ni8Gd5 (2 и на вставке) и 
Al87Ni8La5 (3).

Рис. 3. Рентгенограммы сплава Al88Ni6Y6 после отжи-
га (1) и прокатки (2). Стрелками показана область 
искажения формы первого максимума.

Рис. 1. Рентгенограмма сплава Al88Ni6Y6 после от-
жига. Стрелкой показана область искажения формы 
первого максимума. 
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являются области локализации пластической 
деформации или полосы сдвига. 

Для анализа изменений структуры, связанных 
полосами сдвига, исследовали деформирован-
ные образцы сплавов системы, в которых не 
обнаружено расслоения при термообработке. 
Образцы деформировали методами кручения 
под давлением (КВД), многократной прокатки 
(МП) и обработки давлением без кручения.  
В табл. 1 приведены значения радиуса первой 
координационной сферы аморфной фазы R1 и 
полуширины диффузного максимума b. Вид-
но, что после деформации среднее значение 
межатомных расстояний увеличивается, что 
свидетельствует об образовании областей повы-
шенного свободного объема. Следует отметить, 
что при деформировании увеличивается и полу-
ширина диффузного максимума, что свидетель-
ствует о появлении областей с разным радиусом 
первой координационной сферы. Характерно, 
что даже в случае обработки давлением, когда 
радиус первой координационной сферы явно не 
увеличивается, полуширина диффузного макси-
мума также заметно возрастает. Эти значения хо-
рошо согласуются с известными литературными 
данными [29, 30]. 

Согласно работам [9, 31], плотность аморф-
ной фазы в полосах сдвига меньше плотности 
аморфной фазы в остальной матрице на 10%,  
а коэффициент диффузии больше примерно  
на 6 порядков [32], что способствует облегчению 
процессов кристаллизации. 

Кристаллизация аморфной фазы  
при нагреве и деформации

Изменение структуры аморфной фазы в пре-
делах аморфного состояния, естественно, долж-
но оказывать влияние и на процессы кристалли-
зации. На рис. 4а, 4б показаны рентгенограммы 
сплава Co67Fe7Si12B9Nb5, отожженного при 420°С 
в течение 1 ч после предварительной прокатки и 
без предварительной обработки.

При кажущемся сходстве рентгенограмм, 
анализ интегральной интенсивности дифрак-
ционных максимумов (кривая 3) показал, что 
доля нанокристаллов в отожженном образце  
с предварительной прокаткой примерно на 15% 
больше по сравнению с образцом без предва-
рительной обработки. Размер нанокристаллов  
в обоих случаях был одинаков и составлял 7.5 нм. 

Таким образом, при отжиге сплава, подвергну-
того предварительной деформации, доля образо-
вавшихся нанокристаллов оказывается больше, 
чем в сплаве без предварительной обработки. Ана-
логичные результаты наблюдали в [33] для сплавов 
на основе алюминия. Следует также отметить, что 
кристаллизация широко исследованного магнит-
ного сплава Fe–Si–B при термообработке приводит  
к формированию крупнокристаллической струк- 
туры, а при деформации – к образованию нанокри-
сталлической [34].

Фазовый состав частично  
кристаллизованных сплавов

Проведенные исследования показали, что 
в ряде аморфных сплавов кристаллизующиеся 
при термообработке и деформации фазы ока-
зываются разными. Образцы аморфного сплава 
Zr50Cu15Ti16Ni19 деформировали растяжением в 
вакууме при повышенных температурах. При 
температуре деформации выше 611°С происхо-
дит кристаллизации аморфной фазы. На рис. 5  
показаны рентгенограммы разных участков 
деформированного образца. Рентгенограмма 1 
соответствует части образца, находившейся при 
деформировании в захватах. Эту часть нагревали, 
но не деформировали. Рентгенограмма 2 соот-
ветствует центральной части деформированного 
образца. Эта часть находилась при той же тем-
пературе, что и часть образца в захватах, и была 
подвергнута деформации. Интенсивность линий 
заметно отличается, понятно, что кристаллиза-
ция этой области начинается раньше.

Таблица 1. Условия обработки образцов, значения радиуса первой координационной сферы аморфной фазы 
R1 и полуширины диффузного максимума b

Состав Обработка R1, Å b, град
Fe78.5B9Si12.5 Исходный 2.491 4.693
Fe78.5B9Si12.5 Кручение под давлением 4ГПа; 20°С; 1 оборот 2.497 4.864 
Fe77Si13B10 Исходный 2.482 4.25
Fe77Si13B10 Многократная прокатка 2.483 4.59
Fe77Si13B10 Давление 50 кбар, 1 ч 2.482 4.31
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Сравнение полученных данных с результа-
тами исследований процесса кристаллизации 
сплава Zr50Cu15Ti16Ni19 при термообработке по-
казали следующее. При термообработке сплава 
на первой стадии кристаллизации формируются 
фаза Zr47Ti16Cu14Ni23 со структурой типа Zr6CoAl2 
с решеткой, соответствующей пространствен-
ной группе P62m с параметрами a = 7.93 Å, c =  
= 3.31 Å; позже, с повышением температуры, об-
разуются фазы Zr49Ti6Ni34Cu11 со структурой типа 
MgZn2 и квазикристаллическая фаза состава 
Zr65Cu10.5Ni21.5Ti3. При деформации кристаллиза-
ция начинается с образования квазикристалли-
ческой фазы и гексагональной фазы ZrTi(Ni,Cu); 
в дальнейшем образуется небольшое количество 
фазы типа Zr6CoAl2.

Ранее нами было установлено, что при кри-
сталлизации аморфного сплава Zr55Cu30Al15Ni5 
фазовый состав тоже зависит от вида воздействия: 
нагрев или деформация [35]. На рис. 6 показаны 
рентгенограммы сплава после деформации и 
после нагрева до температуры, ответствующей 
первой стадии кристаллизации.

На первой стадии кристаллизации при 
термообработке происходит образование мета-
стабильной фазы с гексагональной структурой 
(пространственная группа P63/mmc, a = 8.66 Å, 
с = 14.99 Å). При кристаллизации в процессе 
деформации формируется фаза Zr2Cu с решет-
кой, соответствующей пространственной группе 
Fd3m. Для наглядности на рис. 6 положения диф-
ракционных отражений от фазы Zr2Cu помечены 
вертикальными линиями. Следует отметить, что 

фаза Zr2Cu, образующаяся при деформировании 
сплава, присутствует преимущественно в припо-
верхностной области, подвергнутой наибольшей 
деформации.

Таким образом, проведенные исследования 
показали следующее. И при термообработке, 
и при деформировании в аморфном образце 
может происходить образование гетерогенной 
структуры, а неоднородности структуры могут 
быть обусловлены как разной концентрацией 
компонентов (при термообработке), так и раз-
ной плотностью (концентрацией свободного 
объема). На начальном этапе кристаллизации 
фазовый состав зависит от типа воздействия на 
аморфную структуру сплава. Размеры нанокри-

                                                 (а)                                                                                           (б)

Рис. 4. Рентгенограммы сплава Co67Fe7Si12B9Nb5, отожженного при 420°С в течение 1 ч после предварительной  
прокатки (а) и без предварительной обработки (б).

Рис. 5. Рентгенограммы разных участков дефор-
мированного образца: 1 – область в захватах; 2 –  
центральный участок образца.



ПОВЕРХНОСТЬ. РЕНТГЕНОВСКИЕ, СИНХРОТРОННЫЕ И НЕЙТРОННЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ     № 1     2024

АБРОСИМОВА8

ПОВЕРХНОСТЬ. РЕНТГЕНОВСКИЕ, СИНХРОТРОННЫЕ И НЕЙТРОННЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ     № 1     2024

сталлов и доля нанокристаллической составляю-
щей также зависят от предыстории образца.

Причины такого различия в настоящее время 
не установлены, процессы кристаллизации амор-
фной фазы при нагреве и деформации исследуют 
на разных материалах. На сегодняшний день рас-
сматривают ряд особенностей, обусловливающих 
процессы кристаллизации в разных условиях. 

При термообработке основными параметра-
ми, определяющими процесс кристаллизации, 
являются скорость нагрева и температурный 
интервал кристаллизации (выше или ниже 
температуры стеклования) [4]. При кристал-
лизации неоднородной аморфной структуры  
в образце могут быть как “вмороженные” цен-
тры кристаллизации, так и упорядоченные об-
ласти, обогащенные тем или иным компонентом 
сплава, имеющие отличный от матрицы ближ-
ний порядок. Кристаллизация таких областей 
может быть облегченной. В отсутствие медленно 
диффундирующих компонентов при кристалли-
зации образуются кристаллы большого размера. 
Например, размер кристаллов, образующихся 
в сплаве Fe–Si–B, значительно больше, чем 
в сплаве Fe–Si–B–Cu–Nb, содержащем Nb – 
компонент с относительно низкой скоростью 
диффузии.

Кристаллизация при деформировании на-
чинается в областях сдвига и их окрестностях. 
Эти участки характеризуются повышенным 
содержанием свободного объема, коэффициент  
диффузии в полосах сдвига примерно на 6 по-

рядков больше, чем в аморфной матрице [32], 
что свидетельствует о большой концентрации 
свободного объема в полосах. Это означает, что 
при деформации коэффициенты диффузии 
имеют такую величину, которая обеспечивает 
образование и рост нанокристаллов при комнат-
ной температуре в течение реального времени.  
В ряде работ было показано, что основной 
причиной кристаллизации, индуцированной 
деформацией, является увеличение концентра-
ции свободного объема в полосах сдвига и, как 
следствие, увеличение подвижности атомов. 

Локализация энергии деформации происхо-
дит неоднородно. Она локализуется большой 
частью в полосах сдвига, зонах трансформации 
сдвигом (STZ-области) и т.д. Образование таких 
неоднородностей (с энергетической точки зре-
ния) приводит к увеличению концентрации цен-
тров зарождения кристаллов и, таким образом, 
повышению скорости зародышеобразования. 
Увеличение скорости зародышеобразования 
вполне может приводить к образованию бо-
лее многочисленных кристаллов, чем в случае 
термообработки. Спецификой таких областей 
неоднородности (участков локализации дефор-
мации), может являться также то, что они огра-
ничены в размерах. Так, области трансформации 
сдвигом имеют размер порядка 1 нм, а толщина 
полос сдвига тоже составляет несколько нано-
метров. За пределами этих областей находится 
аморфная матрица, которая имеет совсем другие 
параметры массопереноса, и скорость роста 
кристаллов в которых может быть существенно 
ниже. Этот фактор также может способствовать 
образованию более дисперсной структуры спла-
ва при деформации.

Еще одним фактором может быть объемный 
эффект кристаллизации. Если плотность воз-
никающих кристаллов отличается от плотности 
аморфной матрицы, то возникающие при росте 
кристаллов механические напряжения тормо-
зят процесс кристаллизации и способствуют 
образованию более мелкой кристаллической 
структуры. Этот процесс более ярко выражен 
при низких температурах, когда не происходит 
существенной релаксации напряжений. Таким 
образом, именно деформация при температурах 
существенно ниже температуры стеклования 
может приводить к образованию нанокристал-
лической структуры, объемная доля которой 
выше, чем при нагреве, а размер кристаллов 
меньше. Следует отметить и еще один факт. На-
личие напряжений, связанных с объемным не-

Рис. 6. Рентгенограммы сплава Zr55Cu30Al15Ni5 после 
деформации (1) и после нагрева (2). 
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соответствием аморфной фазы и образующихся 
кристаллов, может приводить к изменению не 
только типа формирующихся кристаллических 
фаз, но и их морфологическим особенностям. 
Так авторы [36] при исследовании кристаллиза-
ции аморфного сплава Al–Ge in situ непосред-
ственно в колонне электронного микроскопа 
наблюдали образование мелких кристаллов Al и 
Ge, которые очень быстро коагулировали с об-
разованием крупнокристаллической структуры 
Al + Ge. При кристаллизации аморфного сплава 
Ni–Zr, содержащего 33 ат. % Ni, на начальном 
этапе кристаллизации образовывалась метаста-
бильная фаза, а не NiZr2, как следовало бы ожи-
дать, исходя их химического состава сплава [37]. 
Образование на ранней стадии распада аморф-
ной структуры метастабильной фазы с решеткой 
более низкой симметрии, чем равновесная фаза, 
может быть обусловлено меньшей величиной ее 
плотности по сравнению с плотностью равно-
весной фазы.

В заключение нужно отметить, что аморфные 
сплавы являются чрезвычайно сложным объек-
том, поэтому однозначно объяснить наблюдае-
мые эффекты на данном этапе не представляется 
возможным, поскольку ряд описанных и других 
факторов могут действовать параллельно.
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Методом магнитно-силовой микроскопии исследована магнитная доменная структура 
поверхности микропроводов состава Fe73.9B13.2Si10.9C2. Установлено, что удаление стекла с помощью 
скалывания приводит к искажению исходной магнитной структуры. Химическое травление 
стеклянной оболочки позволяет наблюдать магнитную доменную структуру, обусловленную 
напряжениями, возникшими вследствие изготовления микропровода. В отсутствие приложенного 
магнитного поля наблюдается магнитная структура поверхностного слоя, состоящая из доменных 
прослоек, наклоненных к оси микропровода на 45° или 135°. Данная структура имеет форму, 
близкую к зигзагообразной. Толщина доменных прослоек непостоянна и варьируется от 3 до 
5 мкм. Обнаружено, что приложение постоянного магнитного поля вдоль оси микропровода 
вызывает образование кольцеобразных доменных прослоек различной толщины (от 1 до 5 мкм) 
с различной ориентацией магнитного момента относительно поверхности микропровода. В поле 
напряженностью 60 Э, приложенном вдоль оси микропровода, доменная магнитная структура 
представляет собой только кольцеобразные слои доменов. Инвертирование поля приводит  
к практически полной инверсии наблюдаемой доменной структуры. Полное снятие магнитного 
поля приводит к формированию новой доменной структуры поверхностного слоя. Такая структура 
близка по форме и положению доменов к исходной, но не повторяет ее. 

Ключевые слова: микропровод, доменная структура, магнитно-силовая микроскопия, поверх-
ностный слой, магнитное поле, стеклянная оболочка, травление, скалывание, перемагничивание, 
эволюция доменной структуры.
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ВВЕДЕНИЕ

Управление магнитными свойствами аморф-
ных ферромагнитных сплавов является перспек-
тивной задачей, позволяющей создавать новые 
типы магнитных материалов для современных 
датчиков. Известно, что напряженное состо-
яние аморфных микропроводов, полученных 
методом Улитовского–Тейлора, является неод-
нородным по сечению и компонентам тензора 
напряжения. Центральная часть микропровода 
находится в растянутом состоянии, а величина 
напряжений по всем компонентам тензора де-
формации составляет сотни МПа. В то же время 
поверхностная часть микропровода оказывается 

в поле действия сжимающих напряжений вплоть 
до нескольких ГПа по касательной и осевой ком-
понентам [1]. Такие напряжения в совокупности 
с цилиндрической геометрией микропровода 
приводят к формированию композиционной 
магнитной доменной структуры. В случае прово-
дов с положительной магнитострикцией данная 
структура состоит из доменов центрального слоя 
с ориентацией магнитного момента вдоль оси 
микропровода и доменов поверхностного слоя с 
радиальной ориентацией магнитных моментов. 
Принятый в литературе вид такой структуры 
представлен на рис. 1.

Как видно из рис. 1, поверхностная доменная 
структура состоит из кольцевых доменных слоев 
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с преимущественной ориентацией магнитных 
моментов в радиальном направлении для мини-
мизации величины магнитных полей рассеяния 
вблизи поверхности микропровода. Магнитные 
моменты в кольцевых слоях доменов наклонены 
от нормального к поверхности провода положе-
ния, что было ранее показано в работе [2]. 

Такая магнитная структура обуславливает 
эволюцию магнитных и высокочастотных 
свойств микропроводов. Магнитная структура 
центральной части микропровода обеспечива-
ет бистабильное перемагничивание в слабых  
полях напряженностью менее 1 Э. В то же время 
конфигурация поверхностного доменного слоя 
может влиять на эффект гигантского магнитного 
импеданса микропроводов в силу протекания 
высокочастотного тока в поверхностном слое. 
Влияние поверхностного доменного слоя также 
заметно при пропускании импульсов частотой  
в несколько ГГц через микропровод и реги-
страции сигнала магнитного поля в катушке, 
намотанной на микропровод – так называемый 
эффект гигагерцового вращения спинов [3].  
На базе этих и других эффектов активно проек-
тируют датчики магнитного поля и деформации 
лабораторного, промышленного и медицинского 
назначения [4–16]. Таким образом, исследование 
магнитной доменной структуры микропроводов 
является перспективной задачей, определяющей 
возможности управления магнитными свойства-
ми таких объектов.

Ранее магнитную доменную структуру микро-
проводов уже исследовали магнитооптическими 
методами [2, 17–20]. Существующие данные 
свидетельствуют в пользу модели, представлен-
ной на рис. 1. Однако разрешающая способность 
примененных ранее методов не превышает  
1 мкм и зачастую позволяет регистрировать нор-
мальные или касательные компоненты магнит-
ных моментов лишь в отдельных экспериментах. 
Это, в свою очередь, может приводить к непол-

ноте наблюдаемой картины и, как следствие, 
неверной трактовке полученных результатов. 
Настоящая работа посвящена исследованию 
поверхностной доменной структуры микро-
проводов с положительной магнитострикцией 
(исходной и во внешнем постоянном магнитном 
поле, приложенном вдоль оси микропровода) 
методом магнитно-силовой зондовой микроско-
пии (МСМ).

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Аморфные микропровода состава Fe73.9B13.2Si10.9C2 
были получены методом Улитовского–Тейлора. 
Диаметр металлической части микропровода 
составлял 18 мкм, толщина стеклянной оболочки – 
3 мкм. Исходные образцы были произведены с 
использованием компонентов высокой чистоты 
(99.9 %). Удаление стеклянной оболочки осу-
ществляли двумя способами: путем скалывания 
стекла лезвием скальпеля; травлением стеклян-
ной оболочки в водном растворе фтороводо-
родной кислоты. Эти подходы ранее применяли 
для снятия стеклянной оболочки с исследуемого 
микропровода, однако не проводили сравнения 
магнитной доменной структуры поверхностного 
слоя после удаления оболочки обоими способа-
ми. Удаление стеклянной оболочки в настоящей 
работе было необходимо, поскольку МСМ не 
позволяет регистрировать градиент полей рассе-
яния от магнитного образца через слой толщи-
ной в несколько мкм.

Состояние поверхности микропроводов 
оценивали методом растровой электронной 
микроскопии (РЭМ) с помощью растрового 
электронного микроскопа Zeiss Supra 50VP. 

Исследование магнитной доменной структу-
ры проводили с помощью исследовательского 
комплекса ИНТЕГРА. Измерения фазового 
контраста (магнитно-силовые изображения) 
выполняли с помощью магнитных кантилеверов 
с магнитным покрытием CoCr (параметры балки 
кантилевера: длина 225 мкм, ширина 7.5 мкм, 
толщина 3 мкм, резонансная частота 70 кГц). 
Все измерения проведены в полуконтактном 
режиме по двухпроходной методике. Расстояние 
зонда до образца не превышало 200 нм для ис-
ключения влияния полей рассеяния магнитного 
кантилевера на магнитную доменную структуру 
микропровода. Сканирование осуществляли 
вдоль длины микропровода по различным тра-
екториям и на различной высоте подвода зонда 
для проверки воспроизводимости результатов. 

Рис. 1. Модель магнитной доменной структуры  
микропровода с положительной магнитострикцией. 
Короткими стрелками показаны магнитные моменты.
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Поиск областей образца без стеклянной оболоч-
ки проводили с использованием оптического 
микроскопа, встроенного в комплекс ИНТЕГРА.

Для проведения измерений микропровода 
крепили на алюминиевый держатель высотой  
1 см, который, в свою очередь, фиксировали на 
подложке из пермаллоя для исключения влияния 
магнитного поля магнитного держателя образца 
комплекса ИНТЕГРА на доменную структуру 
микропровода. Крепление микропроводов на 
алюминиевом держателе осуществляли с помо-
щью цапонлака. Магнитное поле прикладывали 
с помощью системы магнитопроводов, подве-
денных к образцу. Магнитное поле создавали 
на расстоянии 30 см от исследуемого образца 
соленоидом, внутри которого помещали цилин-
дрический магнитопровод. К магнитопроводу 
катушки крепили несколько магнитопроводов, 
в совокупности формирующих С-образную 
форму. Расстояние между магнитопроводами, 
подведенными непосредственно к образцу, со-
ставляло 2 см. Измерение напряженности поля, 
приложенного к микропроводу, осуществляли  
с помощью датчика Холла.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 2 представлено РЭМ-изображе-

ние исследованного микропровода состава 
Fe73.9B13.2Si10.9C2.

Стеклянная оболочка была удалена с поверх-
ности образца путем скалывания с помощью 
скальпеля. Как видно из рис. 2, поверхность 
выглядит гладкой и не содержит видимых 
царапин и повреждений. После скалывания 
стеклянной оболочки образец был закреплен на 
алюминиевом держателе с дальнейшим проведе-
нием МСМ-измерений. На рис. 3 представлены 
МСМ-изображения магнитной доменной струк-
туры микропровода после скалывания стекла.

Рис. 2. РЭМ-изображение микропровода состава 
Fe73.9B13.2Si10.9C2.

(а)

(б)

Рис. 3. Двумерное и трехмерное МСМ-изображения магнитной доменной структуры микропровода состава 
Fe73.9B13.2Si10.9C2 после скалывания стекла в двух областях (на расстоянии 50 мкм друг от друга). Ось микропровода 
соответствует оси абсцисс на изображениях.
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Изображения доменной структуры на рис. 3 
получены в отсутствие внешнего магнитного 
поля. Как видно из рис. 3a, наблюдаемая домен-
ная структура близка к модельной структуре, 
приведенной на рис. 1. Светлые и темные участ-
ки соответствуют кольцевым слоям доменов  
с различной ориентацией магнитного момента 
(в радиальном направлении). Однако в отличие 

от модельной структуры слои доменов пересе-
каются, имеют неодинаковую ширину 1–5 мкм. 
Такие слои могут сливаться друг с другом. Кроме 
того, наблюдается наклон отдельных прослоек 
относительно оси микропровода. Из рис. 3б, 
где показан другой участок того же образца  
(на 50 мкм левее), видно, что картина может быть 
еще сложнее: доменная структура напоминает 

(а)

(б)

(в)

(г)

Рис. 4. Двумерное и трехмерное МСМ-изображения магнитной доменной структуры микропровода состава  
Fe73.9B13.2Si10.9C2 после химического травления: а – в поле 0 (а), 60 (б) и –60 Э (в), направленном вдоль оси  
образца; г – после снятия магнитного поля.
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лабиринтную. Размеры самых тонких элементов 
структуры составляют 0.5–1 мкм. Структура раз-
упорядоченная и, вероятнее всего, обусловлена 
присутствием на поверхности микропровода до-
полнительных остаточных напряжений, возник-
ших в результате удаления стекла скальпелем. 
Таким образом, удаление стеклянной оболочки 
скальпелем не гарантирует сохранение исходной 
магнитной доменной структуры образца, что 
неизбежно скажется на его магнитных высоко-
частотных свойствах.

На рис. 4 представлены магнитно-силовые 
изображения микропровода после химического 
травления стеклянной оболочки. 

Как видно из рис. 4а, 4г, изображения в от-
сутствие магнитного поля характеризуются на-
клоном момента в темных и светлых доменных 
областях на угол 45° или 135° относительно оси 
провода. Форма наблюдаемой структуры близка 
к зигзагообразной, однако доменные области ис-
кажены и имеют непостоянную ширину 3–5 мкм. 
Как и в случае, показанном на рис. 3, темным и 
светлым областям соответствуют домены с про-
тивоположной ориентацией магнитного момен-
та. Также важно заметить, что доменная струк-
тура, наблюдаемая на рис. 4а, 4г, не является 
идентичной. То есть перемагничивание образца 
не приводит к сохранению исходной доменной 
структуры после удаления магнитного поля. 

Как видно из рис. 4б, 4в, приложение по-
ля напряженностью 60 Э вдоль оси провода 
приводит к образованию поперечных полос 
доменов, соответствующих кольцевым слоям 
с противоположной ориентацией магнитного 
момента (рис. 1). Магнитный момент в таких 
доменах перпендикулярен оси микропровода 
и приложенному магнитному полю. Ширина 
прослоек варьируется от 1 до 5 мкм. Фазовый 
контраст индивидуальных прослоек отличается 
друг от друга. Это свидетельствует о различном 
наклоне магнитного момента в разных слоях. По 
трем точкам загрязнений на рис. 4б, 4в видно, 
что образец сдвинулся в процессе сканирования 
на 5 мкм левее после инверсии магнитного по-
ля. Следует отметить, что инверсия магнитного 
поля привела к практически полной инверсии 
доменной структуры. Это согласуется с результа-
тами, которые ранее были получены с помощью 
магнитооптических методов исследования [2, 20].

Таким образом, наблюдаемая магнитная 
доменная структура в микропроводах близка 
к модельной (рис. 1) в случае, когда к микро-
проводу приложено магнитное поле вдоль оси. 
Исходная доменная структура отличается от мо-

дельной. Однако при приложении постоянного 
магнитного поля вдоль оси магнитная структура 
эволюционирует к виду, близкому к модельной. 
Главные отличия наблюдаемой структуры со-
стоят в различном наклоне магнитного момента 
в кольцевых слоях и различной толщине таких 
прослоек. Это может быть связано с постепен-
ным образованием кольцевых доменных про-
слоек по мере эволюции доменной структуры 
от исходного состояния (рис. 4a) к состоянию 
в поле (рис. 4б). Таким образом, кольцевые до-
мены, образующиеся раньше, имеют большую 
ширину, чем домены, образовавшиеся позже. 
Такое поведение также может быть обусловлено 
неоднородным распределением остаточных 
напряжений по длине микропровода или не-
большими изменениями элементного состава 
(локальные изменения значения константы 
магнитострикции материала).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Методом магнитно-силовой микроскопии 

исследована магнитная доменная структура 
аморфного микропровода состава Fe73.9B13.2Si10.9C2 
после удаления стеклянной оболочки путем 
скалывания и химического травления. Установ-
лено следующее. Удаление стеклянной оболочки 
путем скалывания стекла может приводить к 
локальному повреждению поверхности микро-
провода и последующему искажению исходной 
доменной структуры. Удаление стеклянной обо-
лочки путем химического травления позволяет 
сохранить исходное состояние поверхностной 
доменной структуры микропровода. Магнитная 
доменная структура микропровода в отсутствии 
магнитного поля отличается от модельной и со-
стоит из доменных прослоек переменной толщи-
ны 3–5 мкм, наклоненных к оси микропровода 
на 45° или 135°. Такая структура имеет форму 
близкую к зигзагообразной. Перемагничивание 
микропровода приводит к изменению исходной 
магнитной доменной структуры. Приложение 
магнитного поля вдоль оси микропровода 
приводит к образованию кольцевых доменных 
прослоек различной толщины (1–5 мкм) и с 
различной ориентацией магнитного момента 
(наружу и внутрь микропровода). При этом угол 
наклона магнитного момента может различаться 
в доменных слоях, имеющих преимущественную 
ориентацию наружу или внутрь. Это может быть 
связано с разным временем зарождения таких 
прослоек при приложении внешнего магнитно-
го поля. Инверсия магнитного поля вдоль оси 
микропровода приводит к практически полной 
инверсии магнитной доменной структуры.
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Magnetic Domain Structure of Iron-Based Microwires after Removal  
of the Glass Shell by Chipping and Chemical Etching

O. I. Aksenov1, *, A. A. Fuks1, 2, A. S. Aronin1

1 ISSP RAS, Chernogolovka, Russia 
2 HSE University, Moscow, Russia 
*e-mail: oleg_aksenov@inbox.ru

The magnetic domain structure of the surface of microwires with composition Fe73.9B13.2Si10.9C2 was studied 
by magnetic force microscopy. It has been found that the removal of glass shell by chipping leads to distortion 
of the original magnetic domain structure. Chemical etching of the glass shell makes it possible to observe 
the magnetic domain structure due to the stresses that have arisen due to the microwire production. In 
the absence of an applied magnetic field, a magnetic domain structure of the surface layer is observed, 
consisting of domain layers inclined to the microwire axis by 45 or 135 degrees. This structure has a shape 
close to a zigzag. The thickness of the domain layers is not constant and varies from 3 to 5 μm. It has been 
found that the application of a constant magnetic field along the microwire axis causes the formation of 
ring domain layers of various thicknesses (from 1 to 5 μm) with different orientations of the magnetic 
moment relative to the microwire surface. In a field of 60 oersteds along the axis of the microwire, the 
domain magnetic structure consists of only ring layers of domains. Magnetic field inversion leads to almost 
complete inversion of the observed domain structure. In this case, the complete removal of the magnetic 
field leads to the formation of a new domain structure of the surface layer. Such a structure is close in shape 
and position of the domains to the original one, but does not repeat it.

Keywords: microwire, domain structure, magnetic force microscopy, surface layer, zigzag structure, 
magnetic field, glass shell, etching, cleavage, magnetization reversal, domain structure evolution. 
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Представлены результаты комплексного экспериментального исследования влияния амплитуды 
напряженности импульсного магнитного поля на свойства и характеристики алюминиевого 
сплава Al–Si–Cu–Fe при старении. Приведены сведения о режимах термомагнитной обработки 
и результаты измерений микротвердости, параметра решетки и параметров тонкой структуры 
сплава, состаренного при температуре 175°С в течение 4 ч, в импульсном магнитном поле 
амплитудой напряженности от 79.6 до 557.2 кА/м и в его отсутствие. Сформулированы основные 
закономерности изменения структуры и свойств металлического сплава в процессе отжига.
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ВВЕДЕНИЕ

Улучшение физико-механических свойств 
металлических сплавов, таких как прочность, 
пластичность, твердость, упругость, является 
актуальной и практически важной задачей 
современной физики твердого тела и материа-
ловедения. В частности, для науки интересны 
и алюминиевые сплавы. Они характеризуются 
низкой плотностью, большой коррозийной 
стойкостью и высокими пластическими харак-
теристиками [1]. Наиболее важные области при-
менения алюминиевых сплавов – это авиация, 
ракетостроение и атомная промышленность [2], 
а также оборонная промышленность [3].

Для решения задач по усилению прочностных 
и пластических свойств сплавов используют 

различные методы термической обработки, 
включая технологию искусственного старения 
[4–6]. На начальных этапах старения в пересы-
щенном твердом растворе возникают обогащен-
ные растворенным компонентом участки (зоны  
Гинье–Престона), оказывающие большое вли-
яние на скорость передвижения дислокаций и, 
таким образом, определяющие прочностные 
свойства металлов.

Анализ данных раннее проведенных экспе-
риментальных исследований [7–11] показывает, 
что наложение слабых магнитных полей на фи-
зические процессы в цветных металлах приводит 
к изменению их кинетики, обнаруживаются 
релаксация дислокационной структуры и изме-
нение физико-механических свойств сплавов. 
Следовательно, представляет научный и прак-

17
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тический интерес использование импульсного 
магнитного поля для улучшения пластических 
свойств сплава Al–Si–Cu–Fe, что даст возмож-
ность, в случае их высоких значений, предложить 
модернизированную технологию термомагнит-
ной обработки сплавов.

В связи с этим целью работы было комплекс-
ное экспериментальное исследование влияния 
импульсного магнитного поля амплитудой 
напряженности от 79.6 до 557.2 кА/м и частотой 
2 Гц на микротвердость, параметры решетки 
и параметры тонкой структуры алюминиевого 
сплава Al–Si–Cu–Fe, состаренного в течение  
4 ч при температуре 175°С.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

В качестве объекта исследования был выбран 
алюминиевый сплав Al–Si–Cu–Fe, химический 
состав которого приведен в табл. 1. Предва-
рительно сплав подвергали закалке: образцы 
одновременно выдерживали в печи в атмосфере 
воздуха при температуре 535°C в течение 2 ч, 
затем охлаждали, быстро погружая в воду при 
температуре 20 ± 0.5°C. Далее закаленные образ-
цы искусственно старили в вакууме 10–3 Па при 
температуре 175°C в течение 4 ч в импульсном 
магнитном поле амплитудой напряженности от 
79.6 до 557.2 кА/м и в его отсутствие. Температу-
ру и время старения выбирали на основе литера-
турных данных и результатов ранее проведенных 
предварительных исследований [9–12].

Микротвердость сплава измеряли на приборе 
HAUSER, для этого на испытуемый материал 
воздействовали нагрузкой (индентором) 100 г  

в течение 7 с [13]. Индентор представляет собой 
алмазную пирамидку с основанием квадратной 
формы, с углом при вершине между противо-
положными гранями пирамиды 136°. После его 
вдавливания на поверхности шлифа образца 
остается отпечаток. Далее определяют размер 
диагонали отпечатка по делениям барабана – 
микрометра прибора, а затем по специальным 
таблицам, прилагаемым к прибору, переводят 
их в значения микротвердости. Каждое значение 
микротвердости получали путем усреднения по 
30 измерениям. Относительная ошибка среднего 
значения микротвердости исследуемого матери-
ала составила 2–3%.

Рентгеновский анализ проводили на диф-
рактометре ДРОН-2 (СоKα-излучение), осна-
щенном аппаратно-программным комплексом 
управления, регистрации и обработки резуль-
татов измерений. Режимы съемки: анодный ток  
20 мА, напряжение на рентгеновской трубке  
30 кВ, скорость движения счетчика 0.2 и  
0.4 град/мин, щели 0.5–4–0.5 мм.

В работе для определения истинного физи-
ческого уширения использовали метод аппрок-
симации [14, 15]. Он позволяет по изменениям 
формы линий дифрактограмм определять 
размеры когерентно рассеивающих блоков, 
величину относительной микродеформации и 
плотность дислокаций. Для этого записывали 
дифракционные линии эталона и образцов алю-
миниевого сплава Al–Si–Cu–Fe, состаренного в 
импульсном магнитном поле и в его отсутствие. 
В качестве эталона использовали закаленный 
образец. Далее подбирали функцию, которая 
наиболее точно описывала форму эксперимен-
тальных кривых распределения интенсивности 
рентгеновских линий.

В настоящей работе установлено, что про-
филь рентгеновских линий наилучшим образом 
описывается функцией типа (1 + a1x

2)-1. Соот-
ветственно, истинное физическое уширение 
рефлекса 311 алюминиевого сплава Al–Si–Cu–
Fe вычисляли по формуле:

β = B – b,

где B – интегральная ширина рефлекса образца; 
b – ширина рефлекса эталона.

Используя полученные значения истинного 
физического уширения, определяли параметры 
тонкой структуры сплава, а именно средний 
размер блоков когерентного рассеяния (<D>), 
плотность дислокаций (<ρ>) и величину относи-

Таблица 1. Химический состав алюминиевого сплава 
Al–Si–Cu–Fe

Элемент Содержание в сплаве, мас. %
Al 85.1–91.6
Si 8–11
Cu до 1.0
Fe до 1.3

Примеси не более
Mn 0.2–0.5
Zn 0.5
Mg 0.2–0.4
Ni до 0.3

Всего примесей 1.5
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ческий эффект [17–19]. Можно предположить, 
что данный эффект связан с уменьшением 
дефектности структуры. Результаты рентгено-
структурного анализа в дальнейшем показали, 
что плотность дислокаций сплава уменьшилась 
в пять раз при наложении импульсного магнит-
ного поля. Стоит отметить, что с увеличением 
амплитуды напряженности поля график практи-
чески не изменяется. 

Большую информацию о структуре иссле-
дуемого материала несут сведения о параметре 
решетки. В связи с этим в работе проведен рент-
генографический анализ образцов, отожженных 
в импульсном магнитном поле и в его отсутствие. 
В табл. 3 приведены результаты рентгенографи-
ческого анализа (брэгговские углы θ, индексы 
отражений hkl, параметры решетки а), а на  

тельной микродеформации (<Dd/d>) по следую-
щим формулам:

311
311

311 311

2

,10.94λ sec
β

Δ 0.25β ct ,g

3ρ ,

D

d
d

D

� �

� �

�

где J311 – брэгговский угол отражения 311,  
b311 – физическое уширение рефлекса, l – длина 
волны CoKa-излучения, d – величина микроде-
формаций.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Результаты влияния амплитуды напряжен-
ности импульсного магнитного поля на микро-
твердость алюминиевого сплава представлены 
в табл. 2 и на рис. 1. Из рисунка видно, что в 
закаленном состоянии среднее значение ми-
кротвердости составляет 774 МПа. Полученное 
значение согласуется с литературными данными 
[12], что свидетельствует о достоверности резуль-
татов настоящей работы. Старение в течение 4 ч 
приводит к увеличению микротвердости иссле-
дуемого сплава на 33%. Это объясняется тем, что 
при старении металлического сплава выделяют-
ся фазы (в частности, Mg2Si), которые тормозят 
движение дислокаций и тем самым приводят 
к усилению прочностных свойств сплава [4].  
Наложение импульсного магнитного поля при-
водит к уменьшению микротвердости исследу-
емого сплава до 26% (табл. 2), наблюдается так 
называемый положительный магнитопласти-

Таблица 2. Результаты измерения микротвердости алюминиевого сплава Al–Si–Cu–Fe после термомагнитных 
обработок

Время отжига 
t, ч

Температура  
отжига Т, °С

Амплитуда 
напряженности, 

кА/м

Частота  
f, Гц

Нµ ± ∆Нµ, кГ/мм2 (Нµ,Н≠0 – Нµ,Н=0) /

Нµ,Н=0, %

Закалка 535 С 
(2 ч) →20°С – – – 774 ± 29 –

4 175

0

2

1156 ± 10
79.6 853 ± 20 –26
198.9 862 ± 20 –25
397.9 853 ± 10 –26
557.2 862 ± 20 –26

Примечание. Нµ,Н≠0 – микротвердость в магнитном поле, Нµ,Н = 0 – микротвердость в отсутствие поля.

Рис. 1. Зависимость микротвердости алюминиевого 
сплава Al–Si–Cu–Fe от амплитуды напряженности 
импульсного магнитного поля: 1 – Н = 0; 2 – Н ≠ 0; 
3 – после закалки; 4 – микротвердость Al.
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рис. 2 представлена зависимость параметра кри-
сталлической решетки сплава от напряженности 
импульсного магнитного поля, построенная по 
результатам расчета с использованием отраже-
ния 311. Среднеквадратичная ошибка отдель-
ного измерения параметра решетки составляет  
0.001 Å, относительная ошибка – 0.041%. Из  
рисунка видно, что после закалки параметр ре-
шетки сплава больше параметра решетки чисто-
го алюминия и составляет 4.055 Å. Это связано с 
наличием в твердом растворе алюминия атомов 
кремния и магния, которые являются примесью 
внедрения и замещения соответственно.

В процессе старения сплава происходит пере-
распределение атомов кремния между твердым 

Таблица 3. Результаты измерений параметров решетки алюминиевого сплава Al–Si–Cu–Fe

Чистый алюминий Закалка 535°С (2 ч)→20°С
2θ, град θ, град hkl а, Å 2θ, град θ, град hkl а, Å

94.30 47.15 311 4.050 94.14 47.03 311 4.055
Старение, 4 ч, 0 кА/м Старение, 4 ч, 79.6 кА/м

2θ, град θ, град hkl а, Å 2θ, град θ, град hkl а, Å
94.08 47.04 311 4.057 94.98 46.99 311 4.060

Старение, 4 ч, 198.9 кА/м Старение, 4 ч, 397.9 кА/м
2θ, град θ, град hkl а, Å 2θ, град θ, град hkl а, Å

94.05 47.03 311 4.058 94.01 47.01 311 4.059
Старение, 4 ч, 557.2 кА/м

2θ, град θ, град hkl а, Å
94.10 47.05 311 4.056

раствором на основе алюминия и фазой кремния 
с элементами эвтектики, в результате параметр 
решетки сплава незначительно увеличивается 
по сравнению с закаленным состоянием, что на-
глядно видно на рис. 2. Наложение импульсного 
магнитного поля практически не приводит к из-
менению параметра кристаллической решетки 
сплава по сравнению с отжигом без поля – его 
значения лежат в пределах ошибки измерения.

Методом аппроксимации были получены 
параметры тонкой структуры алюминиевого 
сплава Al–Si–Cu–Fe после термической и тер-
момагнитной обработки. В табл. 4 приведены 
сведения о физическом уширении βhkl и рассчи-
танные по ним данные о среднем размере бло-
ков когерентного рассеяния (<D>), величинах 
относительной микродеформации (<Δd/d>) и 
плотности дислокаций (<ρ>). Относительная 
ошибка отдельного измерения среднего блока 
когерентного рассеяния, плотности дислокаций 
и относительной микродеформации составляет 
15, 31 и 51% соответственно.

На рис. 3–5 по полученным эксперимен-
тальным данным построены зависимости пара-
метров тонкой структуры сплава от амплитуды 
напряженности импульсного магнитного поля. 
Анализ результатов показал, что зависимости 
среднего размера блоков когерентного рассе-
яния и относительных микродеформаций от 
напряженности поля ведут себя неоднозначно 
по сравнению с параметрами в отсутствие поля: 
некоторые значения больше, чем в его отсут-
ствие, а другие меньше. Плотность дислокаций 
при наложении магнитного поля всегда ниже, 
чем в его отсутствие. 

Рис. 2. Зависимость параметра решетки алюминиевого 
сплава Al–Si–Cu–Fe от амплитуды напряженности 
импульсного магнитного поля: 1 – Н = 0; 2 – Н ≠ 0; 
3 – после закалки; 4 – микротвердость Al.
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Таким образом, можно предположить, что 
именно эволюция дефектной структуры сплава 
под влиянием импульсного магнитного поля и 
является причиной изменения микротвердости, в 
частности, ее уменьшения. Для выяснения физи-
ческой природы и механизмов влияния импуль-
сного магнитного поля на структуру и свойства 
сплава необходимо проведение дополнительных 
исследований, в том числе методами растровой и 
просвечивающей электронной микроскопии.

ВЫВОДЫ
Установлено, что наложение импульсного 

магнитного поля приводит к уменьшению ми-
кротвердости до 26%, пластические свойства 
сплава усиливаются. Наблюдается положитель-
ный магнитопластический эффект.

Метод рентгенографического анализа по-
казал, что наложение импульсного магнитного 
поля на старение алюминиевого сплава Al–Si–
Cu–Fe практически не приводит к изменению 
параметра кристаллической решетки сплава по 
сравнению с отжигом без поля.

Обнаружено, что плотность дислокаций спла-
ва, состаренного при наложении импульсного 

магнитного поля, в пять раз ниже, чем в его  
отсутствие. В совокупности с ранее полученны-
ми результатами можно предположить, что имен-
но формирование дислокационной структуры  
в основном определяет знак магнитопластиче-
ского эффекта и его величину.

Таблица 4. Результаты измерений параметров тонкой структуры алюминиевого сплава Al–Si–Cu–Fe

Амплитуда  
напряженности, кА/м

β311, град D, нм Δd/d×10–4 ρ, 109 см–2

Н = 0 Н ≠ 0 Н = 0 Н ≠ 0 Н = 0 Н ≠ 0 Н = 0 Н ≠ 0
79.6

0.08

0.0346

364

816

1.7

0.7

13

0.5
198.9 0.0871 325 1.8 2.8
397.9 0.0796 355 1.6 2.4
557.2 0.0443 638 0.9 0.7

Рис. 3. Зависимость среднего размера когерентно 
рассеивающего блока алюминиевого сплава Al–Si–
Cu–Fe от амплитуды напряженности импульсного 
магнитного поля: 1 – Н = 0; 2 – Н ≠ 0.

Рис. 4. Зависимость относительной микродеформации 
алюминиевого сплава Al–Si–Cu–Fe от напряжен-
ности импульсного магнитного поля: 1 – Н = 0;  
2 – Н ≠ 0.

Рис. 5. Зависимость плотности дислокаций спла-
ва АК9 от амплитуды напряженности импульсного 
магнитного поля: 1 – Н = 0; 2 – Н ≠ 0.
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Influence of the Pulsed Magnetic Field of the Amplitude Strength on the Parameters  
of the Magnetoplastic Effect in Aged Al–Si–Cu–Fe Aluminum Alloy

J. V. Osinskaya1, *, S. G. Magamedov1,   A. V. Pokoev1

1Samara National Research University, Samara, 443086 Russia 
*e-mail: ojv76@mail.ru

The results of a comprehensive experimental study of the influence of the pulsed magnetic field of the 
amplitude strength on the properties and characteristics of an Al–Si–Cu–Fe aluminum alloy during 
aging are presented. Data are presented on the modes of thermomagnetic treatment and the results  
of measurements of the microhardness, lattice parameter, and fine structure parameters of the alloy aged at  
a temperature of 175°С for 4 h in a pulsed magnetic field with a strength amplitude of 79.6–557.2 kA/m 
and in its absence. The main regularities of changes in the structure and properties of the metal alloy during 
annealing are formulated.

Keywords: aluminum alloy, aging, magnetic field, magnetoplastic effect, X-ray diffraction analysis.
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С помощью теории функционала электронной плотности с поправками на дисперсионное 
взаимодействие (полуэмпирическими и аналитическими) были исследованы параметры 
адсорбции молекулярного водорода на монослое тетраоксо[8]циркулена. Расчеты выполнены 
с использованием двух разных подходов к представлению волновой функции системы –  
в базисах атомноподобных орбиталей и плоских волн. Показано, что в атомноподобном базисе 
(менее затратном по вычислительным ресурсам) возможно получить результаты по адсорбции 
молекулярного водорода, не уступающие таковым в базисе плоских волн, если оптимизировать 
базис атомноподобных орбиталей и учесть поправку, компенсирующую ошибку суперпозиции 
базисного набора, возникающую как при вычислении энергии связи, так и при моделировании 
геометрических характеристик. Если этого не сделать, то энергия связи H2 с основой может быть 
завышена в 4–6 раз, а иногда и больше, в 20 раз; а расстояние водород–монослой будет занижено 
на 10–20%. Параметры оптимизированных атомноподобных орбиталей могут быть использованы 
для дальнейшего исследования модифицированных форм монослоя тетраоксо[8]циркулена. 
Тем более наши расчеты показали, что связь водорода с совершенным монослоем тетраоксо[8]-
циркулена преимущественно ван-дер-ваальсова с энергией 60–90 мэВ, что в несколько раз 
меньше желаемого диапазона в 200–600 мэВ. Чтобы достигнуть таких значений, необходимо 
будет модифицировать поверхность монослоя, создавая более активные сорбционные центры, 
например, посредством декорирования металлами или нанесением структурных дефектов.

Ключевые слова: теория функционала электронной плотности, базис атомноподобных орбиталей, 
базис плоских волн, ошибка суперпозиции базисного набора, водородные хранилища, низкораз-
мерные наноматериалы на основе углерода.
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ВВЕДЕНИЕ

Материалы, размерность которых можно 
считать пониженной (меньше 3), нередко про-
являют уникальные свойства благодаря своей 
предельно высокой удельной поверхности. Если 
такие материалы имеют еще и низкую плотность, 
а также химическую и тепловую стойкость, то 
они являются предметом пристального внима-
ния как материалы для хранилищ водорода [1]. 
Типичным примером являются низкоразмерные 
аллотропы углерода [2]. В современных базах 
кристаллографических данных присутствуют 

сотни подобных материалов, и этот список 
непрерывно пополняется новыми кандидата-
ми. К тому же, поверхность таких материалов 
можно модифицировать разными способами. 
Соответственно, экспериментальная проверка 
пригодности таких материалов для хранения во-
дорода достаточно трудоемкая и дорогостоящая. 
Поэтому на этапе поиска структуры с заданными 
свойствами эффективным является применение 
компьютерного моделирования, которое по-
зволяет относительно быстро протестировать 
множество вариантов и отобрать для экспери-
ментального получения только те материалы,  
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которые обладают наиболее подходящими 
характеристиками. Без предварительных эмпи-
рических данных исследовать новые системы 
позволит теория функционала электронной 
плотности, но применение конкретных про-
граммных пакетов, в которых эта теория импле-
ментирована, сопряжено с выбором прибли-
жений и параметров моделирования, которые 
могут сильно влиять на точность и быстроту 
получения результатов.

Ключевым приближением, напрямую влияю-
щим как на скорость расчета, так и на получаемый 
результат, является выбор вида конечного базиса, 
в котором будет представлена волновая функция 
исследуемой системы. Быстрые результаты даже 
при условии ограниченных вычислительных ре-
сурсов (например, только при наличии ПК) мож-
но получить с помощью базиса локализованных 
атомноподобных орбиталей (АО) [3]. Для этого 
базиса, в отличие от базиса плоских волн (ПВ), 
не является проблемой наличие в модели боль-
ших объемов вакуума, неизбежно возникающих 
при исследовании сорбции с использованием 
периодических граничных условий, поскольку 
базисные орбитали хотя и протяжены, но огра-
ничены в пространстве. С другой стороны, эта 
ограниченность в совокупности с зависимостью 
АО-базиса от моделируемой атомной структуры 
объекта приводят к источнику погрешности 
метода, известному как ошибка суперпозиции 
базисного набора (BSSE).

Эта ошибка возникает всякий раз, когда тре-
буется вычислить энергию связи между отдель-
ными частями моделируемой системы (напри-
мер, энергию связи молекулы H2 с материалом 
основы). Когда исследуемые подсистемы нахо-
дятся далеко друг от друга (не взаимодействуют), 
то каждая из них будет описана только “своими” 
орбиталями, но как только подсистемы сбли-
жаются, их базисные функции начинают пере-
крываться, и тогда в описании одной подсистемы 
будут участвовать орбитали второй подсистемы. 
Такое “излишнее” описание приводит к искус-
ственному притяжению между подсистемами, что 
приведет и к завышенным величинам энергии 
связи, и к слишком близкому положению подси-
стем после стандартной оптимизации геометрии 
системы до достижения порога силы. В слабосвя-
занных структурах на фоне небольшой энергии 
связи (не более 100 мэВ/H2) ошибка суперпози-
ции базисного набора может быть значительной 
[4], и заметное влияние она может оказывать и на 
исследования объемных кристаллов [5].

Монослой тетраоксо[8]циркулена (ТОС), 
выбранный нами в качестве сорбента молеку-
лярного водорода, имеет пористую структуру и 
термически устойчив, как показывают расчеты 
[6]. Он относится к новому классу органических 
полупроводников и впервые был синтезирован 
лишь недавно [7]. Первоначальный интерес к 
нему возник в связи с возможными применени-
ями в области гибкой электроники и квантовой 
информатики (как возможному хранилищу 
кубитов) [6, 8, 9], а попыток оценить его как ма-
териал для хранилищ водорода нам обнаружить 
не удалось. Таким образом, цель настоящей 
работы заключалась в оценке свойств нового ма-
териала как материала водородных хранилищ и 
в разработке методики повышения надежности 
этой оценки с использованием только быстрых 
методов моделирования.

МОДЕЛИ И ПАРАМЕТРЫ  
МОДЕЛИРОВАНИЯ

Для расчетов в рамках теории функцио-
нала электронной плотности использовали 
программные пакеты SIESTA [10] и VASP [11].  
В первом волновая функция системы представ-
лена в базисе локализованных атомноподоб-
ных орбиталей, генерируемых по схеме Санки 
(Sankey) [12], во втором – в базисе плоских волн. 
Спин-поляризованные расчеты как чистого, так 
с адсорбированным водородом монослоя TOC в 
пакете VASP показали, что магнитный момент 
системы равен 0, поэтому в пакете SIESTA для 
экономии компьютерных ресурсов проводили 
расчеты без спиновой поляризации. Для учета 
дисперсионного взаимодействия водорода с 
монослоем, которое может играть заметную 
роль в связывании молекул водорода с низко-
размерным материалом на основе углерода [13], 
использовали как полуэмпирические поправки 
Гримме второго (D2 [14]) и третьего (D3 [15]) 
поколения к обменно-корреляционному функ-
ционалу (ОКФ) Пердью–Берка–Эрнзерхофа 
(Perdew–Burke–Ernzerhof, PBE) [16], так и ана-
литический ван-дер-ваальсовый ОКФ Берлан-
да–Хильдгаарда (Berland-Hyldgaard, vdW-BH) 
[17, 18]. Все расчеты проводили в приближении 
псевдопотенциала, для моделирования в пакете 
SIESTA псевдопотенциалы взяты из базы Fritz-
Haber-Institute [19], в пакете VASP использовали 
фирменные псевдопотенциалы версии 2012 года. 
Энергия обрезки базиса плоских волн в пакете 
VASP составляла 600 эВ. В качестве валентных 
рассматривали 2s22p2 электроны для атомов 
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углерода, 2s22p4 – для атомов кислорода и 1s – 
для водорода. Оптимизированные параметры 
моделирования [20], характеризующие схему 
вычислений, представлены в табл. 1. Они га-
рантировано позволяют получить погрешность 
вычислений энергии связи молекулы водорода 
порядка 1 мэВ.

Тетрагональная ячейка тетраоксо[8]цирку-
лена содержала 24 атома: 20 атомов углерода и  
4 атома кислорода (рис. 1). Из-за использования 
периодических граничных условий потребова-
лась достаточно большая вакуумная прослойка 
в направлении, перпендикулярном монослою, 
чтобы можно было пренебречь взаимодействием 

структуры с ее изображением. Оптимальный 
параметр трансляции в плоскости монослоя вы-
числяли по минимуму полной энергии системы. 
Размеры ячейки для разных ОКФ и программ-
ных пакетов приведены в табл. 1. Полученные  
в настоящей работе параметры трансляции согла-
суются с предыдущими исследованиями TOC [6].

Энергию связи водорода с тетраоксо[8]цирку-
леном рассчитывали следующим образом:

Ebind = ETOC + EH2
 – ETOC + H2

 – |ECP|,         (1)

где ETOC + H2
 – полная энергия монослоя с адсор-

бированной молекулой водорода; ETOC – полная 

Таблица 1. Параметры моделирования

Программный пакет SIESTA VASP

Приближение для ОКФ
PBE+D2;

vdW-BH

PBE+D2;

PBE+D3
Разбиение обратного пространства, k-точки 9×9×1 7×7×1
Разбиение пространства: параметры MeshCutoff (SIESTА)  
и PREC (VASP) 400 Рб (5.44 кэВ) Accurate

Критерий сходимости полной энергии, эВ 10-6

Критерий сходимости силы, эВ/Å 1.29×10–3 10–3

Размеры ячейки  
(в скобках – значения для базиса по умолчанию), Å3

8.41×8.41×40

(8.40×8.40×40)
8.39×8.39×25

Рис. 1. Атомная структура ячейки моделирования монослоя тетраоксо[8]циркулена. Атомы углерода обозначены 
серым цветом, атомы кислорода – красным. Границы ячейки моделирования отмечены черной сплошной линией. 
Все изображения структур получены с помощью программного пакета VESTA 3. Длины связей после оптимизации 
геометрии в пакете VASP (в скобках – значения после оптимизации в SIESTA): 1 – 1.38 (1.39); 2 – 1.41 (1.42); 3 – 1.40 
(1.40); 4 – 1.42 (1.43); 5 – 1.41 (1.41); 6 – 1.46 (1.46) Å.
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энергия изолированного монослоя тетраоксо[8]
циркулена; EH2

 – полная энергия изолированной 
молекулы водорода; ECP – поправка Бойса–Бер-
нарди [21] к ошибке суперпозиции базисного 
набора (в ПВ-базисе равна 0). Заметим, что 
положительное значение энергии связи отвечает 
притяжению молекулы водорода к монослою. 
Поправку ECP рассчитывали как в [22].

РЕЗУЛЬТАТЫ

Оптимизация атомноподобного базиса

В пакете SIESTA АО-базис вида DZP (double-ζ 
polarized) [23] оптимизировали по процедуре, 
аналогичной описанной в работе [22], с тем 
отличием, что в качестве геометрического крите-
рия оптимальности использовали “давление” P, 
зависящее от разницы между текущим параме-
тром трансляции и его равновесным значением. 
Отрицательные значения P свидетельствуют о 
том, что размер ячейки моделирования необхо-
димо уменьшить, положительные – увеличить. 
Для водорода использовали следующие параме-
тры: радиус обрезки r = 6.05a0 (a0 – радиус Бора, 
0.529 Å), радиус модифицированной орбитали 
rm = 2.52a0. Зависимости характеристик TOC 
от параметров орбитали O2p представлены на 
рис. 2. Как видно из рис. 2, при увеличении ос-
новного радиуса обрезки r параметры системы 
(здесь полная энергия и заряд, перешедший на 
атомы кислорода, рассчитанный по процедуре 
Милликена) устанавливаются около определен-
ного уровня. Поэтому в качестве оптимального 

выбирали минимальное значение r, при кото-
ром колебания параметров незначительны, что 
обеспечит некоторый баланс между точностью 
вычислений и затрачиваемыми вычислительны-
ми ресурсами. Радиус модифицированной орби-
тали rm, задаваемый с помощью параметра PAO.
SplitNorm [23], выбирали по минимуму полной 
энергии системы. Эту процедуру применяли ко 
всем орбиталям, рассматриваемым в данной 
АО-модели тетраоксо[8]циркулена. Полученные 
таким способом оптимизированные параметры 
АО представлены в табл. 2 вместе с параметра-
ми, устанавливаемыми программой SIESTA 
по умолчанию. Из табл. 2 видно, что радиусы 
обрезки r, устанавливаемые по умолчанию, во 
всех случаях гораздо меньше оптимизированных 
радиусов (для кислорода, например, более чем в 
два раза), что приводит к значительной ошибке 
суперпозиции базисного набора, в чем мы убе-
димся ниже.

                                                    (а)                                                                                                         (б)

Рис. 2. Зависимости полной энергии ячейки монослоя тетраоксо[8]циркулена Etot, параметра P и заряда, перешед-
шего на атом кислорода QO от: (а) радиуса обрезки r орбитали О2p; (б) параметра SplitNorm (задает радиус обрезки rm 
модифицированной орбитали). Заряд кислорода приведен у основания столбцов (1). a0 = 0.529 Å.

Таблица 2. Параметры базисного набора для орбита-
лей C2s, C2p, O2s и O2p. a0 = 0.529 Å. В скобках приведе-
ны значения, генерируемые для базиса DZP пакетом 
SIESTA по умолчанию

Орбиталь r, a0 SplitNorm rm, a0

C2s 7.09 (4.09) 0.35 (0.15) 2.81 (3.35)
C2p 6.57 (4.87) 0.25 (0.15) 3.18 (3.48)
O2s 7.00 (3.31) 0.15 (0.15) 2.57 (2.51)
O2p 8.13 (3.94) 0.20 (0.15) 2.48 (2.54)
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Влияние ошибки суперпозиции базисного набора  
на геометрию молекулы водорода

Перейдем к моделированию сорбции водоро-
да. Для начала посмотрим, как характеристики 
атомноподобного базисного набора влияют на 
сорбцию H2. Ранее уже было показано [22], что 
энергия связи водорода с основой может быть 
значительно переоценена из-за ошибки супер-
позиции базисного набора, и для получения 
корректного значения в случае слабосвязанных 
систем необходимо учитывать поправку к этой 
ошибке. Однако из-за переоцененного притяже-
ния между подсистемами моделируемой струк-
туры (в данном случае – молекулы водорода и 
монослоя TOC) также получатся и некорректные 
геометрические характеристики системы. На-
пример, при стандартной процедуре оптимиза-
ции геометрии (до достижения порога точности 
по силе) можно ожидать сокращения расстояния 
между молекулой H2 и монослоем.

Рассмотрим подробно моделирование со-
рбции водорода в АО-базисе с параметрами, 
установленными по умолчанию, на примере 
одной конфигурации системы, когда молекула 
H2 располагается над порой, образованной 
атомами кислорода (конфигурация О1) в 
приближении Пердью–Берка–Эрнзерхофа с 
учетом поправки Гримме второго поколения 
(PBE+D2). Сначала проводили стандартную 
оптимизацию геометрии по силовому критерию 
(табл. 1). Затем полученную конфигурацию всех 
атомов TOC фиксировали и вручную изменяли 
только расстояние водород–TOC с шагом 0.05 Å  
как в большую, так и в меньшую сторону от 
полученного после оптимизации значения. На 
каждом шаге не проводили какой-либо релак-
сации структуры (иначе бы атомы вернулись к 
исходной конфигурации) и вычисляли энергию 
связи водорода по формуле (1) для двух случаев: 
с учетом и без учета поправки Бойса–Бернарди 
(для построения зависимости без учета поправ-
ки считали ECP = 0 эВ). Полученные зависимости 
энергии связи от расстояния d между центром 
молекулы H2 и монослоем TOC без и с учетом 
поправки Бойса–Бернарди представлены на 
рис. 3. Расстояние, соответствующее минимуму 
зависимости с рис. 3, и будет равновесным рас-
стоянием для использованного метода подсчета 
энергии связи (с учетом поправки и без). Видно, 
что без учета поправки к ошибке суперпозиции 
базисного набора расстояние d получилось на 
0.6 Å меньше, что составляет более 30% от этого 
значения d. Очевидно, что нельзя игнориро-

вать ошибку суперпозиции базисного набора 
и при расчете геометрических характеристик 
слабосвязанных систем. По зависимости Ebind(d) 
можно также оценить погрешность, с которой 
определено расстояние d после учета поправки 
Бойса–Бернарди. Если погрешность вычис-
ления энергии связи ΔEbind ~ 1 мэВ, тогда такое 
изменение энергии произойдет в Ebind(d) на рас-
стоянии Δd от минимума, равном примерно 0.1 Å 
для данных, показанных на рис. 3.

Осталось понять, какой из способов получе-
ния равновесного расстояния d дает корректный 
результат и как на это влияет процедура оптими-
зация базиса и выбор обменно-корреляционно-
го функционала. Для выяснения этого вопроса 
далее представлены результаты моделирования 
сорбции водорода в пакете SIESTA и их сравне-
ние с результатами расчетов в ПВ-базисе, полу-
ченными в пакете VASP, для которых поправка 
Бойса–Бернарди равна 0.

Влияние оптимизации атомноподобного  
базисного набора на ошибку суперпозиции  

базисного набора

Сначала наиболее устойчивые конфигурации 
молекул водорода были получены в ПВ-базисе. 
Соответствующие структуры, смоделирован-
ные в приближении PBE+D2, представлены на  
рис. 4. Затем эти конфигурации были использо-
ваны в качестве стартовых для расчетов в пакете 
SIESTA (с приближениями PBE+D2 и vdW-BH 

Рис. 3. Зависимости энергии связи водорода в  
конфигурации О1 от расстояния d между центром 
молекулы H2 и монослоем TOC, вычисленные до и 
после внесения поправки к ошибке суперпозиции  
базисного набора в геометрию структуры. Ре-
зультаты приведены для приближения PBE+D2 и  
атомноподобного базиса, генерируемого по умолча-
нию в пакете SIESTA.
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для ОКФ). После оптимизации геометрии в 
приближении PBE+D2 сохранились все рас-
смотренные конфигурации молекул водорода 
при использовании и базиса по умолчанию, и 
оптимизированного базиса (менялась только ве-
личина d). В приближении vdW-BH конфигура-
ция С1⊥ перешла в С1||, а в базисе по умолчанию, 
кроме этого, конфигурация О2 перешла в О1. 
Вычисленные энергии связи и расстояния между 
монослоем TOC и водородом в пакете SIESTA 
приведены в табл. 3. Для всех приведенных 
конфигураций погрешность вычисления рассто-
яния после учета поправки Бойса–Бернарди к 
геометрии составила Δd ≈ 0.1 Å.

Из табл. 3 видно, что, во-первых, влияние 
ошибки суперпозиции базисного набора на 
величину энергии связи очень большое: до оп-
тимизации базиса поправка Бойса–Бернарди 
составляет 75–85% и может доходить до 95% от 
величины нескорректированной Ebind. Ситуация 
немного улучшается после учета ошибки супер-
позиции базисного набора в геометрии структу-
ры (особенно в приближении vdW-BH, где доля 
ошибки падает до ~60%), однако значительно  
(в ~2 раза) уменьшить долю поправки можно 
только при использовании оптимизированного 
базиса. Наиболее чувствительной к оптимизации 
базиса оказалась конфигурация О1, где в базисе 
по умолчанию величина |ECP| превышала 0.5 эВ, а 
в оптимизированном базисе, наоборот, она была 
минимальной из полученных. Во-вторых, после 
оптимизации базиса гораздо меньшее влияние 
ошибка суперпозиции базисного набора оказы-
вает на d: даже до учета поправки в геометрии во 
всех конфигурациях d получилось заметно боль-
ше, чем в базисе по умолчанию, а относительное 

изменение ΔdCP/d после поправки в геометрию 
падает в ~2 раза по отношению к таковому в 
базисе по умолчанию. Вновь наиболее чув-
ствительной к влиянию ошибки суперпозиции 
базисного набора на геометрию и оптимизации 
базиса оказалась конфигурация О1: в базисе по 
умолчанию у нее максимальное значение ΔdCP,  
а в оптимальном – минимальное из полученных. 
Интересно, что именно эта конфигурация оказа-
лась наиболее выгодной энергетически в обоих 
приближениях ОКФ после поправки к ошибке 
суперпозиции базисного набора в геометрии. 
Следует отметить, что до оптимизации базиса и 
до внесения поправки в d оба использованных 
приближения для ОКФ предсказывали неверную 
наиболее выгодную конфигурацию водорода на 
монослое TOC. Характеристики, вычисленные 
с помощью разных функционалов, качественно 
похожи, только в приближении vdW-BH полу-
чается заметно большее расстояние между H2  
и TOC, и в этом же приближении чувствитель-
ность параметров сорбции водорода к поправ-
ке ошибки суперпозиции базисного набора  
в геометрию структуры выражена сильнее всего.

Таким образом, очевидно, что в слабосвязан-
ных системах ошибка суперпозиции базисного 
набора играет ключевую роль при оценке как 
энергетических, так и геометрических характе-
ристик структуры. Но дает ли поправка Бойса–
Бернарди более точные результаты – отдельный 
вопрос. Чтобы прояснить это, сравним результа-
ты моделирования в пакете SIESTA с таковыми 
в пакете VASP, где, как уже упомянуто выше, 
поправка Бойса–Бернарди равна 0. В табл. 4 
представлены результаты расчетов, сделанных  
в приближении PBE+D2 (этот ОКФ реализован 
в обоих пакетах).

Рис. 4. Оптимизированные в приближении PBE+D2 в ПВ-базисе атомные структуры тетраоксо[8]циркулена  
с адсорбированной молекулой водорода. Атомы углерода, кислорода и водорода обозначены серым, красным и  
зеленым цветом соответственно. Все расстояния d между монослоем и центром молекулы H2 приведены в Å.
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Таблица 3. Энергетические и геометрические характеристики молекулы H2, адсорбированной на TOC,  
рассчитанные в пакете SIESTA. Здесь ΔdCP – увеличение расстояние между водородом и TOC после поправки 
в геометрии

ОКФ Конфигурация
До поправки в геометрии После поправки

Ebind, мэВ d, Å |ECP|, мэВ Ebind, мэВ d, Å |ECP|, мэВ

PB
E

+
D

2

Базис по умолчанию
С1|| 60 2.36 231 70 0.25 201

С1⊥ 65 2.58 178 69 0.17 166

O1 28 1.76 561 101 0.60 352
C2 54 2.54 218 66 0.25 184
O2 55 2.50 205 67 0.23 171

Оптимизированный базис

С1|| 68 2.54 46 71 0.15 39

С1⊥ 51 2.73 36 53 0.13 32

O1 74 2.26 16 75 0.10 14
C2 63 2.72 47 66 0.15 39
O2 65 2.68 45 68 0.12 39

vd
W

-B
H

Базис по умолчанию

С1|| 45 2.53 222 80 0.65 106

O1 26 1.90 539 136 0.75 258
C2 38 2.68 209 71 0.60 104

Оптимизированный базис
С1|| 58 2.77 36 65 0.28 20
O1 83 2.73 8 84 0.07 8
C2 54 2.91 38 61 0.27 22
O2 59 2.90 36 64 0.23 25

Таблица 4. Энергетические и геометрические характеристики адсорбированной молекулы водорода  
в приближении PBE+D2 в зависимости от использованного базисного набора. Здесь SIESTA VASP

bind bind bind
E E E� � � ,  

ε = (dSIESTA – dVASP)/dVASP

Базис

Атомноподобные орбитали  
по умолчанию

Оптимизированные  
атомноподобные орбитали Плоские  

волныДо поправки  
в геометрии

После 
 поправки

До поправки  
в геометрии

После  
поправки

Конфигу-
рация ΔEbind, мэВ ε, % ΔEbind, мэВ ε, % ΔEbind, мэВ ε, % ΔEbind, мэВ ε, % ΔEbind, мэВ d, Å

С1|| -2 -11.9 8 -2.6 6 -5.2 9 0.4 62 2.68
С1⊥ 8 -8.5 12 -2.5 -6 -3.2 -4 1.4 57 2.82
O1 -46 -25.1 27 0.4 0 -3.8 1 0.4 74 2.35
C2 -9 -12.4 3 -3.8 0 -6.2 3 -1.0 63 2.90
O2 -8 -10.7 4 -2.5 2 -4.3 5 0.0 63 2.80
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Видно, что до оптимизации АО-базиса есть 
риск получить результаты, слишком далекие от 
значений в ПВ-базисе: для конфигурации О1 
отклонения как в энергии связи, так и в рассто-
янии H2–TOC (до поправки в геометрию) слиш-
ком велики, составляют до ~60% от VASP

bind
E  и более 

25% от dVASP. Однако даже в базисе по умолчанию 
после учета поправки в геометрию получились 
расстояния, близкие к результатам VASP (отно-
сительная разница ε упала в более, чем 3 раза, и 
не превышала 4%). После оптимизации базиса 
адекватные энергии связи можно получить и 
до внесения поправки в геометрию. Полного 
совпадения результатов ожидать не стоит, так 
как в пакетах SIESTA и VASP использованы 
разные псевдопотенциалы, не говоря уже о схе-
мах и алгоритмах вычислений и других деталях. 
После учета поправки в d отличия с геометрией, 
полученной в ПВ-базисе составили ~1%. Таким 
образом, при использовании АО-базиса следует: 
с осторожностью использовать короткие орби-
тали и лучше предварительно оптимизировать 
параметры этого базиса; обязательно учитывать 
поправку Бойса–Бернарди при вычислении 
энергии связи; для получения геометрии, хоро-
шо согласующейся с ПВ-расчетами, необходимо 
и вычисление расстояния d проводить с учетом 
поправки к ошибке суперпозиции базисного 
набора.

Сорбция водорода на монослое  
тетраоксо[8]циркулена

Сравним теперь результаты, полученные  
с помощью различных поправок на дисперсион-
ное взаимодействие. Поскольку в приближении 
PBE+D2 величины энергий связи и расстояний, 
вычисленные с помощью АО- и ПВ-базисов, 
практически совпадают после оптимизации 
базиса и учета поправки Бойса–Бернарди в 
энергии и геометрии, для дальнейшего анализа 
мы использовали результаты расчетов в пакете 
VASP. Итоговые результаты представлены на 
рис. 5. Конфигурация С1⊥ была исключена из 
рассмотрения, т.к. в расчетах с полуэмпири-
ческими поправками она имела минимальную 
энергию связи, а при использовании аналити-
ческого функционала оказалась неустойчивой 
и переходила в С1||. На рис. 5 обозначение С1 
соответствует конфигурации С1||.

Из рис. 5 видно, что все дисперсионные по-
правки дают качественно похожие результаты. 
Максимальные оценки энергии связи получи-
лись при использовании полуэмпирических 
поправок Гримме третьего поколения, для неко-

торых конфигураций (С1 и О1) эти оценки оказа-
лись примерно на 20% больше, чем при исполь-
зовании других приближений. Такие результаты 
согласуются с предыдущими исследованиями 
углеродосодержащих низкоразмерных нанома-
териалов [24]. Аналитический ван-дер-ваальсов 
функционал дал близкие к PBE+D2 энергии 
связи и самые большие расстояния d. Наиболее 
компактное расположение водорода наблюдали 
при использовании поправок Гримме второго 
поколения, хотя энергии связи с этими поправ-
ками, как правило, были минимальными. Как 
и ожидалось, энергетически наиболее выгодное 
расположение водорода оказалась в поре, об-
разованной атомами кислорода (О1). Но даже в 
таком положении энергия связи не превышала 
~90 мэВ, что слишком мало, чтобы обеспечить 
эффективные циклы сорбции/десорбции водо-
рода в хранилищах при температурах близких 
к комнатной. Поэтому на следующем этапе ис-
следований необходимо попытаться создать на 
поверхности монослоя тетраоксо[8]циркулена 

Рис. 5. Энергия связи Ebind и расстояние между  
центром H2 и монослоем TOC, вычисленные с дис-
персионными поправками для четырех наиболее 
энергетически выгодных конфигураций. Результаты  
с поправками Гримме получены в пакете VASP, 
с аналитическим vdW функционалом – в пакете 
SIESTA.
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более активные центры сорбции, например, 
легируя TOC атомами металлов. Для ряда легких 
металлов уже было показано, что они хорошо 
связываются с монослоем [6].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В настоящей работе с помощью методов те-
ории функционала электронной плотности ис-
следована сорбция молекулярного водорода на 
монослое тетраоксо[8]циркулена. Расчеты сде-
ланы с использованием базисов локализованных 
атомно-подобных орбиталей (пакет SIESTA) и 
плоских волн (пакет VASP) c учетом поправок 
на дисперсионное взаимодействие разного вида 
(полуэмпирических и аналитических).

Показано, что для получения адекватных 
энергетических и геометрических характери-
стик слабосвязанных систем в АО-базисе и 
согласования этих результатов с полученными в 
ПВ-базисе необходима оптимизация параметров 
АО-базиса, а также учет поправки Бойса–Бер-
нарди к ошибке суперпозиции базисного набора 
при вычислении как энергии связи водорода, 
так и расстояния от молекулы H2 до монослоя. 
Если указанную процедуру моделирования в 
АО-базисе выполнить не до конца, опустив, 
например, поправки Бойса–Бернарди, тогда по 
сравнению с ПВ-расчетами энергия связи будет 
переоценена почти в 2 раза, а расстояние – недо-
оценено примерно на 5%. Хотя такие изменения 
в геометрии незначительно влияют на энергию 
связи, излишняя “компактность” водородных 
комплексов может привести к некорректным 
оценкам водородной емкости материала. По-
лученный оптимизированный базис для мо-
нослоя TOC может быть использован далее для 
исследования других свойств этого материала, 
а также свойств возможных его модификаций, 
возникающих, например, путем декорирования 
поверхности слоя атомами сторонних элементов 
или нанесения структурных дефектов.

Различные поправки к функционалу элек-
тронной плотности на дисперсионное взаи-
модействие, упомянутые выше, дают близкие 
оценки для энергии связи. С осторожностью 
стоит использовать только поправки Гримме 
третьего поколения при моделировании сорбции 
на чистых углеродосодержащих наноматериалах, 
т.к. можно получить завышенные оценки Ebind 
для некоторых конфигураций водорода. Таким 
образом, нам удалось согласовать предсказания 

энергии и длины связи молекулы H2 с монослоем 
ТОС, сделанные с помощью АО- и ПВ-базисов, 
однако оценка энергии связи оказалась неуте-
шительной (60–90 мэВ/молекулу H2) и далекой 
от границы коммерческой привлекательности 
материала для применения в водородной энерге-
тике. Предстоит выяснить, смогут ли это сделать 
модификации тетраоксо[8]циркулена.
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Tetraoxa[8]circulene Monolayer as Hydrogen Storage Material:  
Model with Boys–Bernardi Corrections within Density Functional Theory

E. V. Anikina1, *, D. V. Babailova1, M. S. Zhilin1, V. P. Beskachko1

1Institute of Natural Sciences and Mathematics, South Ural State University,  
Chelyabinsk, 454080 Russia 
*e-mail: anikate@inbox.ru

The parameters of molecular hydrogen adsorption on a tetraoxa[8]circulene monolayer were studied using 
the density functional theory with dispersion interaction corrections (semi-empirical and analytical). The 
calculations were carried out using two different approaches to the system wave function representation: 
atomic-like orbital basis set and plane wave basis. Utilizing a less computationally expensive pseudoatomic 
basis, it is possible to obtain results for molecular hydrogen adsorption consistent with values calculated 
with plane waves if the atomic-like basis is optimized and basis set superposition error is corrected for 
both hydrogen binding energy and geometrical characteristics. Otherwise, the H2 binding energy will  
be overestimated by 4–6 times (sometimes even more, by 20); and the hydrogen-monolayer distance will  
be underestimated by 10-20%. The obtained optimized parameters of the pseudoatomic basis set can be used 
for further study of the modified forms of the tetraoxa[8]circulene monolayer. Moreover, our calculations 
showed that the hydrogen binding to a pristine tetraoxa[8]circulene monolayer is predominantly van der 
Waals with an energy of 60–90 meV, which is several times less than the desired range of 200–600 meV. 
To achieve such values, it will be necessary to modify the surface of the monolayer, creating more active 
sorption cites, for example, by decorating it with metals or applying structural defects.

Keywords: density functional theory (DFT), pseudoatomic orbitals (PAOs), plane waves (PW), basis set 
superposition error (BSSE), hydrogen storage, low-dimensional carbon-based nanomaterials.
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Исследованы процессы эволюции структуры и морфологии поверхности аморфных сплавов 
Al87Ni8La5 и Fe76Si13B11 при деформации. Показано, что деформация происходит путем 
образования и распространения полос сдвига, которые при выходе на поверхность образуют 
ступеньки. Отмечено образование нанокристаллов в полосах сдвига. Показано, что ступеньки на 
поверхности образуются при совокупном воздействии нескольких элементарных полос сдвига. 
Полосы сдвига имеют переменную толщину в диапазоне от 5 до 20 нм. Элементарная ступенька 
имеет толщину около 15 нм. Полосы сдвига могут объединяться в зоны. Поперечный размер зон 
около 1 мкм. Образование нанокристаллов в зонах может приводить к анизотропии в ориентации 
нанокристаллов в аморфной матрице. При увеличении степени деформации нанокристаллы 
формируются не только в полосах сдвига, но и в примыкающих к ним областях. Наблюдается 
разница в кинетике образования нанокристаллов в сплаве на основе алюминия и железа.
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33

ВВЕДЕНИЕ

Аморфные и частично-кристаллические сплавы 
являются материалами, обладающими хорошим 
комплексом физических свойств [1–3]. Эти 
свойства могут быть существенно улучшены 
при образовании в аморфной матрице нанокри-
сталлической фазы [4]. Образование кристал-
лической структуры возможно при нагреве или 
деформации. Объемная доля нанокристалличе-
ской фазы определяется химическим составом 
сплава, однако при деформации образуется 
более дисперсная структура и объемная доля 
нанокристаллов больше [5]. Деформация амор-
фных сплавов при низких температурах обычно 
происходит гетерогенно и осуществляется путем 
образования и распространения полос сдвига 
(ПС) [6–8]. Полоса сдвига является местом 
локализации пластической деформации. Струк-
тура аморфной фазы в полосе сдвига отличается 
от структуры аморфной матрицы. Основным 
отличием является повышенная концентрация 
свободного объема (т.е. пониженная плотность). 
По литературным данным разница в плотности 

аморфной фазы в матрице и ПС составляет  
от 1 до 20%. Из-за разности в структурных ха-
рактеристиках аморфной фазы в ПС и в окру-
жающей матрице различаются также и свойства 
материала [9–12].

Степень изменения структуры в полосе сдви-
га зависит от величины, вида и условий дефор-
мации. При выходе полос сдвига на поверхность 
на ней возникают ступеньки. Величина ступенек 
зависит от вида и степени деформации, а также 
от материала.

Количественные характеристики ступенек, 
образуемых на поверхности образца полосами 
сдвига после кручения под давлением и про-
катки, исследованы в [13–18]. Согласно ряду 
исследований толщина полос сдвига составляет 
5–20 нм [7, 11, 12, 14, 16, 18]. Авторы [19] пока-
зали, что изменение структуры вокруг ПС может 
простираться на расстояние до 200 нм и саму ПС 
следует рассматривать как множество областей, 
в которых произошел локальный сдвиг. Соглас-
но [20, 21] размеры ПС могут существенно пре-
вышать указанные выше значения, а толщина  
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и изменение плотности материала вдоль полосы 
зависят от положения полосы сдвига в образце. 
Кроме того, в ПС могут присутствовать области 
с повышенной плотностью [14, 22]. Исследова-
ния [21] показали, что структура ПС сложная, 
а изменения структуры матрицы вокруг полосы 
могут распространяться на десятки и даже сотни 
мкм. В [7] было высказано предположение, что 
в деформированном методом кручения под вы-
соким давлением образце могут присутствовать 
многочисленные ПС. Было установлено, что 
формирование отдельной ПС может происхо-
дить скачкообразно. Целью настоящей работы 
являлось получение информации о структурных 
изменениях в существенно разных по свойствам 
аморфных сплавах Al87Ni8La5 и Fe76Si13B11 при 
деформации и их связи с характеристиками об-
разующейся структуры. 

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Образцы аморфных сплавов в виде лент 
были получены методом скоростной закалки 
расплава на вращающийся диск. Толщина лент 
аморфного сплава Fe76Si13B11 после получения 
составляла 30 мкм, толщина лент аморфного 
сплава Al87Ni8La5 – 50 мкм. Образцы лент были 
деформированы методами прокатки и кручения 
под высоким давлением (КВД). КВД осущест-
вляли при комнатной температуре при давлении 
4 ГПа, со скоростью 1 об./мин. Количество 
оборотов для разных образцов варьировали  
от 1 до 15. Поверхности образцов после дефор-
мации исследовали с помощью растровой элек-
тронной микроскопии (Zeis Supra 50VP), атом-
но-силовой микроскопии, (обработка данных 
с помощью пакета программного обеспечения 
Nova). Структуру и фазовый состав образцов 
изучали с помощью методов просвечивающей 
и высокоразрешающей электронной микроско-
пии (электронные микроскопы LEOL 100CХ, 
JEOL 2100 С+), рентгеноструктурного анализа 
(Siemens D500). 

Величину истинной деформации рассчитыва-
ли по формуле (1):

0.52
0φln 1  ln ,hre

h h
� � � �� �� � �� �� � � �� �� � � �� �

               (1)

где r – радиус образца; φ – угол поворота пуан-
сона; h0 – начальная толщина образца; h – тол-
щина образца после деформации. Образцы для 
электронной микроскопии после КВД готовили 

методом ионного утонения с участков образца, 
соответствующих 0.5 радиуса. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

По результатам исследования с помощью 
электронной микроскопии и рентгеновской 
дифракции после получения все образцы были 
аморфными. На рентгенограммах и электроно-
граммах не наблюдали никаких отражений от 
кристаллических фаз. 

Сплав Al87Ni8La5

На рис. 1 показана поверхность аморфного 
сплава Al87Ni8La5 после прокатки. Величи-
на деформации составляла (h0–h)/h0 = 0.05.  
На изображении видны ступеньки, появившие-
ся в результате деформации. Расстояние между 
ступеньками было непостоянным и составляло 
в среднем около 1 мкм. Ступеньки образуются 
в результате выхода ПС на поверхность. Такая 
полоса сдвига изображена на рис. 2. Толщина 
ПС меняется от 4 до 30 нм. В ПС присутствуют 
отдельные нанокристаллы. Размер нанокристал-
лов, определенный по темнопольному изобра-
жению (рис. 2б), находится в диапазоне 4–8 нм. 
Нанокристаллы представляют собой частицы 
алюминия. На рис. 3 представлено полученное 
с помощью электронной микроскопии высокого 
разрешения изображение ПС с нанокристаллами 
Al размером приблизительно 5 нм, толщина ПС 
на этом участке также около 5 нм. Количество 
нанокристаллов в ПС невелико, наблюдаются 
участки полосы без нанокристаллов. 

Рис. 1. Изображение поверхности аморфного сплава 
Al87Ni8La5 после прокатки ((h0–h)/h0 = 0.05).
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При увеличении степени деформации коли-
чество нанокристаллов Al возрастает. Образую-
щаяся при КВД (e = 6.5) структура показана на 
рис. 4. Видно, что нанокристаллы располагаются 
как в ПС, так и в области, примыкающей к ПС. 
На электронограмме (рис. 4в) присутствуют реф-
лексы от нанокристаллов Al, при ориентации об-
разца в соответствии с одним из которых и было 
получено темнопольное изображение (рис. 4б). 

На рис. 5 представлено изображение нано-
кристаллов алюминия размером менее 5 нм, по-
лученное с помощью электронной микроскопии 
высокого разрешения. На рис. 6 показана соот-
ветствующая рентгенограмма. На рентгенограм-

ме представлены области основного диффузного 
максимума. Анализ рентгенограммы показал, 
что основной диффузный максимум представля-
ет собой суперпозицию диффузных отражений 
от гетерогенной аморфной фазы (кривые 2 и 3)  
и дифракционных отражений (кривые, помечен-
ные звездочками). Суммарная кривая (4) хорошо 
согласуется с экспериментальной (1). Таким 
образом, в результате деформации происходит 
образование гетерогенной аморфной структуры. 
Диффузное гало представляет собой суперпози-
цию двух диффузных максимумов, соответству-
ющих аморфным фазам разного химического 
состава. В сплаве Al87Ni8La5 наибольший размер 
имеет атом La, поэтому левый субмаксимум 
(кривая 2) соответствует аморфной фазе, в кото-
рой повышена концентрация лантана и которая 
имеет больший радиус первой координационной 
сферы. Правый субмаксимум (кривая 3) соответ-
ствует аморфной фазе, в которой концентрация 
лантана понижена, и она имеет меньший радиус 
первой координационной сферы. После КВД 
количество кристаллов существенно больше, 
чем при прокатке. Аналогичные изменения 
аморфной структуры в процессе деформации 
наблюдали в других сплавах на основе алюминия 
[23, 24]. 

Сплав Fe76Si13B11

В сплаве на основе железа ситуация другая. 
Деформации прокаткой и КВД (e = 5.95) не 
приводит к кристаллизации образцов сплава 
Fe76Si13B11. После деформации структура остается 
аморфной. На соответствующей рентгенограм-

                                                 (а)                                                                                                          (б)

Рис. 2. Изображения полосы сдвига с нанокристаллами алюминия в аморфном сплаве Al87Ni8La5 после  
прокатки ((h0–h)/h0 = 0.05), полученные методом просвечивающей электронной микроскопии в режиме светлого 
(а) и темного поля (б).

Рис. 3. Изображение ПС сплава Al87Ni8La5 с на-
нокристаллами (указаны стрелками), полученное  
с помощью электронной микроскопии высокого 
разрешения. 
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ме (рис. 7) присутствует только диффузный пик 
от аморфной фазы и отсутствуют отражения от 
кристаллических фаз.

На рис. 8 показано изображение поверхности 
после деформации методом КВД, полученное с 
помощью растрового электронного микроскопа. 
Видно, что на поверхности присутствуют много-
численные ступеньки. Ступеньки имеют неров-
ную форму и разную высоту. Расстояние между 
ступеньками меняется от нескольких десятков 
нм до нескольких мкм. 

Методом атомно-силовой микроскопии 
были получены изображения (рис. 9) с участков 
поверхности размером 4×4 мкм (512×512 точек). 
Расстояния между ближайшими точками соста-
вило 7.8 нм. Ступеньки на поверхности после 

(а)

(б)

(в)

Рис. 4. Полоса сдвига и нанокристаллы в сплаве 
Al87Ni8La5 после КВД: а – светлопольное изображение; 
б – темнопольное изображение; в – электронная 
дифракция.

Рис. 5. Изображение сплава Al87Ni8La5 после КВД  
(e = 6.5), полученное с помощью электронной  
микроскопии высокого разрешения.

Рис. 6. Ренгенограмма сплава Al87Ni8La5 после КВД 
(e = 6.5) в области первого диффузного максимума. 
Показаны: экспериментальная кривая (1); супер-
позиция диффузных отражений от гетерогенной  
аморфной фазы (кривые 2 и 3) и дифракционных 
отражений (кривые, помеченные звездочками);  
суммарная кривая (4). 
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КВД имеют сложную форму. Эта форма напо-
минает форму изрезанного долинами горного 
хребта переменной высоты. Аналогичную форму 
ступенек наблюдали и при деформации аморф-
ного сплава Al87Ni8La5 [14]. На рис. 10 приведен 
профиль поперечного сечения образца после 
КВД. Видно, что поперечный размер минималь-
ных (элементарных) ступенек составляет 16–18 нм 
и высота ступеньки – от нескольких десятых 
долей нм до 1.5 нм. Элементарные ступеньки 
объединяются, образуя большую ступеньку. Как 
видно, размер таких больших (они тоже могут 
быть разного размера) составных ступенек до-

вольно точно совпадают с размером некоторого 
целого количества элементарных ступенек.

Величина истинной деформации сдвига для 
самых больших ступенек, образовавшихся при 
деформации КВД, рассчитанная по формуле (1), 
составляет е = 5.95. Деформация прокаткой и 
КВД (до е = 5.95) не приводит к кристаллизации 
образцов на основе Fe. При такой деформации 
структура сплава остается аморфной. 

Образование нанокристаллов в этом сплаве 
наблюдается при увеличении степени деформа-
ции. На рис. 11 показана структура образца по-
сле деформации методом КВД, степень дефор-
мации е = 7.2. Изображения получены методом 
просвечивающей электронной микроскопии. 
Видно, что сплаве Fe76Si13B11 при деформации 
образовались нанокристаллы. Структура дефор-Рис. 7. Рентгенограмма образца аморфного сплава 

Fe76Si13B11, деформированного методом КВД (e = 5.95): 
область первого диффузного максимума и пол-
ная рентгенограмма (на вставке). Черная кривая –  
экспериментальные данные, синяя – кривая,  
описывающая рассеяние от аморфной фазы.

Рис. 8. Изображение поверхности сплава Fe76Si13B11 
после деформации КВД (e = 5.95), полученное мето-
дом растровой электронной микроскопии.

Рис. 9. Изображение поверхности Fe76Si13B11 после 
деформации КВД (e = 5.95), полученное с помощью 
атомно-силовой микроскопии.

Рис. 10. Профиль поперечного сечения Fe76Si13B11 
после деформации КВД (e = 5.95).
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мированного образца сплава состоит из аморф-
ной матрицы, в которой распределены нанокри-
сталлы Fe(Si). Размер нанокристаллов находится  
в диапазоне 5–10 нм. На электронограмме 
(рис. 11в) присутствуют только остатки гало и 
отражения, соответствующие нанокристаллам. 
На изображениях (рис. 11а) наблюдаются также 
неравномерно расположенные полосы сдвига. 
Видно, что в областях с ПС присутствуют на-
нокристаллы. ПС расположены неравномерно,  
в образце наблюдаются зоны ПС. Толщина ПС 
не превышает 5 нм, расстояние между ПС в зоне 
с ПС составляет 10–30 нм. Полосы расположены 
параллельно друг другу. Поперечный размер зон 
с ПС составляет 100–500 нм. Между зонами ПС 
видны области с аморфной структурой без ПС 
и без нанокристаллов. Следует отметить также 
присутствие на элекронограмме неоднородно-
го распределения интенсивности отражений  
от нанокристаллов. Эта неоднородность сви-
детельствует о наличии текстуры в преимуще-
ственной кристаллографической ориентации 
выделившихся кристаллов. Наличие текстуры 
в ориентации нанокристаллов свидетельству-
ет, что нанокристаллы образовывались в поле 
упругих напряжений, вызванных деформацией. 
Существенным фактором является также, что 
размер минимальных ступенек на поверхности 
(рис. 10) коррелирует с величиной толщины ПС 
c минимальным расстоянием между ними. Зоны 
ПС, образованные в результате совокупного 
действия нескольких ПС, приводят к образова-
нию более крупных ступенек на поверхности, 
состоящих из элементарных ступенек. 

Различия в поведении сплавов на основе 
алюминия и железа обусловлены несколькими 
причинами. Энергия активации кристаллизации в 
сплавах Al–Ni–La [25] составляет 311±3 КДж/моль,  
а сплавов системы Fe–Si B 341–351 КДж/моль 
[26]. Таким образом, энергия активации кри-
сталлизации (образования кристаллов Fe(Si)) 
в сплавах системы Fe–Si–B существенно выше 
(более чем на 10 %), чем в сплавах системы 
Al–Ni–La (при образовании кристаллов Al).  
В сплавах на основе железа также существенно 
выше температура кристаллизации 761 К и 515 К  
(при скорости 20 К/мин) в сплаве Al87Ni8La5.  
В сплаве на основе железа предел текучести так-
же существенно выше, чем в сплаве на основе 
алюминия. Все эти факторы приводят к тому, что 
образование нанокристаллической структуры в 
сплавах на основе железа должно происходить 
при более высоких степенях деформации, чем 

(а)

(б)

(в)

Рис. 11. Структура аморфного сплава Fe76Si13B11  
после деформации КВД (e = 7.2): а – светлопольное 
изображение; б – темнопольное изображение; в – 
электронная дифракция.
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в сплавах на основе алюминия, что и можно на-
блюдать экспериментально.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В сплаве Al87Ni8La5 при деформации обра-
зуются полосы сдвига, в которых формируются 
нанокристаллы. Количество нанокристаллов 
растет с увеличением степени деформации. 
ПС имеют переменную толщину в диапазоне  
от 5 до 20 нм. Выход ПС на поверхность приво-
дит к образованию ступенек, размер и высота 
которых зависят от количества элементарных 
ступенек, участвующих в ее формировании. 
Элементарная ступенька имеет толщину около 
15 нм. При увеличении степени деформации  
(e = 6.5) нанокристаллы формируются не только 
в полосах сдвига, но и в примыкающих к ним 
областях.

В аморфном сплаве Fe76Si13B11 при деформа-
ции методом КВД (e = 7.2) происходит образо-
вание нанокристаллов Fe(Si), неоднородно рас-
пределенных в аморфной матрице. При прокатке 
нанокристаллы не образуются. Расположение 
нанокристаллов коррелирует с расположением 
полос сдвига: нанокристаллы формируются 
в областях, в которых присутствуют ПС. ПС 
распределены неравномерно и образуют зоны, 
в которых их концентрация повышена. В обла-
стях, не содержащих ПС (между зонами ПС), 
нанокристаллы первоначально не возникают. 
Толщина и расположение ПС коррелирует с ха-
рактеристиками ступенек на поверхности. 
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Shear Bands in Amorphous Alloys and Their Role in the Formation of Nanocrystals
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The processes of evolution of the structure and surface morphology of Al87Ni8La5 and Fe76Si13B11 
amorphous alloys under deformation have been studied. It is shown that the deformation occurs through 
the formation and propagation of shear bands, which form steps when they reach the surface. The formation  
of nanocrystals in shear bands was noted. It is shown that steps on the surface are formed under the 
combined action of several elementary shear bands. Shear bands have a variable thickness in the range 
from 5 to 20 nm. An elementary step has a thickness of about 15 nm. Shear bands can be combined into 
zones. The transverse size of the zones is about 1 μm. The formation of nanocrystals in zones can lead  
to anisotropy in the orientational position of nanocrystals in an amorphous matrix. With an increase  
in the degree of deformation, nanocrystals are formed not only in shear bands, but also in areas adjacent  
to them. There is a difference in the kinetics of the formation of nanocrystals in an alloy based on aluminum 
and iron.

Keywords: amorphous alloys, deformation, shear band, nanocrystal, and surface. 



41ПОВЕРХНОСТЬ. РЕНТГЕНОВСКИЕ, СИНХРОТРОННЫЕ И НЕЙТРОННЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ     № 1     2024

ПОВЕРХНОСТЬ.  РЕНТГЕНОВСКИЕ,  СИНХРОТРОННЫЕ  И  НЕЙТРОННЫЕ  ИССЛЕДОВАНИЯ,  2024,  № 1,  c. 41–47

УДК 535-14:537.67

НЕ-ДРУДЕПОДОБНОЕ ПОВЕДЕНИЕ ФОТОИНДУЦИРОВАННОЙ  
ДИЭЛЕКТРИЧЕСКОЙ ПРОНИЦАЕМОСТИ GaAs и Si  

В ГИГАГЕРЦОВОМ ДИАПАЗОНЕ ЧАСТОТ 

©   2024 г.    В. С. Бутылкинa, *, Г. А. Крафтмахерa, **, П. С. Фишерa, ***
aФрязинский филиал Института радиотехники и электроники им. В.А. Котельникова РАН,  

Фрязино, 141190 Россия 
*e-mail: vasebut@yandex.ru, 

**e-mail: gaarkr139@mail.ru, 
***e-mail: fisherps@mail.ru 

Поступила в редакцию 23.04.2023 г. 
После доработки 09.06.2023 г. 

Принята к публикации 09.06.2023 г.

Обнаружено не-друдеподобное поведение действительной части фотоиндуцированной 
диэлектрической проницаемости ReεP образцов GaAs и Si в гигагерцовом диапазоне. Измерения 
проведены прямым резонаторным методом в условиях волоконно-оптического облучения 
при различной мощности облучения P. Показано, что в согласии с гипотезой об экситонном 
механизме фотоиндуцированной микроволновой диэлектрической проницаемости ReεP 
увеличивается с ростом P (с приближением к насыщению выше P = 200 мВт) вместо уменьшения 
в рамках свободных носителей заряда по Друде. Продемонстрирована свидетельствующая в 
пользу универсальности экситонного механизма общность поведения действительных частей 
ReεP фотоиндуцированной диэлектрической проницаемости, наблюдаемой у полупроводников 
разных типов (прямозонного GaAs и непрямозонного Si) в разных электродинамических 
системах (волноводы, резонаторы, метаструктуры). Впервые предложены оптически управляемые  
в гигагерцовом диапазоне структурные элементы метаматериалов (метаструктуры), содержащие 
резонансные электропроводящие элементы, нагруженные образцами GaAs и Si: метаструктура 
на основе линейных диполей и полуволновой электрический диполь на основе многозаходной 
спирали. Впервые измерены гигагерцовые отклики метаструктур и трансформация откликов, 
связанная с изменением диэлектрической проницаемости Si и GaAs при фотовозбуждении.  
На основе выдвинутой гипотезы о влиянии экситонов на фотовозбуждение обсужден наблюдае-
мый эффект насыщения гигагерцовой фотоиндуцированной диэлектрической проницаемости. 
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ВВЕДЕНИЕ

В настоящее время с развитием микроволно-
вой фотоники, связанной с передачей, приемом 
и преобразованием информации с помощью 
волн микроволнового диапазона и фотонных 
систем, востребованы оптически управляемые 
мета(нано)структуры [1–8] и полупроводники 
как элементы управления в них. 

Поскольку функциональные свойства ме-
таматериала во многом определяет динамика 
комплексной диэлектрической проницаемости ε  

полупроводника, актуальны исследования 
фотоиндуцированной ε в микроволновом диа-
пазоне, учитывая, к тому же, наблюдаемые су-
щественные различия в терагерцовом диапазоне 
(друдеподобное поведение в рамках механизма 
свободных носителей заряда, проявляющееся 
убыванием ReεP с ростом мощности облуче- 
ния P) и в гигагерцовом диапазоне (не-друде-
подобное, впервые обнаруженное эксперимен-
тально в CdS, CdSe [8] и в Si [ 9] в виде увели-
чения действительной части диэлектрической 
проницаемости ReεP с ростом P). 
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Модель Друде [10], разработанная в свое 
время для металлов, оказалась приемлемой для 
полупроводников в терагерцовом диапазоне при 
исследовании метаматериалов, содержащих Si и 
GaAs [1−4]. Эта модель была также использована 
для численных расчетов действительной ReεP и 
мнимой ImεP частей диэлектрической проницае-
мости образцов Si в гигагерцовом диапазоне [11]. 
Поведение ε исследовано экспериментально на 
образцах Si, одного из основных полупроводников 
микроэлектроники [12–14]. В [12] содержится ана-
лиз свойств Si в оптическом и терагерцовом диапа-
зонах; в [13] представлены результаты измерений 
поглощения при фотовозбуждении в терагерцовом 
диапазоне в зависимости от частоты; в [14] приве-
дена осциллограмма поглощения при импульсном 
фотовозбуждении в гигагерцовом диапазоне.

В [9, 15] выдвинута гипотеза о связи фотоин-
дуцированной ε в гигагерцовом и терагерцовом 
диапазонах с экситонами, изложен теоретиче-
ский подход, позволяющий описать и объяснить 
поведение ε, охватывая широкий спектральный 
диапазон. Вышеуказанные различия в поведе- 
нии ε в разных частотных диапазонах объяснены  
[9, 15] различным положением частот f = ω/2π на-
блюдения относительно диапазона ∆fax = ∆ωex/2π 
частот экситонных (ex) переходов с участием 
наиболее заселенных экситонных уровней, ко-
торый находится, как легко получить из данных 
[16−19], на стыке терагерцового и гигагерцового 
диапазонов. Представляется необходимым рас-
пространить исследования гигагерцовой фотоин-
дуцированной диэлектрической проницаемости 
на полупроводники разных типов в одинаковых 
условиях с целью определения, проявляется ли 
экситонный механизм ее образования лишь в не-
которых из них, уникальных, или он универсален.

В настоящей работе впервые исследована 
прямым резонаторным методом динамика 
действительной и мнимой частей диэлектри-
ческой проницаемости (ReεP и ImεP) образцов 
Si и GaAs в гигагерцовом диапазоне в условиях 
фотовозбуждения с помощью волоконно-лазер-
ного облучения на длине волны λ = 0.97 мкм с 
расширением диапазона изменений мощности 
облучения P от 0 до 1 Вт. 

ДИНАМИКА ДИЭЛЕКТРИЧЕСКОЙ  
ПРОНИЦАЕМОСТИ ОБРАЗЦОВ Si И GaAs  

В ГИГАГЕРЦОВОМ ДИАПАЗОНЕ  
ПРИ ФОТОВОЗБУЖДЕНИИ 

В отличие от традиционного определения 
комплексной диэлектрической проницаемости 

(действительной части Reε и мнимой Imε) по 
измерениям коэффициентов прохождения и от-
ражения, в настоящей работе использован пря-
мой резонаторный метод [20, 21] применительно 
к условиям фотовозбуждения, предложенный 
в [8], определены изменения диэлектрической 
проницаемости относительно значений при  
P = 0. При измерениях использован волново-
дный резонатор (48 × 24 × 40 мм) отражатель-
ного типа на частоте 4.7 ГГц. Образец Si в виде 
полоски 22×4.6×0.55 мм (или GaAs размерами 
24×2×1 мм) располагали в пучности микровол-
нового электрического поля E, направленного 
параллельно ее поверхности. Оптоволокно 
направляли через отверстие в резонаторе пер-
пендикулярно поверхности образца. Вследствие 
неоднородности распределения светового излу-
чения измеренные значения фотоиндуцирован-
ной диэлектрической проницаемости являются 
усредненными по объему.

Качественно не-друдеподобное поведение 
ReεP легко отличить по сдвигу Δf частоты резона-
тора с образцом к низким частотам с ростом P. 
Для количественной оценки измеряли динамику 
фотоиндуцированной гигагерцовой диэлектри-
ческой проницаемости δReεP (относительные 
изменения), ΔReεP (абсолютные изменения) и 
δImεP (относительные изменения) в Si и GaAs 
при волоконно-лазерном облучении на длине 
волны λ = 0.97 мкм при мощностях P = 0÷1 Вт 
(рис. 1).

Для анализа динамики ReεP при фотовозбуж-
дении относительные изменения будем считать 
согласно δReεP = (ReεP – 1)/(ReεP = 0 – 1):

� � � � 1

0
δReε ,P P Pf f f f

�

�� � � �� �� � � ��             (1)

где измеряемые параметры f, fP=0, fP – частоты 
резонатора без образца, с образцом при P = 0 и 
при P.

Определим также абсолютные изменения 
ΔReεP = ReεP – ReεP=0:

� �0 обрReε 2 ,P P PV f f f V�� ��                 (2)

V и Vобр – объемы резонатора и образца GaAs (Si) 
соответственно. 

На рис. 1а–1в приведены результаты измере-
ний величин δReεP, ΔReεP, и Δf в зависимости от 
P: Δf = fP=0 – fP. При P = 0 (в отсутствие облучения) 
δReεP = 1, величина ΔReεP = 0 и соответственно 
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Δf = 0. С ростом P параметры δReεP, ΔReεP и Δf 
увеличиваются, приближаясь к насыщению вы-
ше 200 мВт, что свидетельствует об увеличении 
ReεP, т.е. об отклонении от модели Друде как для 
Si, так и для GaAs.

Для анализа динамики ImεP при фотовозбуж-
дении определяем относительные изменения 
δImεP = ImεP /ImεP = 0:

1
0

0

11 1 1δ Imε ,
1 1 1 1

PP
P

P P

RR R R
R R R R

�

�

�

� �� � �� � �
� � �� �� �� � � �� � � �

   (3)

где R, RP=0, RP − измеряемые коэффициенты 
отражения по напряжению от пустого резо-

натора, резонатора с образцом при P = 0 и  
при P.

На рис. 1г показано, что с ростом P вплоть до 
1 Вт наблюдается увеличение δImεP относитель-
но 1 (при P = 0), приблизительно в 100 раз для 
Si и в 300 – для GaAs, с выходом на насыщение 
выше 200 мВт. Увеличение δImεP с ростом P 
соответствует как модели Друде, так и экситон-
ному механизму. В рамках механизма экситонов 
[9] и при экспериментальном наблюдении [13], в 
отличие от модели Друде, увеличение Imε с ро-
стом P ослабевает по мере удаления f от ∆fex как в 
сторону низких, так и высоких частот. 

                                                       (а)                                                                                                          (б)

                                                       (в)                                                                                                          (г)

Рис. 1. Измеренная в волноводном резонаторе (4.7 ГГц) динамика диэлектрической проницаемости Si (1)  
и GaAs (2) в зависимости от мощности оптического облучения P (на длине волны λ = 0.97 мкм) относительно P = 0: 
а – δReεP; б – ΔReεP; в – Δf; г – δImεP.
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МЕТАСТРУКТУРЫ И ТРАНСФОРМАЦИЯ 
РЕЗОНАНСНЫХ ОТКЛИКОВ  

В ГГц-ДИАПАЗОНЕ

Приведем результаты измерений резонанс-
ных откликов метаструктур М1 и М2. 

Образец М1 представляет собой периодиче-
скую решетку параллельных резонансных мед-
ных проводов (длина провода решетки 18 мм, 
ширина 0.1 мм, расстояние между проводами  
0.2 мм) в комбинации с ортогонально асимме-
трично расположенной медной полоской (длина 
25 мм и ширина 2 мм) с разрывом, нагруженным 
пластинкой Si. Такая система является многоре-
зонансной с управляемым одним резонансом, 
возбуждаемым в медной полоске. Подобные 
электрически управляемые метаструктуры, 
нагруженные варактором, предложены в [22], 
оптически управляемые, нагруженные CdS или 
CdSe – в [8]. Образец М1 располагали вдоль оси 
прямоугольного волновода (48 × 24 мм). Оптово-
локно подводили к разрыву в полоске на рассто-
яние приблизительно 10 мм перпендикулярно 
поверхности. 

На рис. 2 показаны изображения образца 
М1 (рис. 2а) и динамики резонансного отклика 
медной полоски с пластинкой Si (рис. 2б) в виде 
резонансной зависимости коэффициента про-
хождения T микроволнового излучения от его 
частоты. С ростом P происходит увеличение Tмин 
на резонансной частоте практически до уровня 

прозрачности (с приближением к насыщению), 
сопровождаемое расширением и сдвигом ре-
зонансной частоты в сторону низких частот, 
подобно наблюдаемым ранее с CdS и CdSe в [8]. 
Это согласуется с ростом ReεP при увеличении 
P, что также свидетельствует об отклонении от 
модели Друде.

Метаструктура М2 предложена впервые и 
представляет собой модифицированный полу-
волновой электрический диполь в виде много-
заходной спирали из медных проводов вокруг 
сердечника из GaAs (24×2×1 мм). На рис. 3 пред-
ставлены изображения оптически управляемого 
электрического диполя (рис. 3а) и динамики 
резонансного отклика (рис. 3б), измеренной при 
расположении диполя в свободном простран-
стве в разрыве между передающим и приемным 
прямоугольными волноводами. Из рис. 3б вид-
но, что с ростом P происходит трансформация 
отклика: увеличение Tмин на резонансной частоте 
(уменьшение интенсивности резонанса практи-
чески до уровня прозрачности), сопровождаемое 
расширением резонанса и сдвигом резонансной 
частоты в сторону низких частот, аналогично 
структуре М1. 

Уменьшение интенсивности резонансного 
отклика метаструктур с ростом P связано с 
увеличением мнимой части ImεP диэлектриче-
ской проницаемости Si и GaAs, приводящим к 
ослаблению наведенных резонансных токов в 
медной полоске образца М1 или в медных про-

                                      (а)                                                                                                             (б)

Рис. 2. Метаструктура M1 на основе резонансных медных проводов в комбинации с ортогонально и асимметрично 
расположенной медной полоской 1 с разрывом 2, нагруженным Si: а – внешний вид; б – резонансный отклик про-
хождения T медной полоски, измеренный в прямоугольном волноводе с метаструктурой M1 при P = 0 (1); 80 (2); 
550 мВт (3); 1 Вт (4).
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водах многозаходной спирали образца М2. Сдвиг 
резонанса к низким частотам, наблюдаемый в 
образцах М1 и М2, согласуется с увеличением 
Reε образцов Si и GaAs с ростом мощности облу-
чения P и является отклонением от модели Друде 
и от результатов, полученных в экспериментах 
с метаматериалами в терагерцовом диапазоне 
[1−7]. 

Результаты измерений динамики диэлектри-
ческой проницаемости образцов Si и GaAs и от-
кликов разных метаструктур воспроизводились 
от образца к образцу, свидетельствуя о не-друде-
подобном поведении ReεP.

О НАСЫЩЕНИИ ФОТОИНДУЦИРОВАННОЙ 
ДИЭЛЕКТРИЧЕСКОЙ ПРОНИЦАЕМОСТИ 

В ГИГАГЕРЦОВОМ ДИАПАЗОНЕ

Оценим уровень насыщения. Материальная 
составляющая диэлектрической проницаемости 
εmatter = ε – 1 содержит две компоненты: темновую 
εdark (в отсутствие оптического облучения) и фо-
тоиндуцированную εp–i. Темновую компоненту 
связывают [18] с вкладами взаимодействия элек-
тромагнитных волн и колебаний связанных (ва-
лентных) электронов и ионных остовов решетки: 
εdark = εv+εl. Фотоиндуцированную компоненту 
можно связать с индуцируемыми светом свобод-
ными зарядами (εp–i = εch) [18] либо с вкладами 
образующихся под действием света экситонов 
(εp–i = εex) [9, 15]. При таком рассмотрении:  
εP = 1 + εdark + εex, εP = 0 = 1 + εdark, ΔReεP = Reεex. 

Экситонный вклад [9], вычисленный на ос-
нове теоретического подхода [23], представим 
в виде εex = εP–εP=0 = F locεη, где F loc = (ε+2)/3 –  

фактор локального поля, η – экситонная воспри-
имчивость единицы объема без учета различия 
среднего и локального микроволновых полей: 
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В (4) N ex – концентрация экситонов; σrr и 
σr ′r ′ –населенности экситонных уровней r и r ′ с 
энергиями Er, Er ′; ωr ′r = (Er ′– Er)ħ–1 – частота пе-
рехода между уровнями r ′ и r; τr ′r и (d(j))r ′r – время 
поперечной релаксации и матричный элемент 
оператора дипольного момента экситона для 
этого перехода. 

Из кривых 1 на рис. 1 для кремния при насы-
щении δReεP ≈1.3, ΔReεP ≈1.6. При εP = 0≈10 фак-
тор локального поля заметно (~ в 4 раза) увеличи-
вает фотоиндуцированный (экситонный) вклад 
в ε (а саму диэлектрическую проницаемость на 
1.6 или на ~16%), тогда как восприимчивость, не 
учитывающая различие локального и среднего 
полей, доходит до уровня порядка 0.4–0.7.

Заметим, что против признания связи с экси-
тонами наблюдаемого не-друдеподобного пове-
дения гигагерцовой фотоиндуцированной диэ-
лектрической проницаемости полупроводников 
можно выдвинуть малость сил осцилляторов эк-
ситонов, из-за чего взаимодействие полупрово-
дника с электромагнитным полем недостаточно 
эффективно для достижения вклада в ε порядка 
1. По нашему мнению, взаимодействие может 
быть эффективным, поскольку в нем суммиру-

                (а)                                                                         (б)

Рис. 3. Электрический полуволновой диполь на основе многозаходной спирали из медных проводов вокруг  
сердечника из GaAs: а – внешний вид; б – резонансный отклик прохождения T, измеренный в свободном  
пространстве при P = 0 (1); 60 (2); 100 (3); 120 мВт (4).
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ются вклады множества осцилляторов каждого 
экситона: по одному осциллятору на переход в 
каждой паре уровней, подобно тому, как поля-
ризуемость атома состоит из сил осцилляторов 
каждой пары уровней [24]. 

В заключение этого раздела отметим физиче-
ские процессы, которые в рамках экситонного 
механизма могут приводить к эффекту насы-
щения фотоиндуцированной диэлектрической 
проницаемости, наблюдаемому в зависимости 
последней от мощности P светового облучения. 
В первую очередь, эта зависимость определяется 
балансом процессов рождения экситонов и их 
рекомбинации, излучательной или термализа-
ционной, через величину концентрации экси-
тонов Nex. Нарастание числа экситонов пропор-
ционально поглощаемой световой мощности, 
величина которой определяется мощностью 
света, преодолевшего отражение от границы, 
и коэффициентом поглощения, связанного с 
выходом из валентной зоны. Насыщение коэф-
фициента поглощения обусловлено обратным 
процессом – рекомбинацией – и процессами 
внутриэкситонной релаксации [25]. 

Еще один существенный фактор насыщения 
гигагерцовой фотоиндуцированной диэлек-
трической проницаемости – фотоионизация 
экситонов, состоящая в поглощении световых 
фотонов с переходами из нижерасположенных 
дискретных энергетических уровней в состоя-
ния непрерывной части спектра. В этом случае 
населенности дискретных уровней убывают, 
населенности непрерывного спектра увеличива-
ются, а рост разности концентраций Nex(σrr – σr ′r ′) 
экситонов нижних и верхних уровней и их поло-
жительного вклада в Reε приостанавливается. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Впервые измерены относительные δ и аб-
солютные ∆ изменения фотоиндуцированной  
диэлектрической проницаемости ε (δReεP, ∆ReεP, 
и δImεP) полупроводников GaAs и Si прямым 
резонаторным методом в гигагерцовом диапазоне 
при волоконно-лазерном облучении на длине вол-
ны λ = 0.97 мкм с ростом мощности P от 0 до 1 Вт. 

Впервые предложены и реализованы мета-
структуры, нагруженные образцами GaAs и Si, и 
исследована динамика их резонансных откликов 
при фотовозбуждении.

Обнаружено увеличение δReεP и ∆ReεP об-
разцов GaAs и Si с ростом P, что согласуется с 

динамикой резонансного отклика метаструктур, 
смещающегося в сторону низких частот, выдви-
нутой ранее гипотезой об экситонном механиз-
ме фотовозбуждения, и является отклонением от 
модели Друде, предсказывавшей уменьшение. 

Обнаружено увеличение δImε образцов GaAs 
и Si приблизительно на два порядка, обусловли-
вающее уменьшение интенсивности резонанс-
ного отклика соответствующих метаструктур. 

Обнаружено при мощностях P выше 200 мВт 
насыщение параметров δReεP, ∆ReεP, и δImεP, 
наблюдаемое при измерениях в волноводном 
резонаторе, а также насыщение интенсивности 
резонансных откликов метаструктур, наблюда-
емое при измерениях в волноводе и свободном 
пространстве. Отмечены связанные с экситона-
ми процессы, определяющие эффект насыще-
ния: фотоионизация экситонов, рекомбинация 
и внутриэкситонная релаксация.

Результаты свидетельствуют об отклонении от 
модели Друде и взаимосвязи между явлениями 
в фотонике и электродинамике в гигагерцовом 
диапазоне.
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Non-Drude-Like Behavior of the Photoinduced Dielectric Permittivity  
of GaAs and Si in the Gigahertz Range Frequencies
V. S. Butylkin1, *, G. A. Kraftmakher1, **, P. S. Fisher1, ***

1Kotelnikov Institute of Radioengineering and Electronics RAS, Fryazino, 141190 Russia 
*e-mail: vasebut@yandex.ru, 
** e-mail: gaarkr@mail.ru, 
*** e-mail: fisherps@mail.ru

A non-drude-like behavior of the real part of the photoinduced permittivity ReεP of GaAs and Si samples 
in the gigahertz range was detected by direct resonator measurements under conditions of fiber-optic 
irradiation at a wavelength of λ = 0.97 microns with power changes P in the range of 0÷1 W. It is shown 
that, in accordance with the hypothesis of the exciton mechanism of the photoinduced microwave 
dielectric permittivity, ReεP increases with increasing P (approaching saturation above P = 200 mW) instead  
of decreasing within the framework of free charge carriers by Drude. The generality of the behavior of the real 
parts of the photoinduced permittivity observed in semiconductors of different types (straight-band GaAs 
and non-straight-band Si) in different electrodynamic systems (waveguides, resonators, metastructures) 
testifying to the universality of the exciton mechanism is demonstrated. Optically controlled metastructures 
in the GHz band containing resonant electrically conductive elements loaded with GaAs and Si samples 
are proposed for the first time: a metastructure based on linear dipoles and a half-wave electric dipole 
based on a multi-pass spiral. Gigahertz responses of metastructures and the transformation of responses 
associated with changes in the dielectric permittivity of Si and GaAs during photoexcitation were measured 
for the first time. Based on the hypothesis put forward about the effect of excitons on photoexcitation, 
the observed saturation effect of gigahertz photoinduced permittivity is discussed.

Keywords: semiconductor, photoinduced permittivity, gigahertz range, non-drude-like behavior, excitons, 
waveguides, resonators, metastructures.
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Одной из основных структурных составляющих углеродистых и низколегированных сталей 
является перлит. В нем между объемно-центрированной кубической ферритной и ромбической 
цементитной Fe3C фазами могут наблюдаться ориентационные соотношения Багаряцкого, 
Исайчева и Питча. В низкотемпературном перлите, имеющем наибольшую прочность, 
преобладают первые два, которые близки друг к другу и в эксперименте не всегда разделены.  
В настоящем исследовании проведено моделирование из первых принципов с помощью теории 
функционала плотности в программном пакете WIEN2k структуры и энергии когерентных 
межфазных границ α-Fe/Fe3C. Суперячейки подвергали структурной и объемной оптимизации. 
Расчеты поверхностной энергии межфазных границ дали значения 0.383 и 0.594 Дж/м2  
для ориентационных соотношений Багаряцкого и Исайчева соответственно. Это хорошо 
согласуется с существующими экспериментальными значениями и результатами других 
молекулярно-динамических и первопринципных расчетов. Различие в поверхностной энергии 
может играть существенную роль для низкотемпературного перлита с малой толщиной пластин 
феррита и цементита и большой площадью межфазных границ в единице объема.

Ключевые слова: межфазная граница, феррит, цементит, ориентационное соотношение  
Багаряцкого, ориентационное соотношение Исайчева, ab initio моделирование, теория  
функционала плотности, поверхностная энергия, магнитный момент.
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ВВЕДЕНИЕ

Цементит – метастабильный карбид железа 
Fe3C, имеющий орторомбическую решетку про-
странственной группы Pnma с 12 атомами железа 
и 4 атомами углерода в элементарной ячейке [1]. 

В сталях цементит формируется в твердом 
состоянии, выделяясь из твердого раствора 
углерода в γ- или α-железе. В первом случае он 
может возникать в виде тонкой сетки по грани-
цам зерен γ-фазы (аустенита) или пластинчатых 
видманштеттовых кристаллов, но наиболее 
практически важен эвтектоидный распад γ-твер-
дого раствора, при котором образуется перлит – 

смесь цементита и α-фазы (феррита). Наиболее 
важный пример второго – отпуск закаленной 
стали. После закалки основной структурной 
составляющей углеродистых сталей является 
α′-твердый раствор (мартенсит), пересыщенный 
углеродом; при его нагреве избыточный углерод 
выделяется в виде частиц различных карбидов 
железа. Выше 450°C единственным карбидом 
остается цементит [2]. 

Структура перлита, как правило, состоит из 
чередующихся протяженных тонких пластинок 
феррита и цементита. Он присутствует в любой 
углеродистой стали после охлаждения от высоких 
температур с малыми и умеренными скоростями. 
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Цементитные пластины в перлите имеют толщи-
ну 10–100 нм. Несмотря на распространенность 
и практическую важность перлита, детали его 
строения изучены далеко не полностью [3–6]. 

Перлитная структура обладает сложным ме-
ханическим поведением. Стали со структурой 
тонкопластинчатого перлита могут испытывать 
большие пластические деформации, но прояв-
ляя способность к сильному упрочнению [7]:  
в лабораторных условиях удавалось достигнуть 
предела прочности 7 ГПа [8]. Эту особенность 
используют при волочении высокопрочной про-
волоки. В ходе деформации происходит утонение 
и частичное растворение цементитных пластин 
[9–12]. Кроме этого, перлитные стали обла-
дают высокой износостойкостью, контактной 
прочностью и выносливостью (их применяют 
для изготовления, например, пружин, рельсов)  
[13, 14]. Термическая обработка стали, при 
которой в результате распада аустенита при 
500–550°C формируется тонкопластинчатый 
перлит с толщиной цементитных пластин  
~10 нм, называется в технике патентированием. 

В пределах одного зерна исходного аустенита 
формируется несколько колоний перлита, пла-
стины фаз в которых параллельны друг другу. 
Ориентация кристаллической решетки каждой 
из фаз в пределах колонии одинакова, а между 
решетками цементита (Ц) и феррита (Ф) имеется 
ориентационная связь. Наиболее известны два 
типа таких ориентационных соотношений (ОС): 
Багаряцкого (ОСБ) [15]
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и Питча (Питча – Петча) (ОСП) [16, 17]
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Разброс ориентаций в колониях с ОС Питча 
не превышает 1°–2° [18], тогда как ОС Багаряц-
кого соблюдается не вполне точно. Часто наблю-
даются отклонения от ОСБ [18, 19], приближа-
ющие взаимную ориентацию кристаллических 
решеток феррита и цементита к другому типу –  
Исайчева (ОСИ) [20]

� �
� � � �

Ц Ф

ФЦ

Ц Ф

[ ] ||

|

101 110 ;

010 111 ;

10

|

1 12 .|| 1

� �

� �                           (3)

Отметим, что некоторые авторы наблюдали и 
иные типы ОС между цементитом и ферритом в 
перлите [21, 22]. 

ОСБ и ОСИ различаются поворотом всего на 
3.8°, но имеют разную габитусную плоскость: 
(001)Ц || {112}Ф для ОСБ [11, 16, 21, 24, 25] и  
(101)Ц || {112}Ф для ОСИ [12, 18, 19, 24–26]. 
При ОСП габитусная плоскость (001)Ц || {125}Ф  
[11, 19, 24, 25]. Указанные плоскости имеют схо-
жее расположение атомов в решетках цементита 
и феррита [3, 19, 27] – именно это обычно выдви-
гают в качестве причины появления таких типов 
ОС между двумя фазами. Можно также отметить 
работы [28], где реализация ОСИ (в противовес 
ОСБ) объясняется кристаллографией сдвиговой 
перестройки ОЦК-решетки в решетку цемен-
тита, и [29], где появление ОСБ объясняют через 
специфический механизм двойникования ГЦК- 
и ОЦК-решеток. 

Относительно факторов, влияющих на ве-
роятность реализации того или иного типа ОС, 
единства в литературе нет. Ряд авторов, начиная 
с В. Питча [16, 19, 24], указывали, что ОСБ (ОСИ) 
и ОСП проявляются с равной вероятностью 
независимо от состава стали и температуры 
образования перлита. Были попытки связать 
преобладание того или иного вида ОС с местами 
зарождения пластин в начале роста колонии  
[5, 30, 31] или химическим составом стали [22]. 

По-видимому, доля колоний с ОСБ (ОСИ) 
увеличивается с понижением температуры 
аустенит-перлитного превращения [18, 23]. В 
работах, где исследован грубопластинчатый пер-
лит, образовавшийся при высоких (600–700°C) 
температурах, указано, что доля колоний с ОСП 
составляет 60–70% [18, 19, 24, 30, 32, 33]. В то же 
время в низкотемпературном (330–550°C) тон-
копластинчатом перлите преобладает ОСБ (ОСИ) 
[12, 19, 23, 26, 34, 35]. К этому выводу пришли 
ранее авторы монографии [5]. 

Высказано мнение, что преимущественная 
реализация того или иного типа ОС зависит от 
соотношения межатомных расстояний в габи-
тусных плоскостях фаз, меняющегося в зави-
симости от температуры [36] или легирования 
[27]. Возможно, именно поэтому Г.Д. Сухомлин 
наблюдал разные тенденции в нелегированной 
[18] и легированной [24] доэвтектоидных сталях. 
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Отметим, что в случае выделения цементита из 
α-, а не из γ-твердого раствора (при образовании 
нижнего бейнита или при отпуске мартенсита) 
реализуется только ОСБ (ОСИ) [2, 27, 37, 38]. 

Вопрос о частоте реализации разных видов 
ОС, по-видимому, важен для выяснения приро-
ды механического поведения перлитных струк-
тур разной дисперсности. Об этом свидетель-
ствуют результаты работы [39], где с помощью 
молекулярно-динамического моделирования с 
потенциалом MEAM (при 300 К) было показано, 
что различное строение ядра межфазных дисло-
каций делает все их “сидячими” при ОСП, тогда 
как при ОСБ и ОСИ присутствуют скользящие 
межфазные дислокации. Возможно, именно 
поэтому низкотемпературный перлит с боль-
шей долей колоний, в которых реализуется ОСБ 
(ОСИ), обладает высокой деформируемостью. 

В работах [40, 41] было проведено молекуляр-
но-динамическое моделирование межфазных 
границ в перлите с различными видами ОС  
и продемонстрировано, что расчетная энергия 
сильно зависит не только от выбранного потен-
циала, но и от того, какая атомная плоскость 
цементитной структуры, параллельная габитусу, 
будет принята в качестве граничной. Мини-
мальные значения энергии составили 0.28, 0.12  
и 0.39 Дж/м2 для ОСБ, ОСИ и ОСП соответственно. 
Были определены векторы Бюргерса и типы 
межфазных дислокаций в каждом случае. 

Более точные, но и более требовательные  
к вычислительным ресурсам методы расчета из 
первых принципов не позволяют моделировать 
структуру дефектов, однако более надежно вы-
являют атомные конфигурации и электронную 
структуру на когерентных участках границы. Так, 
в работе [26] путем моделирования с использова-
нием псевдопотенциала с учетом обобщенного 
градиентного приближения в программном  
пакете VASP были рассчитаны положения атомов  
и энергии для когерентной границы (101)Ц || (112)Ф  
с ОСИ. Минимальное значение межфазной  
энергии составило 0.45 Дж/м2. Однако в этой 
работе рассмотрено только ОСИ с габитусом  
(101)Ц || (112)Ф и не рассмотрено ОСБ с габитусом 
(001)Ц || (112)Ф. Между тем, выше отмечено, что 
эти два ОС очень близки, и в экспериментальных 
исследованиях зачастую не разделены. Поэтому 
важно сравнить строение и энергию границы 
цементит/феррит для ОСБ (ОСИ) с этими двумя 
типами габитусных плоскостей. 

В настоящей работе была поставлена цель 
провести моделирование из первых принципов 

атомной, электронной и магнитной структуры 
когерентных межфазных границ цементит/
феррит, имеющих ОС Багаряцкого (Исайчева),  
с габитусами (001)Ц || (112)Ф и (101)Ц || (112)Ф. 

ОПРЕДЕЛЕНИЕ ПАРАМЕТРОВ  
МОДЕЛИРОВАНИЯ

Построение суперячейки с ориентационными  
соотношениями Багаряцкого

Поскольку габитусная плоскость (001)Ц || (112)Ф  
при ОСБ параллельна одной из граней ромби-
ческой элементарной ячейки цементита, то за 
основу при построении суперячейки с межфаз-
ной границей была взята полученная ранее [42] 
оптимизированная по параметрам решетки и 
положению атомов орторомбическая ячейка 
цементита, содержащая 12 атомов Fe и 4 атома C,  
с параметрами aЦ = 4.510 Å; bЦ = 5.063 Å;  
cЦ = 6.747 Å, близкими к экспериментальным 
(4.524, 5.088, 6.741 Å соответственно [43]). Атомы 
Fe в ней образуют 6 плоскостей, параллельных 
(001)Ц: в плоскостях 1, 3, 4 и 6 расположены ато-
мы, занимающие позиции типа G (“general”), а 
в плоскостях 2 и 5 – позиции типа S (“special”), 
согласно терминологии [44]. Каждая из 6 пло-
скостей содержит по 2 атома Fe. 

Над плоскостью 6 цементитной части должна 
располагаться ферритная часть суперячейки, об-
разованная плоскостями (112)Ф, параллельными 
(001)Ц. Если принимать для параметра решетки 
феррита значение aФ= 2.84 Å, полученное при 
моделировании из первых принципов [45] и 
несколько меньшее экспериментального значе-
ния 2.866 Å при комнатной температуре [46], то 
расстояние между этими плоскостями составит 
1.159 Å. 

Плоскость 1 ферритной части должна распо-
лагаться так же, как плоскость 1 цементитной

1.486 Å,  0.885 Å,  0.460 Å;

0.769 Å,  3.416 Å,  0.460 Å,

x y z
x y z
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         (4)

с которой плоскость 6

3.741 Å,  1,647 Å,  6.287 Å;

3.024 Å,  4.178 Å,  6.287 Å

x y z
x y z
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         (5)

граничит в однофазной цементитной структуре 
(рис. 1), но при z = 7.447 Å. 

Каждая последующая плоскость ферритной 
части должна быть смещена относительно пре-
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дыдущей на вектор [100] = [2.84; 0; 0] Å в системе 
координат ОЦК-решетки феррита. В системе ко-
ординат, где x = [100]Ц || [1

–
10]Ф, y = [010]Ц || [1

–
1
–
1]Ф,  

z = [001]Ц || [112]Ф этот вектор будет иметь вид 
[2.008; –1.640; 1.159] Å. В таком случае близкой 
к положению атомов в плоскости 6 цементитной 
части суперячейки окажется плоскость 6 фер-
ритной части. Если сместить ее в положение, 
аналогичное плоскости 6 цементитной части, и 
пересчитать координаты остальных атомов так, 
чтобы итоговая суперячейка оказалась ромби-
ческой, то получится набор координат 12 + 12 = 24 
атомов Fe и 4 атомов C при параметрах суперячей-
ки a = 4.510 Å; b = 5.063 Å; c = 13.941 Å (рис. 2а),  
который может служить основой для дальнейшей 
объемной и структурной оптимизации. 

Построение суперячейки с ориентационными  
соотношениями Исайчева

При выполнении ОСИ габитусная пло-
скость (101)Ц || (112)Ф непараллельна граням 
ромбической элементарной ячейки цементита, 
поэтому в качестве базисных векторов сле-
дует выбрать a′Ц = [–aЦ, 0, cЦ], b′Ц = [0, bЦ, 0],  
c′Ц = [aЦ, 0, cЦ]. Построенная на них элементарная 
ячейка цементита будет моноклинной с углом  
β = 67.52° и содержать 24 атома Fe и 8 атомов C.  
В направлении оси c′Ц будут чередоваться с пери-

Рис. 1. Взаимное положение плоскостей 1 и 6 атомов железа в структуре цементита (а) и плоскостей 6 цементита  
и 1 феррита на межфазной границе (б).

                                                      (а)                                                                                                     (б)

(а)

(б)

Рис. 2. Суперячейки с межфазной границей феррит/
цементит до объемной и структурной оптимизации 
ОС Багаряцкого (а) и ОС Исайчева (б).
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одом 12 плоскости, содержащие атомы Fe в G- и 
S-позициях. В качестве начальной и конечной 
плоскостей цементитной части суперячейки сле-
дует выбрать плоскости, содержащие атомы Fe  
в позициях S, так как при таком выборе гра-
ничных плоскостей не нарушается целостность 
образующих железную подрешетку цементита 
трехгранных призм, внутри которых находятся 
атомы углерода. Такое же условие было соблю-
дено при построении суперячейки с ОСБ. Тогда 
цементитная часть суперячейки будет состоять из  
14 плоскостей, в каждой из которых лежат по  
2 атома Fe, и 4 плоскостей, содержащих по 2 атома C. 

Атомы плоскости 1 ферритной части супе-
рячейки должны быть смещены относительно 
атомов плоскости 14 цементитной части так, 
чтобы обеспечить расстояние между атомами Fe 
в двух плоскостях, наиболее близкое к 2.48 Å в 
однофазной ОЦК структуре феррита. Для того, 
чтобы плоскости 1 цементитных частей двух 
соседних суперячеек располагались точно друг 
над другом, количество плоскостей в ферритной 
части должно быть равно 7. 

Подробнее построение суперячейки опи-
сано в [47]. Она содержит 56 атомов Fe (по 28 в 
цементитной и ферритной частях) и 8 атомов C,  
а ее параметры равны a = 8.118 Å, b = 5.088 Å;  
c = 16.842 Å; β = 94.22°; α = γ = 90° (рис. 2б).  
В дальнейшем построенная этим образом  
суперячейка также подвергалась объемной и 
структурной оптимизации. 

Выбор параметров моделирования

Все вычисления проводили в рамках теории 
функционала плотности (DFT) методом линей-
ных присоединенных плоских волн (LAPW) с 
учетом обобщенного градиентного приближе-
ния (GGA’96) в программном пакете WIEN2k 
[48]. Оптимальные параметры моделирования 
имеют следующие значения: параметр, контро-
лирующий сходимость, (RmtKmax) = 7.25; радиусы 
МТ-сфер Rmt(Fe) = 2.0; Rmt(С) = 1.45 a. e. Количе-
ство k-точек для двух суперячеек было выбрано 
разным: 343 для ОСБ и 64 для ОСИ, так как су-
перячейки содержали разное количество атомов 
(28 и 64 соответственно). 

Была выполнена объемная оптимизация 
структур с релаксацией положений отдельных 
атомов в соответствии с силами Хеллмана– 
Фейнмана до тех пор, пока результирующая 
сила на каждом атоме не оказывалась меньше  

0.01 эВ/Å. Все это обеспечивает погрешность 
результатов расчетов не более 0.01 эВ. 

РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ

Параметры решетки

Параметры решетки определяли путем объ-
емной оптимизации структуры суперячейки. 
Для ячейки с ОСБ сначала варьировали объем 
системы при постоянных значениях параметра 
решетки c и отношении a / b (рис. 3). На оси ор-
динат на рис. 3 отложена относительная энергия 
Ei – E0, где E0 – самое низкое значение энергии 
из всех рассмотренных вариантов, а Ei – зна-
чение энергии, соответствующее конкретному 
значению объема. Согласно уравнению Мурна-
гана, наименьшей энергии отвечает объем си-
стемы 298.9 Å3 (–6% от начального): a1 = 4.416 Å,  
b1 = 4.958 Å, c1 = 13.652 Å.

Следующим шагом фиксировали параметры 
b1 и c1, а параметр a1 меняли в пределах от –3% до 
+2%. Наименьшей энергии отвечает a2 = 4.324 Å  
(–2.1% от a1). Аналогичным образом определяли 
параметры b2 = 5.025 Å (+1.4% от b1) и c2 = 13.845 Å  
(+1.4% от c1). Для цементитной части наблюдали 
сокращение параметра a на 4.1% (4.324 вместо 
4.510 Å), в то время как параметры b и c изме-
нились лишь на –0.8 и +1.7% соответственно.  
В ферритной части также наблюдали уменьше-
ние параметра решетки на 1.1% (до 2.81 Å).

Процедура нахождения постоянных решет-

Рис. 3. Зависимость относительной энергии системы 
от общего объема системы.
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ки для ОСИ была аналогичной; подробно она 
описана в работе [49]. В этом случае оптимизи-
рованные параметры суперячейки a = 7.957 Å,  
b = 4.987 Å, c = 17.173 Å; α = 93.95°; β = γ = 90° 
[49, 50]. Параметры решетки для цементитной 
области отличаются от рассчитанных для чисто-
го Fe3C незначительно: a на 1.9% (7957 вместо 
8.115 Å), b на 1.5% (4.987 вместо 5.063 Å), c на  
1.0% (8.197 вместо 8.115 Å). Для ферритной фазы 
постоянная решетки 2.84 Å совпадает с рассчи-
танной для чистого ОЦК железа. 

Для всех систем была проведена оценка 
межплоскостных расстояний Fe – Fe вблизи 
межфазных границ после выполнения процеду-
ры оптимизации в сравнении со значениями для 
исходных структур (рис. 4). Для обоих ОС наблю-
даются отличия между начальными и конечными 
межплоскостными расстояниями; особенно это 
заметно для цементитной части. Видны осцил-
ляции межплоскостных расстояний. 

Энергетические свойства

Энергию формирования межфазной границы 
феррит/цементит определяли по соотношению 
[51]:

� �
3 3 3Fe/Fe C Fe/Fe C Fe Fe C

 / 2 ,
fE E E E A� � �        (6)

где EFe/Fe3C – полная энергия системы, содер-
жащей межфазную границу феррит/цементит;  
EFe – полная энергия объемного кристалла фер-

рита; EFe3C – полная энергия объемного кристал-
ла цементита; A – площадь межфазной границы.

Результаты расчета поверхностной энергии 
межфазных границ составили 0.383 Дж/м2 
для ОСБ и 0.594 Дж/м2 для ОСИ, что находится 
в согласии с экспериментальными данными 
(0.700±0.300 [52]; 0.740 [53]; 0.500±0.360 [54]; 
0.690 Дж/м2 [55]) и теоретическими значениями  
для ОСБ (0.450 [56]; 0.615 [57]; 0.628 [58];  
0.570 Дж/м2 [39]) и для ОСИ (0.500 [58]; 0.687 и 
0.449 Дж/м2 [26]). Необходимо обратить внима-
ние на разброс имеющихся в литературе данных.

Во всех теоретических работах метод построе-
ния ячеек отличался от представленного в насто-
ящей работе. Так, для ОСИ ранее использовали 
ромбическую ячейку. Не упомянута и объемная 
оптимизация параметров решетки системы  
с межфазной границей. В работе [58], выполнен-
ной методом молекулярной динамики (MEAM), 
энергия для ОСИ оказалась ниже, чем для  
ОСБ (0.500 и 0.628 Дж/м2 соответственно),  
в отличие от наших результатов. Отметим, что  
по нашим расчетам, если не проводить объ-
емную оптимизацию структур, то межфазная 
энергия при ОСИ составит 0.620 Дж/м2, а при  
ОСБ – 0.680 Дж/м2. Как видно из представленных 
выше результатов, в ходе объемной оптимиза-
ции параметры решетки сильно изменяются по 
сравнению с первоначальными, что и приводит 
к понижению энергии. 

                                                    (а)                                                                                                (б)

Рис. 4. Графики зависимости межплоскостного расстояния вблизи межфазной границы для изначальной  
структуры и структуры после проведения оптимизации ОСБ (а) и ОСИ (б). Отрицательные номера соответствуют 
плоскостям феррита, положительные – цементита.
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Различие в поверхностной энергии между ОСБ 
и ОСИ на 0.211 Дж/м2 может играть существен-
ную роль для низкотемпературного перлита с его 
малой толщиной пластин двух фаз и большой 
удельной площадью межфазных границ. 

Магнитные моменты

Средний магнитный момент на атомах желе-
за в ферритной части для ОСБ составил 2.53µБ,  
а объем многогранников Вороного принимает 
значения в пределах от 12.30 до 12.37 Å3. В случае 
ОСИ значение среднего магнитного момента 
ниже и составляет 2.34µБ, а объем многогран-
ника для этих атомов лежит в интервале от 
11.50 до 12.12 Å3. В цементитной части также 
наблюдаются различия, но они имеют противо-
положный характер: средний магнитный момент 
на атомах железа для ОСБ равен 1.79 µБ, а для 
ОСИ – 1.96 µБ; и объемы многогранников Воро-
ного для ОСБ меньше (9.88–10.51 Å3), чем для ОСИ  
(10.04–11.86 Å3). С увеличением объема много-
гранника Вороного для атома железа увеличи-
вается и его магнитный момент. Таким образом, 
в случае ОСБ происходят более сильные изме-
нения по сравнению с объемными структурами 
феррита и цементита: цементитная часть суще-
ственно уменьшается (это хорошо заметно по 
параметрам решетки вдоль направления х). В то 
же время при ОСИ как магнитные, так и струк-
турные параметры отличаются от соответствую-
щих характеристик для ОЦК железа и цементита 
не более, чем на 2%. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе построены модели межфазных 
границ феррит/цементит с ориентационными 
соотношениями Багаряцкого и Исайчева. Опре-
делены оптимальные параметры моделирования 
для каждой из систем. Вычисленная энергия 
формирования межфазной границы находится 
в хорошем согласии с имеющимися в литературе 
данными, как экспериментальными, так и теоре-
тическими. Для атомов железа в обеих решетках 
(феррита и цементита) наблюдается корреляция 
между магнитными моментами и объемами 
многогранников Вороного: с уменьшением  
объема многогранника магнитный момент  
на атоме железа уменьшается, и наоборот. 
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Perlite is one of the main structural constituents of carbon and low-alloy steels. In it, between the bcc 
ferritic and orthoboric cementite phases of Fe3C, the orientational relation (OR) of Bagaryatskii, Isaichev, 
and Pitch can be observed. The first two, which are close to each other and are not always, repeated in the 
experiment, predominate in low-temperature pearlite, which has the highest strength. In this study, the 
simulation "from first principles" by the DFT method in the WIEN2k software package of the structure 
and energy of coherent α-Fe/Fe3C interfaces was carried out. The supercells were subjected to structural 
and volume optimization. Calculations of the surface energy of the interphase boundaries gave the values 
of 0.383 J/m2 for the Bagaryatskii OR and 0.594 J/m2 for the Isaichev OR. This agrees well with the existing 
experimental values and the results of other molecular dynamics and first-principles calculations. The 
difference in surface energy can play a significant role for low-temperature pearlite with a small thickness of 
ferrite and cementite plates and a large area of interfacial boundaries per unit volume.

Keywords: interface, ferrite, cementite, Bagaryatskii orientation relation, Isaychev orientation relation,  
ab initio modeling, density functional theory, WIEN2k, surface energy, magnetic moment.
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Известно, что при синтезе сверхпроводящих монокристаллов EuRbFe4As4 встречается примесь 
родительской фазы EuFe2As2. Методом поляризационно-оптической микроскопии исследована 
кинетика образования ромбической фазы в кристаллах EuRbFe4As4, содержащих большую долю 
фазы EuFe2As2. Показано, что ромбическая фаза прорастает в тетрагональную полосками с одной 
кристаллографической ориентацией, образуя макродомены. Затем эти домены скачкообразно 
пронизывают параллельные полосы ромбической фазы второй ориентации, и формируется 
двойниковая система ромбических доменов. Процесс сопровождается возникновением 
макронапряжений – волн растяжения и сжатия с характерным периодом 100–300 мкм  
в продольном и поперечном направлениях относительно двойниковой системы, приводящих 
к пространственной модуляции магнитной проницаемости. Установлено, что даже слабые 
магнитные поля (до 100 Э) существенно влияют на пространственное распределение двойниковой 
структуры и оказывают воздействие, аналогичное внешним напряжениям.
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ВВЕДЕНИЕ

Соединения пниктидов железа AFe2As2  
(тип 122), где A – щелочно-земельные атомы,  
вызывают большой интерес в связи с тем, что они 
представляют собой структурную основу нового 
класса высокотемпературных сверхпроводников. 
При легировании или под давлением в пникти-
дах такого типа наблюдается сверхпроводимость 
с температурой Tc до 38 К [1–6]. Эти соединения 
имеют слоистую структуру, в которой решаю-
щую роль в формировании сверхпроводимости 
играют слои Fe–As базисной плоскости. В то 
же время спины Fe в некоторых пниктидах при 
низкой температуре упорядочены ферромагнит-
но в базисной плоскости и антиферромагнитно 
перпендикулярно слоям [2, 7], однако в слоях 
наблюдается двойниковая доменная структура 

с характерными размерами порядка длины ко-
герентности электронов, которая формируется 
при температуре Ts структурного перехода из 
тетрагональной фазы (Т – tetragonal) в ромбиче-
скую фазу (O – orthorhombic), так называемого 
Т–О-перехода. В [8] был изучен процесс форми-
рования двойниковой структуры в кристаллах 
AFe2As2, где A = Ca, Sr, Ba – “немагнитные” 
атомы (электронная структура внешнего уровня: 
4s2, 5s2, 6s2), и было показано, что в них струк-
турный переход совпадает с температурой Tm, 
при которой происходит магнитное упорядо-
чение [9, 10]. В этом ряду соединение EuFe2As2  
(А = Eu), в котором Ts также совпадает с Tm, вы-
зывает особый интерес, поскольку атом Eu обла-
дает большим спиновым магнитным моментом 
(4f 76s2). Казалось бы, переход в cверхпроводящее 
состояние должен быть подавлен, но при легиро-
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вании, например, в соединениях EuFe2(As0.2P0.8)2 
или в стехиометрическом сверхпроводнике 
EuRbFe2As2, обнаружена сверхпроводимость, 
сосуществующая с магнитным упорядочением 
Eu в широком диапазоне температур [11, 12, 13].  
В поликристаллах EuFe2As2 также обнаружены 
совпадающие по температуре структурные и 
магнитные переходы, а именно переход Т–О 
в структуре [14] и образование волн спиновой 
плотности в плоскости FeAs, Ts = Tm = 190 К.  
Кроме того, в [15, 16] на монокристаллах  
EuFe2As2 был детально изучен процесс раздвой-
никования структур в магнитном поле H ≥ 1 кЭ 
при очень низкой температуре (~2 К), однако 
структурные данные о двойниковании этих 
монокристаллов, аналогичные [8], не были при-
ведены.

В настоящей работе в монокристаллах 
EuFe2As2 визуализирована двойниковая струк-
тура, исследована кинетика ее формирования. 
Обнаружено, что образование ромбической 
фазы начинается с искажений тетрагональной 
решетки в макроскопических областях. Затем 
в этих областях прорастает ориентированная в 
одном направлении фаза в виде тонких полос. 
В дальнейшем в нее прорастает фаза другой 
ориентации, и образуется двойниковая струк-
тура. Установлено, что переход завершается 
возникновением макроскопических стоячих 
деформационных волн, которые усиливаются с 
понижением температуры.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Эксперименты выполняли на монокристал-
лах EuFe2As2, выращенных методом кристал-
лизации из раствора в расплаве в ФИАН им.  
П.Н. Лебедева по методике, аналогичной [17]. 
Образцы имели форму пластинок, основная 
плоскость которых совпадала с базисной плоско-
стью ab, ограненной на боковых поверхностях 
ступеньками со сторонами, ориентированными 
вдоль осей a и b тетрагональной структуры  
(aT и bT). Образец приклеивали на холодный па-
лец оптического криостата (изготовлен в ИФТТ 
РАН), закрепленного на XY-столике оптического 
поляризационного микроскопа Axiolab. Наблю-
дения проводили в отраженном поляризован-
ном свете. Образец располагался таким образом, 
чтобы оси aT и bT были ориентированы под 
небольшим углом к направлению поляризации 
падающего света.

В [8] сообщалось, что в кристаллах CaFe2As2, 
SrFe2As2, BaFe2As2 наблюдение двойниковой 
структуры осуществляли за счет различного вра-
щения плоскости поляризации света в соседних 
двойниковых доменах. Однако в EuFe2As2, как 
и в двойниковой структуре YBa2Cu3O7–x [18], 
вращение плоскости поляризации отраженного 
света не наблюдалось, но имело место двулу-
чепреломление отраженного света. Падающий 
линейно-поляризованный свет, отражаясь 
от двойниковых доменов, преобразовывался  
в эллиптически-поляризованный, причем набег 
фазы в соседних доменах был противоположно-
го знака. Для усиления контраста изображения 
этих доменов использовали компенсатор Берека.

Кроме того, в работе применяли метод визу-
ализации распределения магнитного потока с 
помощью индикаторных пленок (тонких пленок 
иттрий-железистого граната, помещаемых на 
плоскую поверхность исследуемого образца). 
Относительно большой эффект Фарадея в 
этих пленках (угол вращения ~3×10–3 град/Э) 
позволяет визуализировать в отраженном 
поляризованном свете поля, перпендикуляр-
ные плоскости наблюдения, с индукцией от 1  
до 2000 Гс с пространственным разрешением  
не хуже 1 мкм. При приложении магнитного поля 
в плоскости удается визуализировать магнитные 
доменные границы [19], магнитные неоднород-
ности [20] и возмущения намагниченности на 
границах двойников [21]. Нанесение отражаю-
щего покрытия на нижнюю поверхность пленок 
(индикаторов поля) позволяет удвоить угол вра-
щения, т.е. улучшить чувствительность по полю 
вдвое. В экспериментах, когда было необходимо 
привязать изображение к каким-либо дефектам 
в кристалле, были использованы индикаторы 
без покрытия зеркалом, а для получения более 
качественных изображений – индикаторы с зер-
кальным покрытием.

Магнитное поле создавали с помощью кату-
шек Гельмгольца, раздвинутых на расстояние 
~30 мм, что обеспечивало однородность прикла-
дываемого магнитного поля в области образца 
размером всего лишь ~1×2×0.2 мм. Исследования 
выполняли в диапазоне температур от 300 до 8 К.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 показано образование ромбиче-
ской фазы в кристалле EuFe2As2, начинающе-
еся при температуре ~189 К с краев кристалла,  
и прорастание вглубь в виде тонких полосок ши-
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риной 1–3 мкм. Контраст этой фазы на разных 
участках кристалла различен. На одних участках 
прорастают преимущественно “темные” полосы 
новой фазы, видимые в поляризованном свете 
как темные линии на сером контрасте тетраго-
нальной фазы (рис. 1а), на других – “светлые” 
полосы (светлые линии) (рис. 1б). Важно от-
метить, что полосы одного типа, т.е. в одном 
направлении искажений решетки, прорастают 
группами по 5–20 полос, т.е. занимают область 
шириной ~50–100 мкм, продвигающуюся вглубь 
кристалла. Угол между полосами с одним типом 
искажений решетки на 1°–2° отличается от 90° 
(рис. 1а, угол между полосами 1 и 1'; рис. 1б, 
угол между полосами 2 и 2 '). Прорастающая 
фаза пронизывает образец на довольно большую 
глубину: на нескольких террасах поверхно-
сти, расположенных на 10, а иногда даже и на  
100 мкм ниже исследуемой, полосы непрерывны. 
На рис. 1а в левом верхнем углу видна такая 

терраса, находящаяся ниже основной плоскости 
кристалла на 10 мкм (ее граница отмечена как Е). 
Видно, что вертикальные полоски ромбической 
фазы непрерывно распространяются вверх, не-
смотря на наличие этой ступеньки. Однако на 
противоположной стороне кристалла картина 
распределения ромбической фазы не воспроиз-
водится. Крайне редко наблюдается прорастание 
не отдельных доменов одной из фаз, а сразу пар 
доменов (двойников).

На начальном этапе области с ромбиче-
ской фазой, ориентированные вдоль разных 
кристаллографических направлений (рис. 2а,  
области А и Б), образуют макродомены.  
Их расположение в кристалле еще не установи-
лось. Можно наблюдать, как в процессе обра-
зования ромбической фазы одни макродомены 
вытесняют другие. По мере понижения тем-
пературы зародившиеся домены уплотняются, 
а затем при снижении в пределах полуградуса 
между ними проскакивают домены со второй 
возможной в плоскости ab ориентацией осей. 
При этом происходит коррекция направлений 

(а)

(б)

Рис. 1. Фотографии поверхности монокристалла 
EuFe2As2, полученные в отраженном поляризо-
ванном свете при 184.9 К и различной ориентации 
осей a и b (а, б) формирующейся ромбической фазы  
относительно направления поляризации падающе-
го света: темный (1) и светлый (2) контрасты полос,  
E – контур ступеньки на плоскости, где осуществля-
ется переход на нижнюю террасу поверхности.

(а)

(б)

Рис. 2. Макродомены (А и Б) полосок формирую-
щейся ромбической фазы при 184.7 К (а); сформи-
ровавшаяся при 184.5 К двойниковая структура, 
практически сохраняющаяся при дальнейшем по-
нижении температуры (б).
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доменов, и они располагаются под углом 90° друг 
к другу. Таким образом, формируется сплошная 
двойниковая структура, проявляющаяся в виде 
чередующихся вертикальных темных и светлых 
полос шириной 1–10 мкм (рис. 2б), и при даль-
нейшем понижении температуры их положение 
практически не меняется. Следует отметить, что 
положение двойников, их плотность и ориента-
ция в любой области кристалла достаточно слу-
чайны: при циклировании нагрева и охлаждения 
картина не воспроизводится.

Одновременно с формированием двойни-
ков на оптическом изображении поверхности 
кристалла возникают продольная и поперечная 
модуляции яркости (рис. 3). На рис. 4а показан 
типичный профиль (по горизонтали) изменения 
яркости изображения с температурой на участке 
кристалла (рис. 3). Видно, что мелкая “высокоча-
стотная” модуляция яркости, соответствующая 
изменению яркости двойников, накладывается 
на медленную модуляцию большой амплитуды. 
На расстоянии 300 мкм укладываются всего три 
периода этой модуляции. Максимальные и ми-
нимальные значения яркости немонотонно за-
висят от температуры, изменяясь в пять–шесть 
раз при понижении температуры от 187 до 8 К, 
но амплитуда (разница между максимальной 
и минимальной яркостью) возрастает всего в 
три раза (рис. 4б). Важно отметить, что период 
обсуждаемой модуляции определяется видом 
сформировавшейся двойниковой структуры. 
На тех участках кристалла, где преобладает од-
на ориентация двойников, период модуляции 

D вдоль двойников больше, чем в поперечном 
направлении, – 300 и ~100 мкм соответственно.  
В областях кристалла, где соседствуют двойники, 
ориентированные в двух направлениях, период 
модуляции в обоих направлениях примерно  
одинаков: D D ~100 мкм.

Полагаем, что появление этой модуляции свя-
зано с нарастающими в кристалле напряжения-
ми. В пользу этой гипотезы говорит, во-первых, 
то, что изменение яркости фона наблюдается 
вблизи широких двойниковых доменов, а также 
на их продолжении в случае обрыва двойника 
где-то в середине кристалла. В тех редких слу-
чаях, когда ромбическая фаза прорастает узкой 
полосой, резкое изменение контраста возникает 
именно в области локализации прорастающей 
фазы. На рис. 5 показан пример такой ситуации. 

                           (а)                                            (б)

Рис. 3. Появление продольной и поперечной моду-
ляций яркости изображения двойниковой струк-
туры ромбической фазы (напряжений) при тем-
пературе: а – 186.2; б – 33 К (контраст изменен, 
чтобы одновременно визуализировать и модуляцию,  
и двойниковую структуру). Видно, что положе-
ние двойниковых границ практически неизменно  
в широком диапазоне температур.

(а)

(б)

Рис. 4. Профиль яркости, измеренный в попереч-
ном направлении относительно двойниковых до-
менов при 186.84 (1), 186.82 (2), 186.2 (3), 90.8 (4) и  
14.7 К (5) (а); температурная зависимость макси-
мальной (1) и минимальной (2) яркости в полосах 
модуляции, а также амплитуды модуляции (3) (б).
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Образование ромбической фазы началось в 
этой области кристалла при 187.6 К. Ромбиче-
ская фаза прорастает слева. При 186.84 К фаза 
проросла уже почти на всю ширину кристалла  
(рис. 5а). Затем при понижении температуры на 
сотую долю градуса резко усиливается яркость 
этой области, и полоса, занятая ромбической 
фазой, сужается. Причиной может быть скач-
кообразная деформация локального участка 
кристалла (рис. 5б). За следующую десятую долю 
градуса в окрестности этой полосы формируются 
перпендикулярно направленные двойниковые 
домены и воспроизводится обычная картина 
модуляции, которая обсуждалась выше. Кроме 
того, неполяризованный свет равномерно отра-
жается от поверхности кристалла, т.е. нет изгиба 
поверхности, который можно было бы заметить 
по изменению интенсивности отраженного 
света. В то же время в поляризованном свете из-
менения яркости значительны, а использование 
компенсатора Берека позволяет усиливать или 
ослаблять контраст наблюдаемой модуляции 
яркости и даже его инвертировать. Это показы-
вает, что модуляция есть результат двулучепре-
ломления света, возникающего при отражении, 
которое во многих случаях является следствием 
пьезооптического эффекта. В частности, в кри-
сталлах Ba(Fe1–xCox)2As2, BaFe2As2 коэффициент 
отражения света существенно изменяется под 
давлением [22–24]. В кристаллах EuFe2As2 коэф-
фициент отражения света также зависит от угла 
между осями a и b и плоскостью поляризации 
света, что позволяет визуализировать в них двой-
никовую структуру. Насколько известно, кон-
кретно изменение оптических свойств EuFe2As2  
в видимом диапазоне света под действием дав-
ления не исследовано. Но если предположить, 
что вид зависимости аналогичен зависимости 
для Ba(Fe1–xCox)2As2, BaFe2As2, то можно ожи-
дать, что сжатие/растяжение должно изменять 
двулучепреломление поляризованного света, 
что качественно соответствует наблюдениям  
в эксперименте.

Таким образом, установлено, что переход 
T–O сопровождается не только двойникованием 
кристалла, но и макроскопическими напряже-
ниями, распределенными в кристалле с перио-
дом 100–300 мкм, и они возрастают с пониже-
нием температуры. Поскольку магнитоупругие 
константы EuFe2As2 не известны, нельзя коли-
чественно оценить возникающие напряжения. 
Можно лишь заключить, что видимые напряже-
ния вблизи широких двойников, спадающие на 
расстоянии порядка их ширины, в два–три раза 

сильнее модулированных.

При повышении температуры вся последо-
вательность преобразований структуры воспро-
изводится в обратном порядке с температурным 
гистерезисом dT ~0.5 К. Возврат к тетрагональ-
ной фазе происходит при более высокой тем-
пературе, чем переход в ромбическую. Следует 
заметить, что наблюдаемый процесс формиро-
вания ромбической фазы в кристаллах EuFe2As2 
полностью аналогичен обнаруженному и хорошо 
изученному процессу в сегнетоэлектрических 
кристаллах [25, 26], в которых деформация имеет 
определяющее значение.

Известно, что магнитная восприимчивость 
кристаллов EuFe2As2 анизотропна, причем ани-
зотропия различна при охлаждении в магнитном 
поле или без него, она критическим образом из-
меняется под действием давления. Наблюдения 
показали, что эти кристаллы не только сдвойни-
кованы, но и сильно напряжены. Эти неоднород-
ные напряжения (ожидаемое поперечное сжатие 
и растяжение вдоль двойниковых доменов) 
локализованы не только в окрестности двойни-
ковых границ, но и простираются на расстояние, 
превышающее ширину двойниковых доменов в 
поперечном направлении относительно границ, 
и на сотни микрон вдоль них. Кроме того, имеет 
место периодическая модуляция напряжений 
вдоль осей aT и bT . Была предпринята попытка 
визуализировать влияние этих напряжений на 
магнитные свойства кристаллов.

Магнитного контраста, связанного с образо-
ванием двойниковой структуры при T < Ts = Tm, 
обнаружено не было, несмотря на ферромаг-
нитное упорядочение магнитных моментов Fe 

                         (а)                                              (б)

Рис. 5. Формирование ромбической фазы (белые 
полосы) в одной из областей кристалла при темпе-
ратуре: а – 186.84; б – 186.82 К (трансформация кон-
траста в области локализации ромбической фазы  
с одновременным сжатием площади, занятой этой 
фазой).
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вдоль направления [100] ромбической фазы [11] 
и неизбежный градиент намагниченности на 
двойниковых границах, возникающий из-за раз-
ворота на них направления намагниченности. 
По-видимому, причина отсутствия контраста 
заключается в малости магнитного момента и 
замыкании магнитного потока на лежащей ниже 
антиферромагнитно упорядоченной плоско-
сти. Но оказалось, что даже слабое магнитное 
поле (~20 Э), приложенное в плоскости ab при 
температуре T > Ts, влияет на формирование 
двойниковой структуры – на начальной стадии 
фазового перехода выделяется одно из направле-
ний растущей фазы в плоскости ab. В то же время 
вследствие воздействия перпендикулярного этой 
плоскости поля оба направления роста фазы 
становятся равновероятными и, кроме того, уве-
личивается плотность двойников.

Также не наблюдался магнитный контраст, 
связанный с макронапряжениями в кристалле, 
до тех пор, пока температура была выше Tm2 
(температуры магнитного упорядочения Eu). 
Однако при T < Tm2 даже очень слабое поле 
влияло на двойниковую структуру и подмагни-
чивало кристалл примерно пропорционально 
напряженности приложенного поля. Если поле 
было приложено по диагонали к двойниковым 
границам, то имело место небольшое расши-
рение одного из доменов и сужение соседнего 
без заметного изменения периода двойниковой 
структуры. Кроме того, увеличивалась амплитуда 
модуляции макронапряжений, т.е. напряжения в 
кристалле нарастали. Если поле прикладывали 
вдоль двойниковых границ, то ширина доменов 
не изменялась, но угасал их контраст и падал 
контраст, соответствующий макромодуляции, 
т.е. напряжения в кристалле уменьшались.  
Эффект был слабо заметен при прямой визу-
ализации двойниковой структуры в поляри-
зованном свете в оптическом микроскопе, но 
отчетливо виден при наблюдении магнитного 
контраста методом магнитооптической визуа-
лизации. На рис. 6а и 6б показан один и тот же 
участок образца. Магнитное поле H приложено 
под углом около 20° и 70° к двойниковым гра-
ницам (направление поля показано стрелками). 
Изображение кристалла без поля – просто 
ровный серый фон, поэтому оно не показано 
на рисунке. По мере усиления поля в плоскости 
(H ≤ 100 Э) появляется система продольных 
и поперечных полос, свидетельствуя о том, 
что кристалл неоднородно подмагничивается.  
Система полос однозначно привязывается к кар-
тине распределения макронапряжений в данной 

области. Контраст изображения возрастает при-
мерно пропорционально напряженности поля: 
одни из модуляционных полос просветляются,  
а другие темнеют. При одном направлении поля 
усиливается контраст горизонтальных полос 
(рис. 6а), при повороте поля на 90° усиливается 
контраст вертикальных полос (рис. 6б), что соот-
ветствует оптическим наблюдениям изменения 
яркости изображения. По профилям яркости 
отчетливо видно, что одновременно происходит 
расширение ярких и сужение темных полос,  
т.е. прикладываемое магнитное поле действует 
как дополнительное сжимающее напряжение 
для одних участков кристалла и растягивающее 
для других.

Поясним, почему речь идет именно о неодно-
родном намагничивании кристалла. Магнито-
оптическая визуализация дает картину распре-
деления только перпендикулярной компоненты 
индукции. При намагничивании в плоскости 
такая компонента может появиться только в слу-
чае, если векторы намагниченности отклонятся 
от плоскости, что маловероятно при наличии 
большой анизотропии в плоскости, или в случае, 
если имеет место вариация магнитной проница-
емости в плоскости кристалла. Тогда магнитное 
поле будет сильнее втягиваться в кристалл  
в области с большей магнитной проницаемостью 
и слабее в области с меньшей магнитной про-
ницаемостью, в результате возникнет вариация 
перпендикулярной компоненты индукции. По-
этому мы полагаем, что в данном случае наблю-
даемая вариация яркости соответствует именно 
вариации магнитной проницаемости в сжатых 
и растянутых областях кристалла, что находится  
в соответствии с представлениями о зависи-

Рис. 6. Трансформация при Т = 8 К макроскопи-
ческой модуляции напряжений под действием маг-
нитного поля Н = 50 Э, лежащего в плоскости ab 
и приложенного под углом около 20° (а) и 70° (б)  
к двойниковым границам (направление поля пока-
зано черными стрелками, направление кристалло-
графических осей в тетрагональной фазе – белыми 
стрелками).

                         (а)                                              (б)
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мости магнитной проницаемости в EuFe2As2  
от давления [11].

Известно, что проводимость в EuFe2As2  
также сильно зависит от давления [11]. Поэтому 
существование модулированных напряжений 
приведет к тому, что проводимость в базисной 
плоскости ab будет варьироваться пропорци-
онально, что при измерениях “вслепую” можно 
трактовать на языке “нематичности”, широко об-
суждаемой в настоящее время в пниктидах [11, 27].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В результате проведенных исследований впер-
вые визуализирована двойниковая структура в 
монокристаллах EuFe2As2 и изучена кинетика 
ее формирования. Установлено, что возникают 
знакопеременные напряжения, варьирующи-
еся на масштабах 100–300 мкм, одновременно 
формируется двойниковая структура при пере-
ходе кристалла из тетрагональной фазы в ром-
бическую. Визуализирована пространственная 
модуляция магнитной проницаемости, обуслов-
ленная модуляцией напряжений. Обнаруженная 
волна деформаций должна определять не только 
плоскостные вариации магнитной проница-
емости, но и неоднородность проводимости, 
что может быть объяснением “нематичности”  
электронной фазы.
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Visualization of Structural Domains in a Single Crystal of Iron Pnictide EuFe2As2

L. S. Uspenskaya1, *, M. S. Sidelnikov1, K. S. Pervakov2, V. A. Vlasenko2, L. Ya. Vinnikov1, **
1 Osipyan Institute of Solid State Physics RAS, Chernogolovka, 142432 Russia 

2 Lebedev Physical Institute RAS, Moscow, 119991 Russia 
*e-mail: uspenska@issp.ac.ru 
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It is known that during the synthesis of superconducting EuRbFe4As4 single crystals, inclusions of its parent 
EuFe2As2 phase are encountered. The kinetics of the formation of the orthorhombic phase in EuRbFe4As4 
crystals containing a large fraction of the EuFe2As2 phase has been studied using polarization optical 
microscopy. It is shown that the orthorhombic phase grows into the tetragonal one in stripes with the same 
crystallographic orientation, forming macro-domains. Then these domains abruptly penetrate parallel 
stripes of the orthorhombic phase of the second orientation, and a twin system of orthorhombic domains is 
formed. The process is accompanied by the appearance of macrostresses: stretching and compression waves 
with a characteristic period of 100–300 μm along and across the twin system, leading to spatial modulation 
of magnetic permeability. It has been found that even weak magnetic fields (up to 100 Oe) significantly 
affect the spatial distribution of the twin structure and have an effect similar to external stresses.

Keywords: magnetic superconductors, pnictides, phase transitions, crystal structure, twinning, 
ferromagnetism, magnetic properties, stresses, magnetostriction, optical microscopy, magneto-optical 
visualization.
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Исследовано влияние послеростового изотермического отжига в вакууме и на воздухе на 
оптические свойства образцов кристаллов Ca3TaGa3Si2O14 на срезах, перпендикулярных оси 
симметрии третьего порядка кристалла (Z-срез) и перпендикулярно оси симметрии второго 
порядка (Х-срез). Измерены спектральные зависимости коэффициентов пропускания с учетом 
анизотропии и дихроизма в диапазоне длин волн (240–700) нм. В исходном состоянии на Z срезе 
в ультрафиолетовом излучении наблюдается полоса поглощения на λ = 360 нм, в видимой области – 
две полосы поглощения на λ = 460 и 605 нм. На образцах Х-срезов дополнительно наблюдается 
полоса на λ = 290 нм; при повороте образца на 90° вокруг направления луча света наблюдается 
изменение интенсивности полос поглощения. Отжиг образцов в вакууме приводит к уменьшению 
интенсивности полос поглощения в ближнем ультрафиолетовом излучении и видимом 
диапазоне, кроме полосы поглощения на λ = 605 нм. Отжиг кристаллов на воздухе приводит  
к обратному эффекту – усилению интенсивности полос поглощения, кроме полосы λ = 605 нм. 
Методом Малляра оценена величина аномального двулучепреломления образцов. Рассчитана 
степень линейного дихроизма. Показано, что в результате отжига в вакууме степень дихроизма 
понижается, а при отжиге на воздухе увеличивается.

Ключевые слова: спектрофотометрия, кальций-тантал-галлиевый силикат, коэффициент  
пропускания, изотермический отжиг, аномальное двулучепреломление, дихроизм, полоса  
поглощения.
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ВВЕДЕНИЕ

Кристаллы семейства лангасита, к кото-
рым относятся: лангасит (ЛГС, La3Ga5SiO14), 
лангатат (ЛГТ, La3Ga5.5Ta0.5O14) и катангасит  
(КТГС, Ca3TaGa3Si2O14), обладают уникаль-
ным комплексом электромеханических, тер-
мофизических, электрооптических свойств, 
что позволяет использовать их для создания 
рабочих элементов обширного ряда устройств 
пьезотехники, оптоэлектроники, нелинейной 
оптики и др. Наибольший интерес на данный 
момент среди семейства лангасита представляет 
КТГС благодаря превосходящей температурной 
стабильности свойств по сравнению с ЛГС и  

ЛГТ [1]. Это позволяет расширить температур-
ный диапазон использования пьезоустройств на 
основе данного кристалла до температур 1000°С 
[2, 3], рассматривать его для применений в об-
ласти нелинейной оптики, а также в качестве 
удвоителя частоты оптического излучения [4–6]. 
Кристаллы семейства лангасита относятся к 
структурному типу кальций-галлогерманата 
(Ca3Ga2Ge4O14), точечная группа симметрии 
32, пространственная группа симметрии P321.  
В общем случае формула таких соединений 
может быть представлена в виде А3ВС3D2O14.  
В структуре соединения атомы типа А занимают 
позиции в виде квадратной антипризмы, типа 
В – октаэдрические позиции, типов С и D – 
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тетраэдрические. КТГС имеет упорядоченную 
структуру, в которой атомы однозначно зани-
мают позиции атомов соответственно: А – Ca2+,  
B – Ta5+, C – Ga3+, D – Si4+ [7], в отличие от ЛГС, 
где атомы Si4+ и Ga3+ делят позицию атомов типа 
D [8], и ЛГТ, где позиции атомов типа B запол-
нены Ga3+ и Ta5+ [9]. Упорядоченность структуры 
является преимуществом, так как отсутствие 
неравномерных искажений кристаллической 
решетки приводит к большей однородности 
электрофизических свойств кристалла [10]. 
Кристаллы семейства лангасита могут быть 
выращены разными методами: методом микро-
вытягивания вниз (micro-pulling down) [11, 12], 
методом зонной плавки [13], методом Бриджме-
на [14], однако для производства кристаллов 
большого размера и высокого качества предпоч-
тительным является метод Чохральского [5, 6]. 
Атмосфера, в которой выращивают кристаллы, 
и материал тигля также оказывают существенное 
влияние на свойства [5, 6, 15, 16]. Так, монокри-
сталлы КТГС, выращенные в аргоне, не имеют 
окраски, а выращенные в атмосфере азота с 
добавлением кислорода – окрашены в желтый  
цвет [15]. 

Из наиболее распространенных кристаллов 
семейства лангасита: ЛГС, ЛГТ, КТГС, кристалл 
катангасита является наименее исследован-
ным. Также в литературе большее внимание 
уделено электрофизическим, а не оптическим 
свойствам КТГС, поскольку на данный момент 
пьезотехника является основным направлением 
использования этого материала. КТГС занимает 
нишу высокотемпературного пьезоэлектриче-
ского кристалла, в дополнение к температур-
ной стабильности, не имея фазовых переходов 
вплоть до температуры плавления [17, 18]. Слабо 
представлено в литературе и влияние режимов 
выращивания и послеростовых обработок на 
оптические свойства данного кристалла. Вли-
яние термической обработки было проведено 
в [19], где дифрактометрическим методом была 
установлена устойчивость фазового состава кри-
сталлов семейства лангасита, в том числе КТГС, 
при отжиге в вакууме при температуре до 1000°С 
и на воздухе до 1200°С.

Целью настоящей работы являлось иссле-
дование влияния изотермического отжига в 
вакууме и на воздухе при температурах, не 
превышающих температуры фазовой устойчи-
вости [19], на оптические свойства кристаллов  
КТГС.

ОБРАЗЦЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
Кристаллы КТГС были выращены в ком-

пании АО “ФОМОС-Материалы” методом 
Чохральского в тиглях из Ir в атмосфере аргона с 
добавлением кислорода 1–2 об. %. В настоящей 
работе были исследованы образцы в виде поли-
рованных пластин, вырезанных перпендикуляр-
но оси симметрии третьего порядка кристалла 
(Z-срез) и перпендикулярно оси симметрии 
второго порядка (Х-срез). Пластины были отпо-
лированы с двух сторон. Изотермический отжиг 
в вакууме проводили при температуре 1000°С 
в течение 0.5 ч; а на воздухе – при температу-
ре 1200°С в течение 4 ч. Оптические свойства 
кристаллов исследовали в аккредитованной 
лаборатории полупроводниковых материалов 
и диэлектриков “Монокристаллы и заготовки 
на их основе” НИТУ МИСИС. Спектральные 
зависимости коэффициентов пропускания Т(λ) 
были измерены на спектрофотометре Cary-5000 
фирмы Agilent Technologies с автоматической 
универсальной измерительной приставкой 
UMA (Universal Measurement Accessory) в есте-
ственно-поляризованном свете при нормальном 
падении к поверхности среза кристалла в диапа-
зоне длин волн излучения от 240 до 700 нм. 

Для численной оценки оптической неодно-
родности образцов определяли величину ано-
мального двулучепреломления (ΔN) по методу 
Малляра по формуле [20]:

� �
2 2

g p 2

m

1
Δ ,

K LN N N
d N

� �                    (1)

где Ng, Np, Nm – значения соответственно наи-
большего, наименьшего и среднего коэффици-
ентов преломления двуосных кристаллов; d – 
толщина образца; L – измеряемое на микроскопе 
расстояние между выходами оптических осей 
(мкм); K – константа Малляра для микроскопа. 

Для метода Малляра используют образцы 
Z-среза, измерения проводили для образцов в 
исходном состоянии и после отжига. Измерения 
D проводили на оптическом поляризационном 
микроскопе Axio Imager M1m фирмы Carl Zeiss. 
Величины коэффициентов преломления брали 
из работы [21]. В случае одноосных кристаллов 
Nm приравнивали к No, Ng и Np – соответственно 
к наибольшему и наименьшему главным коэф-
фициентам преломления. Поскольку наблюде-
ния на микроскопе проводили в белом свете, для 
расчетов брали усредненные величины коэффи-
циентов преломления, которые рассчитывали по 
формуле:
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где nC и nF – коэффициенты преломления мате-
риала соответственно при длинах волн излуче-
ния, соответствующих красной (λ = 656.3 нм) и 
голубой (λ = 486.1 нм) линиям водорода. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Кристаллы Ca3TaGa3Si2O14 характеризуются 
точечной группой симметрии 32, следовательно, 
они являются оптически анизотропными одно-
осными кристаллами и обладают дихроизмом. 
Величины коэффициентов пропускания в таких 
кристаллах различны как в разных направлени-
ях, так и в одном направлении в зависимости от 
поворота образца относительно направления 
падения луча света или его поляризации. В связи 
с этим измерения спектральных зависимостей 
пропускания проводили в двух направлениях:  
в направлении оси симметрии третьего порядка 
и в направлении оси симметрии второго порядка 
кристалла, и с поворотом на 90° вокруг этой оси 
(рис. 1)

Результаты измерений спектральной зависи-
мости пропускания образцов Z-среза кристалла 
в исходном состоянии и после отжига представ-
лены на рис. 2. На образцах Z среза в исходном 

состоянии в ближней УФ-области излучения 
присутствует одна полоса поглощения на длине 
волны λ = 360 нм, в видимой части спектра – две 
полосы на λ = 460 и 605 нм. Полученные резуль-
таты по полосам на λ = 360, 460 нм соотносятся 
с данными из более ранних источников [5, 6, 22]. 
Спектральные зависимости пропускания образ-
цов X-срезов кристалла катангасита в исходном 
состоянии и после отжига представлены на рис. 3. 
В силу дихроизма кристалла КТГС спектры про-
пускания для двух положений X-среза кристал-
ла, отличающихся поворотом на 90° вокруг оси 
прохождения света, различны. Так, в положении 1 
в УФ-области наблюдаются две полосы погло-
щения – на λ = 290 и 350 нм, а при положении 
кристалла 2 полоса поглощения излучения на  
λ = 350 нм менее выражена, а полоса на λ = 290 нм 
выражена крайне слабо. В видимой области 
спектра наблюдаются две полосы, аналогичные 
таковым на образцах Z-среза – при λ = 460 и  
605 нм. Однако интенсивность этих полос мень-
ше при положении кристалла 2, как и у полос в 
УФ-области излучения.

Отжиг в вакууме оказывает существенное 
влияние на вид спектральных зависимостей 
пропускания кристаллов КТГС. На образцах 
Z-среза происходит заметное увеличение про-
пускания и уменьшение интенсивности полос 
поглощения, кроме полосы λ = 605 нм. Похо-
жую картину наблюдали и для образцов Х-среза 
кристалла, отожженного в вакууме – интенсив-
ности всех полос до λ = 460 нм уменьшаются,  
а интенсивность полосы λ = 605 нм незначитель-

(а)

(б)

Рис. 1. Схема установки образцов X-срезов при 
проведении эксперимента. а – первое положение,  
б – второе положение.

Рис. 2. Спектральные зависимости коэффициентов 
пропускания образцов Z-срезов КТГС в исходном 
состоянии (1); после отжига в вакууме при 1000°С 
(2); после отжига на воздухе при 1200°С (3).
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но увеличивается, но ширина полосы поглоще-
ния излучения сужается.

Отжиг на воздухе Х-среза кристалла приводит 
к обратным результатам. Поглощение излучения 
на λ = 290 нм усиливается, в видимой области 
спектра интенсивность полос на λ = 350 и 460 нм 
также увеличивается. Обратная ситуация – для 
полосы поглощения излучения на λ = 605 нм: 
отжиг на воздухе приводит к уменьшению ее 
интенсивности.

Для численной оценки дихроизма по изме-
ренным спектральным зависимостям пропуска-
ния рассчитывалась степень дихроизма Δ [8]:

1

2

λ
Δ ln ,

4π

T
d T

�                                  (3)

где λ – длина волны излучения; T1 и T2 – коэф-
фициенты пропускания для двух положений 

                                                    (а)                                                                                                        (б)

                                                    (в)                                                                                                        (г)

Рис. 3. Спектральные зависимости коэффициентов пропускания образцов X-срезов КТГС в первом (а, б)  
и втором (в, г) положениях: в исходном состоянии (1); после отжига в вакууме при 1000°С (2); после отжига на воздухе  
при 1200°С (3).

образца Х среза кристалла с поворотом на 90° 
вокруг оси X (рис. 2).

Величины спектральных зависимостей 
степени дихроизма Δ(λ) образцов в исходном 
состоянии и после изотермических отжигов в 
вакууме и на воздухе, полученные по формуле 
(3), представлены на рис. 4.

На спектре дихроизма наблюдаются полосы 
на длинах волн λ = 460, 605 нм. Наиболее ярко 
дихроизм проявляется в области полосы погло-
щения λ = 460 нм. В результате отжига в вакууме 
значительно уменьшается степень дихроизма на 
длине волны λ = 460 нм, а на λ = 605 нм степень 
дихроизма остается практически неизменной. 
При отжиге же на воздухе дихроизм кристалла 
на длине волны λ = 460 нм повышается, а при  
λ = 605 нм снижается.

Величины аномального двулучепреломления, 
оцененные по формуле (1), для образцов Z-сре-
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за кристалла в исходном состоянии составила  
ΔN = (4.7±0.3)×10–6 мм–1; после отжига в вакууме 
ΔN = (4.9±0.3)×10–6 мм–1; после отжига на возду-
хе ΔN = (4.4±0.3)×10–6 мм–1. Подобные величины 
ΔN свидетельствуют об оптической однород- 
ности образцов исследованных кристаллов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В настоящей работе исследовано влияние по-
слеростовых изотермических отжигов в вакууме 
и на воздухе на оптические свойства кристаллов 
Ca3TaGa3Si2O14.

Методом спектрофотометрии в диапазоне 
длин волн (240–700) нм получены спектральные 
зависимости коэффициентов пропускания для 
образцов Z- и Х-срезов кристалла, а также для 
образцов X-срезов кристалла при двух положе-
ниях образцов с поворотом на 90° вокруг оси X. 
При всех положениях образцов в УФ- и видимой 
областях спектра наблюдаются полосы погло-
щения на λ = 360, 450–460, 605 нм. У образцов 
Х-срезов дополнительно появляется полоса на  
λ = 290 нм.

Отжиг на воздухе и в вакууме приводит к 
противоположным результатам: отжиг в вакуу-
ме ведет к просветлению кристалла в видимой 
области, а также к снижению интенсивности 
полос поглощения излучения; отжиг на воздухе 
приводит к усилению полос поглощения.

Впервые построены спектральные зависимо-
сти степени дихроизма. Показано, что степень 
дихроизма во всем исследованном диапазоне су-
щественно снижается в случае отжига образцов в 
вакууме, но повышается при отжиге катангасита 
на воздухе. 

Рис. 4. Спектральные зависимости степени дихроизма 
образцов X-срезов КТГС в исходном состоянии (1); 
после отжига в вакууме при 1000°С (2); после отжига 
на воздухе при 1200°С (3).
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Effect of Isothermal Annealing on the Optical Properties of Ca3TaGa3Si2O14 Crystals
G. Yu. Deev 1, *, N. S. Kozlova1, E. V. Zabelina1, **, V. M. Kasimova1,  

S. M. Pilyushko1, O. A. Buzanov2

1 National University of Science and Technology “MISIS”, Moscow, 119049 Russia 
2 OJSC “FOMOS Materials”, Moscow, 107023 Russia 

*e-mail: deew.german@ya.ru 
**e-mail: zabelina@misis.ru

The effect of post-growth isothermal annealing in vacuum and in air on the optical properties  
of Ca3TaGa3Si2O14 crystal samples of Z and X-cuts has been studied. Spectral dependences of transmission 
coefficients were measured in the wavelength range (240–700) nm taking into account anisotropy 
 and dichroism. On the Z-cut samples in the initial state an absorption band at λ = 360 nm in  
the ultraviolet range is observed, in the visible region – two absorption bands at λ = 460 nm and λ = 605 nm. 
Additionally, a band at λ = 290 nm was observed on the X-cut samples. When the sample was rotated 
around the direction of the light beam by 90 degrees, a change in the intensity of the absorption bands 
was observed. Annealing in vacuum leads to a decrease in the intensity of the absorption bands in the 
near ultraviolet and visible range, except for the absorption band at λ = 605 nm. Annealing in air leads  
to the opposite effect – an increase in the intensity of the absorption bands, except for the band λ = 605 nm. 
The value of the anomalous birefringence of the samples was estimated by the Mallard method. The degree 
of linear dichroism is calculated. It is shown that the degree of dichroism decreases as a result of annealing 
in vacuum, and increases during annealing in air.

Keywords: spectrophotometry, calcium-tantalum-gallium silicate, transmittance coefficient, isothermal 
annealing, anomalous birefringence, dichroism, absorption band.
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Исследовано влияние облучения дозой протонов 50 Мрад (Si) на оптические свойства и 
дефектообразование в кристаллах гадолиний-алюминий-галлиевого граната при замещении 
алюминия и галлия в катионной подрешетке: Gd3Al2Ga3O12 (Al:Ga = 2:3) и Gd3Al3Ga2O12  
(Al:Ga = 3:2). После облучения протонами кристаллы изменяют окраску: в спектре пропускания 
каждого кристалла появляется дополнительная полоса поглощения в диапазоне длин волн 
400–500 нм. Это связано с образованием наведенных структурных дефектов в виде центров 
окраски. Коэффициенты преломления n(λ) были определены спектрофотометрическим 
методом Брюстера и практически не изменились после облучения протонами для кристаллов  
Al:Ga = 2:3, но в значительной степени увеличились для Al:Ga = 3:2. На спектральных зависимос-
тях наблюдается заметное увеличение показателей ослабления светового потока после облуче-
ния, что также свидетельствует об образовании дополнительных структурных дефектов.

Ключевые слова: замещения в катионной подрешетке, облучение протонами, спектры пропускания, 
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ВВЕДЕНИЕ

Соединения со структурой граната (гранаты), 
описываемые общей химической формулой 
A3B2C3O12, представляют собой хорошо из-
вестный тип смешанных кристаллов. В случае 
легирования редкоземельными и переходными 
элементами их используют для лазерных и 
сцинтилляционных применений. Замещение 
элементов в катионной подрешетке гранатов 
открывает широкие возможности поиска новых 
генерирующих сред и улучшения свойств уже 
известных соединений [1–4].

На основе гранатов состава Gd3AlxGa5–xO12, 
легированных церием, в 2011 г. был получен 
новый кристалл Gd3Al2Ga3O12:Ce3+ (GGAG:Ce),  

к настоящему времени востребованный в раз-
ных областях, которые связаны c детектирова-
нием высокоэнергетических частиц (например, 
в ядерной медицине, атомной физике) [5–10]. 
Однако фундаментальные свойства самой не-
легированной матрицы Gd3Al2Ga3O12 слабо изу-
чены [11–13], а влияние катионного замещения 
галлия алюминием и вовсе не было оценено. 

Одной из востребованных характеристик 
сцинтилляционных материалов является ре-
акция кристалла на облучение, которая может 
ограничить области и условия его применения 
[14–17]. Работы, связанные с воздействи-
ем разного типа излучения на родственные  
галлий-содержащие гранаты Gd3Ga5O12 (GGG) 
и Gd3Sc2Ga3O12 (GSGG), показали, что под 
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действием УФ-света, рентгеновского излучения, 
гамма-излучения, потоков электронов бесцвет-
ные кристаллы GGG и GSGG приобретают 
желто-коричневую окраску [16]. Установлено, что 
облучение кристаллов приводит к возникнове-
нию в них как стабильных, так и короткоживущих 
дефектных центров [16]. Однако такие иссле-
дования кристаллов Gd3Al2Ga3O12 (Al:Ga = 2:3)  
и Gd3Al3Ga2O12 (Al:Ga = 3:2) не проводили, ранее 
[17] было оценено влияние облучения электро-
нами на свойства этих кристаллов.

В связи с этим целью настоящей работы яв-
лялась оценка влияния облучения высокоэнер-
гетическими частицами на оптические свойства 
кристаллов с частичным замещением элемен-
тов в катионной подрешетке (Gd3Al2Ga3O12 и 
Gd3Al3Ga2O12) и на создание/разрушение дефек-
тных центров, что позволит приблизиться к по-
ниманию природы дефектов в этих кристаллах.

МЕТОДИКА
Исследуемые кристаллы Gd3Al2Ga3O12 (Al:Ga = 

= 2:3) и Gd3Al3Ga2O12 (Al:Ga = 3:2) (составы соот-
ветствовали шихте) были выращены в компании 
АО “Фомос-Материалы” методом Чохральского 
в иридиевом тигле в атмосфере Ar и ~1–2% O2. 
Образцы представляли собой пластины, поли-
рованные с двух сторон. 

Облучение образцов кристаллов составов 
Al:Ga = 2:3 и Al:Ga = 3:2 протонами с энергией 
20 МэВ и флуенсом 1.5×1014 см–2 проводили на 
инжекторе ускорительного комплекса ККТЭФ 
НИЦ “Курчатовский комплекс” – линейном 
ускорителе протонов И-2, который успешно ис-
пользуется для контролируемого формирования 
дефектов с глубокими уровнями в структурах 
кремниевых силовых приборов [18]. Поглощен-
ная образцами доза при таком флуенсе в пересче-
те на монокристаллический кремний составляет 
около 50 Мрад (Si) в ионизационных эффектах и 
15 Mрад в структурных эффектах [19]. Аналогич-
ные поглощенные дозы в структурных эффектах 
могут быть получены при облучении элек-
тронами с энергией 5 МэВ при флуенсе около  
1.2×1016 см–2, но поглощенная доза в иониза-
ционных эффектах при этом составит около  
300 Мрад (Si) [17–19].

Оптические свойства кристаллов в исходном 
состоянии и после облучения протонами ис-
следовали в аккредитованной испытательной 
лаборатории “Монокристаллы и заготовки  
на их основе” (ИЛМЗ) НИТУ МИСИС с ис- 
пользованием калиброванного спектрофотоме-

тра Cary-5000 Agilent Technologies с автомати-
ческой универсальной измерительной пристав-
кой UMA (Universal Measurement Accessory) и  
аттестованных методик выполнения измерений. 

Измерены спектральные зависимости коэф-
фициентов пропускания Т(λ) света естественной 
поляризации и спектрально-угловые зависимо-
сти коэффициентов отражения R(λ) p-поляризо-
ванного света. Дискретные коэффициенты пре-
ломления кристаллов n(λ) [20] получены путем 
расчетов на основе измеренных спектрально- 
угловых зависимостей R(λ) р-поляризованного 
света методом Брюстера [20] по формуле:

tgφБр(λ) = n(λ),                            (1)

где φБр(λ) – угол падения р-поляризованного 
света, при котором интенсивность отраженного 
света равна нулю. Дисперсионная зависимость 
n(λ) была получена путем аппроксимации реше-
ний уравнения (1) уравнением Коши вида:

2 4
( ) ,

B Cn A� � � �
� �

                           (2)

где A, B, C – материальные константы уравнения 
Коши.

Оптическое качество кристалла оценивали с 
помощью показателей ослабления светового по-
тока µ(λ) [см–1], прошедшего через материал. Для 
определения µ(λ) в соответствии с ГОСТ 3520-92 
[21] по формуле

� � � �ln

d
� �

� � � �                               (3)

необходимо использовать коэффициенты пре-
ломления n(λ) и коэффициенты внутреннего 
пропускания τ(λ), которые определяются по 
следующей формуле:
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      (4)

где d – толщина образца [см].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Нелегированные кристаллы Al:Ga = 2:3 и 
Al:Ga = 3:2 в исходном состоянии не имеют 
окраски (рис. 1). Спектральные зависимости 
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димом диапазоне длин волн. В диапазоне длин 
волн 400–500 нм появляется слабая широкая 
полоса поглощения (рис. 2) с максимумом при  
λmax ~442 нм. Это свидетельствует о том, что обра-
зуются дефекты, вызывающие дополнительное 
поглощение. Предположительно, данные дефек-
ты можно отнести к F-центрам и их комплексам, 
для которых характерно появление полос погло-
щения в вышеуказанном диапазоне [1, 23].

Как известно, коэффициенты преломления 
достаточно чувствительны к различного рода 
воздействиям [24]. Результаты оценки коэффи-
циентов преломления исходных и облученных 
протонами кристаллов, полученных методом 
Брюстера для пяти длин волн, представлены  
в табл. 1. Результаты сравниваются с данными для 
исходных необлученных кристаллов, опублико-
ванных в [25, 26]. Дисперсионные зависимости 
коэффициентов преломления, полученные  
в результате аппроксимации с помощью урав-
нения Коши, свидетельствуют о значительном 
влиянии облучения протонами на свойства  
Al:Ga = 3:2 (рис. 3). А коэффициенты преломле-
ния кристаллов состава Al:Ga = 2:3 практически 
не отличаются от коэффициентов необлученных 
исходных кристаллов в видимом диапазоне длин 
волн.

Спектральные зависимости показателей 
ослабления были получены для всех нелегиро-
ванных кристаллов с изоморфным замещением 
в катионной подрешетке в исходном состоянии 
и после облучения дозой протонов 50 Мрад (Si) 
(рис. 4). Установлено, что в диапазоне длин волн  

коэффициентов пропускания Т(λ) кристаллов в 
исходном состоянии являются немонотонными 
с типичными для содержащих гадолиний мате-
риалов полосами поглощения (рис. 2) при λ ~230, 
~275 нм и рядом полос в диапазоне длин волн 
300–310 нм, связанных с электронными перехо-
дами Gd3+ [22]. 

Облучение кристаллов протонами привело 
к их окрашиванию в бледно-коричневый цвет. 
На спектральных зависимостях пропускания 
наблюдается увеличение поглощения во всем 
исследованном диапазоне, наибольшее в ви-

(а)

(б)

Рис. 1. Внешний вид исследуемых кристаллов 
Gd3Al2Ga3O12 (а) и Gd3Al3Ga2O12 (б) до и после  
облучения протонами.

Рис. 2. Спектральные зависимости коэффициентов  
пропускания кристаллов Gd3Al2Ga3O12 (1, 2)  
и Gd3Al3Ga2O12 (3, 4) до (1, 3) и после (2, 4) облучения 
протонами. На вставке – приближенный участок 
спектров коэффициентов пропускания в диапазоне 
длин волн 300–700 нм.

Рис. 3. Дисперсионные зависимости коэффициентов  
преломления кристаллов Gd3Al2Ga3O12 (1, 2) и 
Gd3Al3Ga2O12 (3, 4) до (1, 3) и после (2, 4) облучения 
протонами.
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325–700 нм наименьшее ослабление света в 
исходном состоянии наблюдается у кристаллов 
Al:Ga = 3:2, что, по всей видимости, свидетель-
ствует о наименьшем количестве дефектов в 
кристаллах. После облучения показатель осла-
бления увеличился как в случае Al:Ga = 2:3, так 
и Al:Ga = 3:2, что подтверждает образование до-
полнительных центров поглощения – структур-
ных дефектов типа F-центров и их комплексов. 

Таблица 1. Коэффициенты преломления n(λ) кристаллов Gd3Al2Ga3O12 (Al:Ga = 2:3) и Gd3Al3Ga2O12  
(Al:Ga = 3:2) до и после облучения протонами, полученные методом Брюстера

λ, нм
n(λ) ± 0.001

Al:Ga = 2:3 Al:Ga = 3:2
Исходное состояние [25, 26] Облученный Исходное состояние [25, 26] Облученный

300* 1.983 1.992 1.906 2.065
350 1.951 1.942 1.863 1.965
400 1.931 1.924 1.839 1.923

440* 1.919 1.919 1.826 1.906
450 1.917 1.911 1.824 1.903
500* 1.908 1.906 1.817 1.896
550 1.900 1.896 1.808 1.890
589* 1.896 1.893 1.803 1.889
600 1.894 1.891 1.803 1.889
650* 1.890 1.890 1.800 1.889

* Экспериментально полученные данные.

Рис. 4. Спектральные зависимости показателей  
ослабления кристаллов Gd3Al2Ga3O12 (1, 2) и 
Gd3Al3Ga2O12 (3, 4) до (1, 3) и после (2, 4) облучения 
протонами. На вставке – приближенный участок 
спектров показателей ослабления в диапазоне длин 
волн 350–700 нм.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследовано влияние замещения в катион-
ной подрешетке и облучения дозой протонов от 
50 Мрад (Si) на оптические свойства кристал-
лов Gd3Al2Ga3O12 (Al:Ga = 2:3) и Gd3Al3Ga2O12  
(Al:Ga = 3:2). Наблюдается уменьшение про-
пускания во всем диапазоне (в особенности 
кристалла Gd3Al3Ga2O12) с образованием широ-
кой полосы поглощения в диапазоне длин волн 
400–500 нм, что подтверждается при оценке 
показателей ослабления образцов. Появление 
этой полосы связано с образованием центров 
окраски, предположительно, дефектов типа 
F-центров и их комплексов. 

Коэффициенты преломления n(λ) кристаллов 
Al:Ga = 3:2 чувствительны к облучению прото-
нами. В случае кристаллов состава Al:Ga = 2:3  
в видимом диапазоне длин волн влияние облуче-
ния протонами на коэффициенты преломления 
n(λ) практически не наблюдалось.
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Effect of Proton Irradiation on Optical Properties and Defect Formation  
in Crystals Gd3AlxGa5–xO12 (x = 2, 3)

V. M. Kasimova1, *, N. S. Kozlova1, E. V. Zabelina1, O. A. Buzanov2, P. B. Lagov1,3,  
Yu. S. Pavlov3, T. V. Kulevoy4, V. S. Stolbunov4
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2 JSC FOMOS-MATERIALS, Moscow, 107023 Russia 

3Institute of Physical Chemistry and Electrochemistry RAS, Moscow, 119071 Russia 
4Kurchatov Complex for Theoretical and Experimental Physics NRC “Kurchatov Institute”, Moscow, 117218 Russia 
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The influence of proton irradiation with a dose of 50 Mrad (Si) on the optical properties and defect formation 
in crystals of the gadolinium-aluminum-gallium garnet with the substitution of aluminumand gallium  
in the cationic sublattice: Gd3Al2Ga3O12 (Al: Ga = 2:3) and Gd3Al3Ga2O12 (Al: Ga = 3:2) was studied. After 
proton irradiation, color of crystals changes: an additional absorption band appears in the transmittance  
of each crystal in the wavelength range 400–500 nm. This occures due to the formation of induced structural 
defects as color centers. The refractive indices n(λ) were determined by the Brewster spectrophotometric 
method and practically did not change for Al:Ga = 2:3 crystals, but significantly increased for Al:Ga = 3:2. 
There is a noticeable increase in the attenuation of the light in spectral dependences, which also indicates 
the formation of additional structural defects.

Keywords: substitutions in the cationic sublattice, proton irradiation, transmission spectra, attenuation 
spectra, induced absorption, color centers, refractive index.
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Методами моделирования из первых принципов исследовано влияние размерных эффектов 
на свойства монослоя гексагонального нитрида бора (h-BN), содержащего дефекты типа 
CBVN, NBVN, и OBOBVN. Они потенциально способны генерировать одиночные фотоны  
в устройствах квантовой оптики и информатики. Под размерными эффектами здесь понимают 
зависимость свойств изучаемой модели от размеров моделируемого фрагмента 2D структуры 
при периодических граничных условиях. Физически это означает зависимость свойств монослоя 
от расстояния между дефектами. Такая зависимость позволяет судить о том, насколько сильно 
дефекты взаимодействуют друг с другом и взаимодействуют ли вообще. Для технических 
приложений важны характеристики зонной структуры (ширина запрещенной зоны, спектр  
и плотность индуцированных дефектом электронных состояний в запрещенной зоне) и атомной 
структуры дефекта (энергия образования дефектов, геометрия в равновесной конфигурации), 
формирующие эту зонную картину. В настоящей работе эти свойства изучены в рамках теории 
функционала электронной плотности c использованием базисов атомноподобных функций 
(пакет SIESTA) и плоских волн (пакет VASP). Полученные результаты согласуются друг с другом. 
Установлено, что при расстоянии между дефектами в 10 параметров элементарной ячейки  
их можно считать невзаимодействующими.

Ключевые слова: гексагональный нитрид бора, моделирование из первых принципов, дефекты,  
зонная структура, размерный эффект, энергия образования дефекта.
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ВВЕДЕНИЕ

Одной из ключевых проблем бурно развива-
ющейся квантовой фотоники является создание 
стабильных, производительных источников оди-
ночных фотонов. Большие надежды на создание 
таких источников стали возлагать на двумерные 
слоистые (ван-дер-ваальсовы) материалы, после 
того как в них была обнаружена способность 
к генерации однофотонного излучения [1–3]. 
Благодаря ряду уникальных оптических, элек-
тронных и других свойств этих материалов [4] 
открылись возможности создания в них источ-
ников одиночных фотонов, интегрированных 
с периферийными структурами интегральных 
схем – резонаторами [5, 6] и волноводами [7, 8]. 

Сейчас мало кто сомневается в том, что генера-
ция одиночных фотонов в этих материалах свя-
зана с точечными дефектами и их комплексами, 
несмотря на то что атомная и электронная струк-
туры этих дефектов до конца не изучены [9].

Гексагональный нитрид бора (h-BN) выделя-
ется из более чем сотни ван-дер-ваальсовых си-
стем способностью генерировать однофотонное 
излучение при комнатной температуре [3]. Этот 
материал имеет графеноподобную структуру, 
но в отличие от графена является диэлектриком 
с шириной запрещенной зоны порядка 6.0 эВ 
[10]. Благодаря этому в нем становится возмож-
ной генерация фотонов в широком диапазоне 
значений энергии: от 4.1 эВ (ультрафиолет) [11]  
до 1.6–2.2 эВ (видимый диапазон) [12–14].
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В поисках дефектных структур, способных 
сыграть роль источников одиночных фотонов, 
большое значение имеют методы компьютер-
ного моделирования из первых принципов, 
позволяющие если не найти эти структуры, то 
отсеять структуры, явно непригодные для этой 
роли. За последнее время таким способом были 
исследованы собственные точечные дефекты 
и их комплексы [15, 16], примеси углерода и их 
комплексы [17–20], а также примеси кислорода, 
водорода [15] и кремния [21]. Анализ этих дан-
ных показал, что наиболее вероятными источ-
никами одиночных фотонов являются дефекты 
CBVN, NBVN и OBOBVN [22] (запись CBVN означает, 
что этот дефект получается заменой атома бора 
(B) на атом углерода (C) и атома азота (N) на 
вакансию (V); по тем же правилам именуются и 
оставшиеся дефекты).

Вычислительная сложность методов модели-
рования из первых принципов оценивается как 
O(N3) или выше, где N – число атомов в модели. 
Для пользователей, имеющих доступ только к 
не передовой вычислительной технике, верхняя 
граница числа атомов в модели находится на 
уровне двух–трех сотен атомов. Судя по публи-
кациям, таких пользователей подавляющее боль-
шинство. Изучение моделей с N ~103 возможно 
на топовых вычислителях, но и в этом случае  
в 2D структурах на границе модели будет распо-
лагаться примерно 10% атомов, и сама граница 
будет представлять собой один большой дефект 
вдобавок к тем, которые подлежат исследованию. 
При моделировании протяженных структур от 
этого недостатка можно избавиться, вводя на 
границе модели периодические граничные усло-
вия. Однако этот подход имеет свои последствия  
в виде размерных эффектов иного рода: факти-
чески будет моделироваться бесконечно большая 
периодическая структура, покрытая решеткой 
дефектов с постоянными решетки, равными 
размерам расчетной ячейки в соответствующих 
направлениях. Здесь под размерными эффекта-
ми понимают зависимость свойств изучаемой 
модели от размеров этой ячейки, или, что то же 
самое, от расстояний между дефектами. Очевид-
но, что такой подход имеет и свои преимущества, 
поскольку позволяет судить о том, насколько 
сильно дефекты взаимодействуют друг с другом 
и взаимодействуют ли вообще. Для разных целей 
нужны как независимые источники одиночных 
фотонов, так и связанные друг с другом, испу-
скающие фотоны один за другим в некоторой 
последовательности или все сразу. 

В настоящей работе не стоит цель описать 
свойства указанных выше дефектов как источни-
ков одиночных фотонов с необходимой для этого 
степенью точности, да и используемые методы 
моделирования в рамках теории функционала 
электронной плотности вряд ли способны на 
это [23]. Следует выяснить характер изменения 
этих свойств в зависимости от расстояния между 
дефектами и оценить, до какой степени мож-
но заселить лист h-BN дефектами, чтобы они  
работали как независимые источники одиноч-
ных фотонов.

МЕТОДИКА РАСЧЕТА

Моделирование проводилось в рамках теории 
функционала электронной плотности, реали-
зованной в пакетах SIESTA [24] и VASP [25] в 
приближении обобщенных градиентов (GGA) 
для обменно-корреляционного функционала 
с учетом спиновой поляризации. Базис пло-
ских волн обрывался на энергии Ecutoff = 600 эВ,  
в SIESTA использовался базис DZP атомно-
подобных функций. Обратное пространство 
было покрыто сеткой 8×8×1 из k-точек для 
моделирования элементарной ячейки h-BN. 
Для суперъячеек использовали сетку обратного 
пространства аналогичной плотности. Расчет-
ные ячейки (суперъячейки) получали трансля-
цией элементарной ячейки h-BN с параметрами  
a = 2.515 и c = 25 Å при общепринятых векторах 
трансляции для гексагональных структур. Пара-
метр a является равновесным в обоих пакетах. 
Критерием достаточности параметра c для VASP 
было изменение полной энергии системы менее 
чем на 10–5 эВ при увеличении параметра на  
1 Å. В случае VASP расчетная ячейка целиком 
заполняется плоскими волнами, что увели-
чивает вычислительную сложность, поэтому 
важно определить минимально возможный 
параметр с для моделирования листа h-BN.  
В случае SIESTA из-за атомноподобного ба-
зиса такой проблемы нет, поэтому с = 90 Å. 
Для выявления размерных эффектов рассма-
тривали суперъячейки различных размеров –  
от n×n = 3×3 (18 атомов) до n×n = 14×14  
(392 атома), где n – число элементарных ячеек в 
суперъячейке. Таким образом, расстояние между 
дефектами при моделировании суперъячейки 
n×n составляет na. Например, в случае модели 
3×3 оно составляет 3a = 7.55 Å. Внутрь суперъ-
ячеек помещали один из дефектов типа CBVN 
(комплекс из атома бора, замещенного атомом 
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углерода, и вакансии азота), NBVN (комплекс 
из “антиузла” и вакансии азота), и OBOBVN 
(комплекс из атома бора, дважды замещенного 
атомом кислорода, и вакансии азота). Стартовые 
варианты геометрии суперъячеек с дефектами 
получали из оптимизированных суперъячеек 
листа h-BN замещением атома(ов) бора соот-
ветствующим(и) атомом(ами) и удалением атома 
азота для формирования вакансии VN. Подготов-
ку входных файлов, рисунков атомных и зонных 
структур, предварительную и постобработку 
результатов осуществляли с использованием 
графического интерфейса GUI4dft (Graphical 
User Interface for Density Functional Theory) [26].

Энергию образования дефектов вычисляли 
по формуле:

Ef [D] = Etot[D] – Etot[hBN] – ΣimiEi,

где Etot[D] – полная энергия суперъячейки, со-
держащей дефект D, Etot[hBN] – полная энергия 
бездефектной суперъячейки, mi – число атомов 
i-го сорта, добавляемых (mi > 0) или удаляемых 
(mi < 0) при создании дефекта, а Ei – полная 
энергия изолированного атома i-го сорта, т.е. 
находящегося в газовой фазе. Возможны и дру-
гие сценарии образования дефектов, ведущие, 
возможно, к несколько иным оценкам Ef [D].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Результаты расчетов атомной структуры 
и электронных свойств бездефектного листа 
h-BN, полученные с использованием базисов 
атомноподобных орбиталей (SIESTA) и плоских 
волн (VASP), полностью согласуются друг с дру-
гом качественно и незначительно отличаются ко-
личественно: средняя длина связей B–N составила  
1.45 Å в обоих случаях, а ширина запрещенной 
зоны равна 4.6 эВ (SIESTA) и 4.5 эВ (VASP), тогда 
как ее экспериментальное значение составляет 
5.995 эВ [10]. Это расхождение с опытом на 25% 
ожидаемо и является следствием использования 
приближения GGA для описания обменно-кор-
реляционных эффектов [27].

Оптимизированные варианты геометрии рас-
сматриваемых дефектов представлены на рис. 1. 
Атомы пронумерованы для удобства рассужде-
ний. Из-за вакансии в позиции азота образуется 
пятиугольник, у которого длина ребра B5–B6 
сокращается по сравнению с тем же расстоянием 
в бездефектном h-BN между вершинами ше-
стиугольников на 18 и 22% в случаях дефектов 

CBVN и NBVN соответственно. В дефекте OBOBVN  
расстояние O5–O6 между теми же узлами,  
занятыми атомом кислорода, изменяется незна-
чительно, на 2%. В первом окружении дефекта 
CBVN деформация длин связей B–N не превыша-
ет 1%, за исключением связей типа 4–5, которые 
увеличиваются на 4%, что ожидаемо, поскольку 
они ведут к пятиугольнику. Атомы на связи 3–4 
на рисунке смещаются относительно друг друга 
в горизонтальном направлении – связь немного 
разворачивается. Длина связи C–B типа 1–2 
составила 1.37 Å. В случае дефекта NBVN дефор-
мация длин связей B–N в первом окружении 
не превышает 1.5%, однако смещение атомов 
относительно друг друга в горизонтальном  
(на рисунке) направлении наблюдается вплоть 
до 5 Å от центра дефекта, что можно заметить 
только, начиная с моделей размером 6×6. Длины 
связей 4–5 и 1–2 аналогичны наблюдаемым в де-
фекте CBVN. В случае дефекта OBOBVN деформа-
ция длин связей B–N в первом окружении также 
не превышает 1.5%. Размерный эффект для длин 
связей в первом окружении у всех дефектов 
проявляется вплоть до моделей размером 8×8,  
а затем эти величины не изменяются с точностью 
0.001 Å. Исключение составляют связи B5–B6  
в дефектах CBVN и NBVN, где разница длин этих 
связей составляет 0.02 и 0.01 Å для моделей 8×8  
и 14×14 соответственно.

Зонная структура бездефектного листа 
h-BN представлена на рис. 2а. Запрещенная 

Рис. 1. Равновесные варианты геометрии исследуемых 
дефектов.
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зона располагается в интервале от –3 до 1.6 эВ 
(относительно уровня Ферми). Влияние размер-
ного эффекта на электронную структуру листа 
h-BN с дефектом CBVN продемонстрировано  
на рис. 2б–г, где показаны зоны, индуцирован-
ные дефектом внутри зонной щели бездефек-
тного h-BN. В присутствии дефекта возникают 
три дополнительных уровня со спином “вверх” 
и два со спином “вниз”. Магнитный момент 
системы равен двум магнетонам Бора. Дефект 
NBVN создает три, а дефект OBOBVN – четыре 
дополнительных уровня со спинами вверх и 
вниз, магнитные моменты этих систем равны 
единице. При увеличении размеров модели ши-
рина дополнительных уровней, оцениваемая как 
разница между максимальным и минимальным 
значениями функции E(k) в этой зоне, сужается 
при увеличении размера суперъячейки до ~1 мэВ 
в случае суперъячейки 6×6 и далее не изменяется. 

Заметим, что 1 мэВ – это (оптимистическая) 
оценка погрешности метода при расчете энергии.

Интегральной характеристикой всех из-
менений в структуре, происходящих при 
возникновении дефекта, является энергия его 
образования. Зависимость этой энергии от 
размера модели (количества атомов в модели) 
представлена на рис. 3а, б, в для дефектов CBVN, 
NBVN, и OBOBVN соответственно. Расчеты были 
выполнены с использованием пакетов SIESTA 
и VASP. В отличие от результатов, полученных 
с помощью пакета SIESTA, результаты, полу-
ченные с использованием пакета VASP, вполне 
соответствуют ожиданиям существования не-
прерывной, гладкой и монотонной зависимости 
энергии образования дефектов от расстояния 
между ними. Если отвлечься от некоторых  
“выбросов” неизвестного пока происхожде-
ния на той же зависимости, предсказываемой 

                                                           (а)                                                                                            (б)

                                                           (в)                                                                                            (г)

Рис. 2. Зонные структуры элементарной ячейки h-BN (а) и CBVN при различных размерах модели: 3 × 3 (б); 4 × 4 (в); 
6 × 6 (г). Спин вверх, SIESTA. Энергия отсчитывается от уровня Ферми.
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пакетом SIESTA, то качественно предсказания 
обоих пакетов вполне согласуются друг с другом.  
Во всяком случае они согласуются при ответе на 
вопрос, каков должен быть размер модели, что-
бы дефекты перестали взаимодействовать друг 
с другом. Ответ: это справедливо для моделей 
размером не менее 10×10 элементарных ячеек 
и числом атомов не меньше 200. Отметим, что 
эффект взаимодействия дефектов, т.е. разница 
между значениями энергии их образования  
в малых (3×3) и больших (14×14) моделях, 
составляет 0.3, 0.6 и 0.1 эВ для дефектов CBVN, 
NBVN и OBOBVN соответственно. Это величина, 
заметная по всем меркам. Она не может быть 
отнесена к погрешностям расчета, хотя это и так 
видно на рис. 3, особенно в результате расчетов 
с помощью пакета VASP. Энергия образования 
“невзаимодействующих” дефектов (модель  
14×14) представлена в табл. 1. В случае дефектов 
CBVN предсказания разных пакетов согласуются 
практически точно, в остальных случаях имеет-
ся разница в третьем знаке. Значения энергии 
находятся в отношении Ef [CBVN] < Ef [NBVN] < 
< Ef [OBOBVN], что согласуется с результатами 
других исследований [15, 19]. Однако численные 
значения энергии дефектообразования отли-
чаются от представленных в работе, возможно, 
из-за причин, упомянутых выше.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Результаты выполненных расчетов можно 
суммировать следующим образом. Изученные 
размерные эффекты наблюдаемы, по крайней 
мере, в численных экспериментах. Они проявля-
ются во всех рассмотренных свойствах дефектов: 
геометрических (длины связей и их ориентация), 
термодинамических (энергия образования), 
электронных (характер примесных зон и шири-
на уровней). Радиус взаимодействия дефектов 
(расстояние, начиная с которого дефекты ста-
новятся независимыми) зависит от наблюдае-
мого свойства и составляет 6a, если речь идет  

(а)

(б)

(в)

Рис. 3. Зависимость энергии образования дефекта 
CBVN (а), NBVN (б) и OBOBVN (в) от количества атомов 
в модели: кружками отмечены результаты SIESTA, 
треугольниками – VASP.

Таблица 1. Энергия образования дефектов CBVN, NBVN 
и OBOBVN при n = 14

Дефект
Ef, эВ

SIESTA VASP

CBVN 14.28 14.27

NBVN 16.93 16.57

OBOBVN 25.04 24.35
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о ширине примесного уровня, 8a для геометрии 
дефекта и 10a для энергии образования. Надеж-
ность представленных результатов обеспечи-
вают согласующиеся предсказания, сделанные  
с помощью двух разных вычислительных пакетов 
SIESTA и VASP. Полученные в работе результаты 
могут служить ориентирами при проектиро-
вании устройств, включающих элементы, дей-
ствие которых основано на свойствах дефектов,  
например, источников одиночных фотонов.
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Defects in h-BN: Computer Simulation of Size Effects
R. M. Latypov1, *, S. A. Sozykin2, V. P. Beskachko1

1 Laboratory of Quantum Engineering of Light, South Ural State University (national research university),  
Chelyabinsk, 454080 Russia 

2 Physics of Nanoscale Systems Department, South Ural State University (national research university),  
Chelyabinsk, 454080 Russia 
*e-mail: latypovrm@susu.ru

The influence of size effects on the properties of a hexagonal boron nitride (h-BN) monolayer containing 
CBVN, NBVN, and OBOBVN defects has been studied by first principles methods. These defects are potentially 
capable of generating single photons in quantum optics and quantum information devices. Size effects here 
mean the dependence of the studied model properties on the simulated fragment size of the 2D structure 
under periodic boundary conditions. Physically, this means that the properties of a monolayer depend 
on the distance between defects. This dependence allows us to judge how strongly the defects interact 
with each other and whether they interact at all. For technical applications, the characteristics of the band 
structure (band gap, spectrum and density of electron states induced by the defect in the band gap) and 
the atomic structure of the defect (defect formation energy, geometry in the equilibrium configuration), 
which form this band pattern, are important. In this work, these properties are studied by using the density 
functional theory with the basis of atom-like functions (SIESTA package) and plane waves (VASP package).  
The results obtained using both packages are consistent with each other. It has been established that the 
defects can be considered non-interacting, when the distance between them is ten unit cell parameters.

Keywords: hexagonal boron nitride, first principles calculation, defects, band structure, size effect, defect 
formation energy.
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Экспериментально исследованы морфология и состав поверхности кремния с помощью 
сканирующего электронного микроскопа, рентгенофазового анализа и различные пики  
в спектре комбинационного рассеяния. Исследованы спектральные характеристики кремния, 
легированного примесными атомами фосфора и галлия. Показано, что в решетке кремния, 
легированной одновременно атомами галлия и фосфора, примесные атомы образуют бинарные 
комплексы. Экспериментальное определение концентрации примесных атомов галлия и 
фосфора позволило выявить значительное увеличение концентрации галлия, по сравнению с его 
фундаментальной растворимостью в кремнии. Показано, что достаточно большая концентрация 
таких элементарных ячеек может привести к существенному изменению электрофизических 
параметров кремния, т.е. возможности получения нового материала на основе кремния.

Ключевые слова: кремний, диффузия, температура, фосфор, галлий, структура, бинарные  
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ВВЕДЕНИЕ

В последнее время многие ученные и специа-
листы проводят интенсивные исследования по-
лупроводниковых материалов, содержащих на-
нокластеры и наноструктурированные области, 
для использования их в фотоэнергетике. Однако 
до настоящего времени в этом направлении за-
метных успехов еще не достигнуто [1–4]. Анализ 
литературных данных показал, что в основном 
это связано, с одной стороны, с достаточно 
сложной технологией формирования структуры 
из примесных атомов на поверхности и в объеме 
полупроводника, требующей дорогостоящего 
и сложного оборудования. С другой стороны, 
в качестве исходного материала используют  
в основном дорогие и технологически сложные 
в получении полупроводниковые соединения 
типа AIIIBV. Поэтому можно предполагать, что 
даже при достаточно успешном получении таких 
материалов задача широкомасштабного исполь-
зования их в качестве основного материала для 
изготовления приборов и устройств в опто- 

электронике, фотоэнергетике и других обла-
стях науки и техники останется не решенной.  
Для решения этих проблем необходимо выбрать 
полупроводниковые материалы с более дешевой 
и хорошо освоенной воспроизводимой техноло-
гией получения. К таким материалам относится 
кремний, который является не только основным 
материалом электроники, но и имеет отработан-
ную технологию получения монокристалличе-
ских пластин большого размера и воспроизводи-
мыми электрофизическими параметрами [5–8].

Целью настоящей работы является получение 
бинарных элементарных ячеек в решетке крем-
ния, исследование их структурных свойств и 
спектральных характеристики.

ТЕХНОЛОГИЯ ИЗГОТОВЛЕНИЯ ОБРАЗЦОВ 
И МЕТОДЫ ИХ ИССЛЕДОВАНИЯ

В качестве исходного материала был исполь-
зован промышленный монокристаллический 
кремний марки КЭФ-1, выращенный методом 
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Чохральского, в котором концентрация фос-
фора составляла NP ~4×1015 см–3. Содержания 
кислорода в этих материалах было равно:  
NO2

 = (4–5)×1017 см–3, плотность дислокаций  
составляла порядка ND ~103 см–2. Для диффузии 
были подготовлены прямоугольные пластинки 
размером ~1×5×10 мм. Диффузия примесных 
атомов (фосфора и галлия) в кремнии осущест-
влена из порошкообразной смеси фосфида гал-
лия при температуре T = 1250°С течение t = 2 ч  
в вакуумированных кварцевых ампулах. После 
диффузии поверхность всех образцов очищали 
методом химического травления в растворе HF 
и NH4F. Итоговые образцы обладали n-типом 
проводимости.

Структурные исследования кремния, легиро-
ванного атомами фосфора и галлия, проводили 
на рентгеновском дифрактометре Ultima IV 
(Япония) (с использованием излучения CuKα). 
Напряжение на трубке составляло 60 кВ, ток  
40 мА. Диапазон сканирования 2θ (–3°–162°), 
скорость сканирования 2 град/мин, шаг 0.01°.

Методом комбинационного рассеяния света, 
благодаря закономерностям изменения спек-
тров, можно получить информацию о составе  
основных элементов исследуемого объекта. 
Спектроскопия комбинационного рассеяния 
или рамановская спектроскопия является 
быстрым неразрушающим методом анализа, 
позволяющим определить ряд характеристик,  
в том числе элементный состав материала в зави-
симости от формы и положения пиков рáманов-
ского рассеяния.

Исследование образцов проводили с исполь-
зованием установки для рамановской спектро-
скопии SENTERRA II производства компании 
Bruker (Германия). Для анализа применяли 
полупроводниковый лазер с длиной волны излу-
чения λ = 785 нм. В процессе измерения исполь-
зовали дифракционную решетку с периодом  
1200 линий/мм.

Шероховатость поверхности образцов изме-
ряли на атомно-силовом микроскопе CoreAFM 
в контактном режиме.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

На рис. 1 представлены результаты иссле-
дования образцов кремния после диффузии 
примесных атомов галлия и фосфора с помощью 
растрового электронного микроскопа TESCAN 
MIRA 3. Установлено, что после диффузии  

примесных атомов на поверхности кремния 
соотношение концентрации примесных атомов 
галлия и фосфора составляет 1:1.

Наличие достаточно большой концентрации 
положительно заряженных атомов фосфора (P+) 
практически создает электрические потенциа-
лы, распределенные от поверхности кристалла 
по глубине образца в кремнии, что стимулирует 
повышение количества атомов галлия в процессе 
диффузии, которые в кремнии действуют как  
акцепторная примесь в виде отрицательного 
иона Ga–.

На рис. 2 представлена рентгенограмма 
кремния, легированного атомами фосфора и 
галлия. Как видно, в дифракционной картине 

Рис. 1. Морфология (а) и состав (б) приповерхност-
ного слоя образца кремния после диффузии примес-
ных атомов фосфора и галлия по данным растровой 
электронной микроскопии. Элементный состав об-
разца по результатам анализа: Si 86.2(8); Ga 9.2(9);  
P 4.2(2); O 0.4(2) вес. %.

(а)

(б)
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присутствуют несколько рефлексов различной 
интенсивности. На рентгенограмме присутству-
ют серии рефлексов h00 с большой интенсив-
ностью, соответствующих разным фазам: 200GaP  
c d/N = 0.546 нм и 400Si c 0.27 нм (где d – межпло-
скостное расстояние, N – порядок отражения). 
Сравнительно узкий пик большой интенсив-
ности 400Si (4×105 импульс/с) соответствует 
основной матрице из атомов кремния [9–12].

Метод спектроскопии комбинационного рас-
сеяния света позволяет получить информацию 
о связях между атомами, характерных частотах 
фононов, силовых константах межатомных свя-
зей, о фонон-фононном и фонон-электронном 
взаимодействиях. На рис. 3 представлен спектр 
комбинационного рассеяния в чистых образцах 
промышленного монокристаллического фосфи-
да галлия марки ФГЭЧ-1-17. Анализ спектров, 
полученных при температуре T = 300 K, позво-
ляет предположить, что наблюдаемые пики при 
значениях волнового числа ~363 и ~403 см–1  

соответствуют атомам фосфида галлия. Этот вы-
вод подтвержден результатами, которые были 
получены авторами работ [13, 14].

На рис. 4 представлен спектр комбинацион-
ного рассеяния света образца монокристалличе-
ского кремния, легированного атомами фосфора 
и галлия, полученный при температуре T = 300 K,  
в нем присутствуют пики при 365, 404 и  
515 см–1. Сдвиг первых двух соответствующих 
максимумов в фосфиде галлия на частоты  
363 и 403 см–1, возможно, обусловлен влиянием 

комбинации поперечных акустических фононов 
и поперечных оптических фононов. Линия при 
404 см–1 обусловлена поверхностными фоно-
нами. Эти результаты согласуются с данными, 
приведенными авторами в работах [15–18].

Исследование морфологии поверхности 
методом атомно-силовой микроскопии (рис. 5) 
проведено для образцов кремния, легирован-
ного атомами фосфора и галлия, а также для 
образцов кремния, легированного только ато-

Рис. 2. Рентгенограмма кремния, легированного 
атомами фосфора и галлия. На графике отмечено, 
каким фазам соответствуют найденные рефлексы. 
Рефлексы 200GaP и 400Si показаны в увеличенном 
масштабе.

Рис. 3. Спектр комбинационного рассеяния образца 
монокристаллического фосфида галлия. Максимумы 
соответствуют поперечным (1) и продольным (2)  
оптическим фононам.

Рис. 4. Спектр комбинационного рассеяния образца 
монокристаллического кремния, легированного 
атомами фосфора и галлия. Максимумы соответ-
ствуют поперечным (1) и продольным (2) оптиче-
ским фононам и взаимодействию Si–Si (3).
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мами фосфора. Неровности рельефа образцов 
кремния связанны с концентрацией комплексов 
примесных атомов фосфора и галлия. Из изо-
бражений видно, что формирование островков 
на основе примесных компонентов на поверхно-
сти кремния, легированного атомами фосфора 
и галлия (рис. 5а), увеличивает средний размер 
шероховатости, по сравнению с образцами крем-
ния, легированного атомами только фосфора  
(рис. 5б), в ~1.6 раза [19–21].

На рис. 6 показана спектральная зависимость 
тока короткого замыкания полученных структур 
с p–n-переходом на основе кремния, легиро-
ванного только атомами фосфора (кривая 1) 
и легированного молекулами фосфида галлия 
(кривая 2). Установлено, что спектральная зави-
симость тока короткого замыкания в структурах, 
в которых были сформированы комплексы типа  
Ga−P+ в кристаллической решетке кремния, 
существенно отличается значениями тока ко-
роткого замыкания в образцах легированного 
только фосфором. В этом случае наблюдается 
существенный сдвиг длинноволновой границы 
чувствительности солнечного элемента, изго-
товленного на основе кремния, легированного 
фосфидом галлия в интервале энергии падаю-
щих фотонов hν = 1.12–2.70 эВ.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Экспериментальное определение концен-
трации примесных атомов галлия и фосфора  
с помощью растрового электронного микро-

(а) (б)

Рис. 5. Изображения поверхности кремния, легированного атомами фосфора и галлия (а), и кремния, легирован-
ного атомами только фосфора (б), полученные методом атомно-силовой микроскопии. Размер поля сканирования 
равен 10×10 мкм.

скопа показывает значительное увеличение 
концентрации галлия, по сравнению с его фун-
даментальной растворимостью в кремнии. Такое 
увеличение может быть объяснено образовани-
ем комплексов, состоящих из атомов фосфора  
и галлия. Аналогичные результаты были по-
лучены при исследовании образцов методом 
рентгенофазового анализа, были зарегистри-
рованы рефлексы, которые соответствуют ком-
плексам фосфида галлия и атомарного кремния.  
Из полученных результатов исследований мето-
дом атомно-силового микроскопии установле-
но, что в образцах кремния, легированного ато-

Рис. 6. Спектральная зависимость тока короткого 
замыкания образцов кремния, легированного только 
атомами фосфора (1) и легированного молекулами 
фосфида галлия (2).
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мами фосфора и галлия, увеличивается средний 
размер шероховатости поверхности, который 
связан с образованием фосфида галлия.

Таким образом, на месте однородного кри-
сталла кремния формируется множество новых 
разнообразных нанокристаллов. Каждый из 
таких новых сформированных нанокристаллов 
имеет свои собственные энергетические свя-
зи, подвижности носителей заряда и зонную 
структуру. Это означает, что на основе исходного 
кремния создается новый материал, свойства и 
параметры которого существенно отличаются 
друг от друга, а самое главное – каждый из них 
дает свои вклад в общие электрические, фотоэ-
лектрические и оптическое свойства [22]. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, на основе анализа методами 
растровой электронной микроскопии, рентге-
нофазового анализа, комбинационного рассея-
ния и спектральной зависимости тока короткого 
замыкания можно однозначно сказать, что после 
диффузии примесных атомов фосфора и галлия 
в кремний на поверхности образуются частицы, 
состоящие из атомов фосфора и галлия с соот-
ношением 1:1. Эти результаты можно объяснить 
тем, что при диффузии примесных атомов фос-
фора и галлия образуется новая бинарная эле-
ментарная ячейка типа Si2GaP на поверхности 
кристаллического кремния (рис. 7) [23, 24].

Это означает, что на основе исходного мо-
нокристаллического кремния можно получить 
новый материал с уникальными электро-
физическими и оптическими параметрами, 
свойства и фундаментальные параметры ко-
торого существенно отличаются от исходного 
кремния и чистого соединения фосфида галлия.  
В этом случае предполагаемая зонная структура 
итогового материала представлена на рис. 8  
и проявляет собой гетероваризонную структуру, 
при поверхности кремния появляется новый  
материал с большими запрещенными зонами, 
чем в кремнии, которые могут играть роль широ-
козонного окна. Поэтому такие материалы будут 
очень перспективны для будущего фотоэнерге-
тики. Установлено, что в комплексах типа Si2GaP 
каждый атом, участвующий в химической связи, 
дает свой вклад в образование нового материла  
с новыми электрическими, фотоэлектрическими 
и оптическими свойствами.
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Composition of Silicon Jointly Doped with Impurity Atoms of Gallium and Phosphorus
N. F. Zikrillaev1, *, S. V. Koveshnikov1, X. S. Turekeev1, **, B. K. Ismailov1

1Tashkent State Technical University, Tashkent, 100095 Uzbekistan 
*e-mail:zikrillaev@mail.ru 

**e-mail:axmet-8686@mail.ru

In this work, the morphology and composition of the silicon surface are experimentally studied using a 
scanning electron microscope, X-ray phase analysis, and various peaks in the Raman spectra. The spectral 
characteristics of silicon doped with impurity atoms of phosphorus and gallium have been studied. It was 
shown, that in the silicon lattice simultaneously doped with gallium and phosphorus atoms impurity atoms 
created binary complexes. Experimental determination of the concentration of gallium and phosphorus 
atoms made it possible to reveal a significant increase in the concentration of gallium, in comparison with 
its fundamental solubility in silicon. It is shown that a sufficiently large concentration of such elementary 
cells can lead to a significant change in the electrophysical parameters of silicon, i.e. the possibility of 
obtaining a new silicon-based material.

Keywords: silicon, diffusion, temperature, phosphorus, gallium, structure, binary complexes.
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Теоретически исследовано формирование разориентированных субструктур в пластически 
деформируемых металлических материалах. Получены выражения для интенсивности 
накопления малоугловых и высокоугловых границ разориентации. В рамках математической 
модели сдвиговой пластической деформации и упрочнения выполнены численные расчеты 
зависимостей средних характеристик дефектной среды от степени деформации в условиях 
одноосного сжатия с постоянной скоростью деформации при комнатной температуре. Показано, 
что интенсивность генерации малоугловых стенок наклона существенно зависит от сценария 
изменения плотности порогов на винтовых сегментах дислокационных петель, испускаемых 
дислокационными источниками. Основным механизмом формирования малоугловых стенок 
является перестроение скоплений краевых сегментов дислокационных петель в стенки наклона 
под воздействием потоков межузельных атомов, генерируемых движущимися винтовыми 
сегментами. Предполагается, что малоугловые стенки сливаются в одну до тех пор, пока 
суммарный угол разориентации слившихся стенок не достигнет критической величины около 
10°, после чего расстояние между дислокациями в стенке уменьшается до соответствующей 
критической величины и дальнейшее проникновение отдельных дислокаций в стенку становится 
невозможным. Выражение для интенсивности формирования высокоугловых границ получено 
как следствие продолжения работы дислокационных источников и формирования скоплений 
малоугловых стенок, суммарная энергия которых выше, чем энергия равновесной высокоугловой 
границы при той же разориентации.

Ключевые слова: металлы, сдвиговая пластическая деформация, напряжение, математическое  
моделирование, дефекты, дислокации, межузельные атомы, стенки наклона, угол разориентации, 
высокоугловые границы, энергия границы, кинетика дефектов, плотность порогов.
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ВВЕДЕНИЕ

Способность металлов и сплавов при опреде-
ленных условиях мегапластически деформиро-
ваться без разрушения связана с образованием 
деформационных дефектных субструктур по ме-
ре накопительной эволюции одних субструктур 
и формирования на этом фоне энергетически 
более выгодных субструктур. Большой практи-
ческий и научный интерес представляет решение 
двух основных проблем: определение условий и 
режимов деформирования, при которых реали-

зуются субструктуры, достаточно пластичные 
для применения технологий создания металли-
ческих элементов разнообразных конструкций, 
в частности сверхпластичные; определение 
субструктур, которые при изменении техноло-
гий создания элементов конструкций в целях 
эксплуатации приобретают особые свойства 
кратковременной или долговременной прочно-
сти на период, обусловленный экономическими 
причинами, включающими как стоимость соз-
дания, так и стоимость эксплуатации. Одним из 
направлений исследований является изучение 
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формирования в металлических материалах 
субструктур с зернами диаметром порядка от 
сотен до десятков нанометров. Существующие 
технологии получения таких нанокристалличе-
ских материалов обладают рядом недостатков, 
связанных как с большими затратами на произ-
водство, так и с недостаточной длительностью 
сохранения этих субструктур для применения 
в некоторых крайне важных эксплуатируемых 
конструкциях. 

Механизмы формирования необходимых 
субструктур неоднократно обсуждались на кон-
ференциях [1], в монографиях [2–7], в обзорных 
публикациях [8, 9] и во многих работах [10–15]. 
Однако, несмотря на эти многочисленные ис-
следования, удалось лишь определить средние 
параметры структур, такие как угол разориента-
ции и размер области, окруженной границами 
разориентации. Что касается механизмов появ-
ления этих границ, увеличения их разориента-
ции и объемной плотности, то высказаны только 
некоторые гипотезы и предложены некоторые 
феноменологические модели.

В связи с этим целью настоящей работы было 
теоретическое исследование влияния точечных 
дефектов на один из возможных механизмов 
формирования малоугловых стенок наклона,  
а также определение условий, при которых на-
чинается формирование высокоугловых границ 
разориентации, в рамках математической мо-
дели сдвиговой мегапластической деформации  
и упрочнения, полученной на основе концепции 
упрочнения и отдыха [16, 17].

МОДЕЛЬ ЗОНЫ СДВИГА
Математическое моделирование сдвиговой 

пластической деформации, которая возника-
ет вследствие движения сдвигообразующих 
дислокаций, испускаемых дислокационными 
источниками Франка–Рида, подразумевает по-
лучение соотношений между числовыми харак-
теристиками субструктур или зависимостей этих 
характеристик от сдвиговой деформации или 
времени. Наиболее часто используемыми харак-
теристиками являются плотности дислокаций, 
образующих элементы субструктуры, размеры 
элементов (например, размер ячеек dc, фрагмен-
тов dfr, зерен dg) и параметры их относительного 
расположения (например, угол разориентации). 

Числовые характеристики  
деформационных дефектов

Первоначальная трехмерная дислокационная 
сетка, рассматриваемая как множество дислока-

ционных соединений, может быть представлена 
плотностью дислокаций ρJ, а характерным разме-
ром такой сетки является средняя длина дисло-
кационного соединения ρJ

-1/2. Дислокационные 
скопления характеризуются плотностью сдви-
гообразующих дислокаций ρm и средним числом 
дислокаций в скоплении nD. Следует заметить, 
что скопления сегментов краевой ориентации 
располагаются вдоль направления их движения, 
а скопления сегментов винтовой ориентации 
при определенных условиях имеют возможность 
в ходе поперечного скольжения перестроиться 
в равновесные конфигурации, расположенные 
под углом 45° к направлению движения. Клуб-
ковая структура, формируемая внутри каждой 
зоны сдвига после испускания источником пер-
вых дислокационных петель, характеризуется 
плотностью дислокационных “обрывков”, таких 
как дислокации в дипольных динамических 
конфигурациях вакансионного ρd

υ и межузельно-
го типов ρd

i , а также плотностью дислокаций ρJ  
в огибаемых дислокационных соединениях, 
образующихся при взаимодействии расширяю-
щейся дислокационной петли с реагирующими 
дислокациями некомпланарных систем сколь-
жения, совместно с длиной элементарного дипо-
ля ld и средней длиной огибаемого соединения. 
Предполагается, что сегменты дислокационной 
петли останавливаются в случае почти одно-
временной встречи с четырьмя реагирующими 
дислокациями “леса” с образованием соеди-
нений длиной не меньше, чем диаметр петли 
на этот момент времени. Все соединения мень-
шей длины огибаются соседними сегментами,  
и петля продолжает расширяться, оставляя “об-
рывок”, который может существовать некоторое 
время – до принятия некоторой равновесной 
конфигурации на дислокации “леса”. Неразори-
ентированная ячеистая структура, формируемая 
внутри каждой зоны сдвига после испускания 
источником более чем десятка дислокационных 
петель, характеризуется плотностью дислокаций 
в дипольных динамических конфигурациях ва-
кансионного ρd

υ и межузельного ρd
i  типов, длиной 

элементарного диполя ld и числом элементарных 
диполей nd, образующихся при испускании од-
ной петли. Границы ячеек в этом случае состоят 
из мультиполей, и поэтому разориентация сосед-
них ячеек отсутствует.

Сетчатая структура формируется в областях, 
где происходит взаимодействие реагирующих 
дислокаций “леса” различных систем скольже-
ния. Например, сетки могут образоваться при 
пересечении скоплений соседних зон сдвига.  
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В этом случае сетчатая структура характеризуется 
плотностью дислокаций в дислокационных сое-
динениях ρJ и средней длиной стороны ячейки 
сетки. Скопления одной зоны сдвига могут пере-
секать другие зоны сдвига и взаимодействовать 
с дислокациями в мультипольных динамических 
конфигурациях, образуя ячеисто-сетчатую 
структуру.

Фрагментированная структура образуется 
в результате переползания скоплений краевых 
сегментов под действием межузельных атомов 
и перестройки выведенных из равновесия ско-
плений в малоугловые дислокационные стенки 
наклона. Характеристиками фрагментирован-
ной структуры являются плотность малоугловых 
стенок NW – площадь в единице объема, расстоя-
ние между дислокациями в стенке dW, плотность 
дислокаций в этих стенках ρW = NWd -1

W , угол 
разориентации θW ≈ bd -1

W . 

Ячеисто-сетчатая дислокационная суб-
структура с разориентациями образуется при 
взаимодействии малоугловых дислокационных 
стенок со скоплениями винтовых сегментов. 
Зоной сдвига называется объем кристалла, за-
нимаемый продуктами сдвиговой пластической 
деформации, такими как точечные, линейные 
и планарные дефекты, которые образовались 
в результате действия одного дислокационного 
источника. Интенсивности генерации всех 
продуктов сдвиговой пластической деформа-
ции непосредственно связаны со средними 
геометрическими характеристиками зон сдвига 
и характером движения сдвигообразующих дис-
локаций.

Основная часть сдвиговой деформации опре-
деляется расширением дислокационных петель, 
испускаемых дислокационными источниками 
Франка–Рида в результате потери сдвиговой 
устойчивости некоторыми дислокационными 
сегментами, движение концов которых ограни-
чено, поскольку они являются узлами дислока-
ционной сетки. Если на различном расстоянии 
от источника имеются четыре притягивающиеся 
дислокации некомпланарных систем сколь-
жения, которые образуют с движущимися сег-
ментами петли дислокационных соединений, 
оказывающихся непреодолимыми прямолиней-
ными барьерами на пути движения сегментов 
петли, то эти соединения формируют границу 
зоны сдвига. Внутри ее периметра содержатся 
все деформационные дефекты кристаллическо-
го строения, образовавшиеся при расширении 
дислокационной петли. 

Числовые характеристики зоны сдвига

Для простоты будем считать, что зона сдвига –  
это граница параллелограмма, одна сторона ко-
торого параллельна вектору Бюргерса, а другая 
образует с ним угол 60° (рис. 1). Обозначим через 
SD = SD

s + SD
e = DeDs среднюю площадь, замета-

емую дислокационной петлей, составленную 
из площадей SD

s и SD
e, заметаемых винтовыми 

и краевыми дислокационными сегментами 
соответственно, где De и Ds – сторона и высота 
параллелограмма соответственно. Таким обра-
зом, сегменты дислокационной петли пробега-
ют расстояние, приблизительно равное 0.5De,  
в направлении вектора Бюргерса и 0.5Ds  
в перпендикулярном направлении. Тогда за вре-
мя Δt произойдет приращение сдвиговой пла-
стической деформации на величину Δa ≈ bSDnN. 
Предположим, что N дислокационных источ-
ников в единице объема испускают в среднем 
порцию из n дислокационных петель, которые 
образуют скопление на границе зоны сдвига. 

Максимальное число дислокаций в скопле-
нии винтовых сегментов nD

s можно найти из усло-
вия, что напряжение, необходимое для слияния 
частичных дислокаций � �1 1 10.25 2 π 2γD SFEn G b� � �� , 
не превышает приложенного напряжения. 
Поскольку это условие выполняется на третьей 
стадии, тогда � �1 1 1

IIIτ 0.25 2 π 2γs
D SFEn G b� � �� � . При 

выполнении этого условия винтовое скопление 
перестраивается в низкоэнергетическую кон-
фигурацию, и обратные поля напряжений всех 
дислокаций снижаются, что способствует даль-
нейшей работе источника. 

Без перестройки скоплений краевых сегмен-
тов, снижающей обратные напряжения, при 
некотором числе nD

e источник запирается, и ис-
пускание петель прекращается. Единственным 
способом, обеспечивающим необходимое пере-

Рис. 1. Геометрия зоны сдвига.
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строение, является переползание краевых сег-
ментов, которое происходит достаточно быстро 
при дрейфе имеющихся межузельных атомов 
или медленнее при образовании точечных де-
фектов при высокой концентрации напряжений. 

Если βD – доля дислокаций некомпланарных 
систем скольжения, образующих вышеупомяну-
тые непреодолимые барьеры, то SDβDβrξρ = 4 –  
число барьеров, где ξρ – плотность дислокаций 
некомпланарных систем скольжения. Для пе-
риметра параллелограмма примем PD = FsDe +  

+ FeDs = PD
e + PD

s, где Fs = 2, Fs = sin60°Fe,  
1

0.25 3eF � � .
Доля ws винтовых сегментов дислокационных 

петель, остановленных на границе зоны сдвига, 
может быть определена из отношения части 
периметра PD

s винтовой ориентации ко всему 
периметру петли, остановленной сильными не-
преодолимыми препятствиями, т.е. ws = PD

sPD
-1.

Если принять в качестве среднего размера 
зоны сдвига величину D = SD

1/2, то получаем  
D = (DsDe)

1/2. Значит, если

� � 1/2
1 1

4(β β ξρ) 4 β β β β (ξρ) ,
e s e s

D e s D r D D r rS D D
�� �� � �

то для средних размеров зоны сдвига получаем:

� � � �1/2 1/2
 и 2 β β ξρ 2 β .ξρ βs s e e

e D r s D rD D
� �

� �

Если бы требовалось остановить краевые сег-
менты по всей длине Ds, то таких дислокацион-
ных соединений настолько мало, что это можно 
считать маловероятным событием. Однако в 
действительности достаточно остановить кра-
евые сегменты только по длине wDDs, которая, 
по-видимому, того же порядка, что и De, но мень-
ше. Приведенные оценки очень грубые, поэтому 
необходимо теоретически оценивать βD

s и βD
e 

исходя из моделей разрушения дислокационных 
соединений в различных металлах и сплавах. До-
ля сегментов винтовой ориентации для чистых ме-
таллов ws = PD

sPD
-1. Число nD

e можно оценить исходя 
из равенства напряжения, создаваемого плоским 
скоплением nD

e дислокаций на расстоянии 0.5De,  
и эффективного напряжения, т.е.

� �� � 1
1/2

eff eff
τ α ρ π 1 ν .

e
D eGb Gbn D

�
� � �

Согласно данным моделирования расшире-
ния дислокационных петель, краевые сегменты 
достигают границ зоны сдвига значительно 
быстрее, чем винтовые сегменты, а значит, неко-
торая часть краевых сегментов генерируется при 
движении винтовых сегментов. Поэтому средняя 

длина wDFeDs краевых сегментов по достижении 
границы зоны сдвига

� � 0.9 .1
s
D D s e DS w D D S� � �

МОДЕЛИРОВАНИЕ МЕХАНИЗМОВ  
ФОРМИРОВАНИЯ И НАКОПЛЕНИЯ  

РАЗОРИЕНТАЦИЙ

Скопления n дислокаций на границах зоны 
сдвига порождают высокие локальные напря-
жения, что препятствует дальнейшей работе 
источника и может спровоцировать образование 
микротрещин. Однако происходит релаксация 
этих напряжений в результате поперечного 
скольжения винтовых сегментов скопления и 
переползания краевых сегментов скопления в 
соседние плоскости скольжения под действием 
потоков межузельных атомов, генерируемых при 
движении винтовых сегментов.

Хорошо известно [18], что расстояния между 
дислокациями в плоских скоплениях распреде-
лены неравномерно (рис. 2а). Вследствие сме-
щения дислокаций в скоплениях уменьшаются 
обратные поля напряжений, что существенно 
меняет распределение расстояний между дис-
локациями в двух измерениях (рис. 2б). Если 
сопротивление движению дислокаций невелико, 
то краевые дислокации стремятся занять поло-
жения, соответствующие неустойчивому состо-
янию равновесия при xD = yD, а распределение 
расстояний стремится к равномерному с матема-
тическим ожиданием xD, поэтому оценка для nD

e 
существенно изменяется в сторону увеличения. 
Если же сопротивление велико, то генерируемых 
межузельных атомов может оказаться недоста-
точно для такого расположения. Неустойчивость 
состояния равновесия приводит к тому, что 
дислокации скопления перестраиваются в мало-
угловую дислокационную стенку наклона. 

Число междоузлий, необходимых для получе-
ния среднего расстояния yD, равно

� � � �2 2
2 ... 0.5 1 .e D D D eD b y y ny D b n n� �� � � � �

Число междоузлий, которые генерируются 
при движении свободного винтового сегмента 
длиной Λs на расстоянии свободного пробега 
ld, равно 0.5ΓΛsld b

-1сj, где Γ – геометрический 
фактор, связанный с усреднением площадок по 
их величине и форме. Число ns площадок, на ко-
торых генерируются точечные дефекты, можно 
оценить как отношение SD

s к 0.5ΓΛsld. 
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Средняя плотность cj порогов на винтовых 
сегментах зависит от плотности дислокаций, от 
степени неоднородности распределения дисло-
каций “леса” по знаку, а также может зависеть от 
скорости движения порогов, если они двигаются 
консервативно (вдоль линии дислокации). Этот 
вопрос практически не исследован, поэтому в 
настоящей работе выражение для cj(ρ) не при-
водится. Однако можно сделать вывод о том, что 
из очевидного равенства nxD ≈ 0.5FeDs, когда дис-

локации скопления заполнят все пространство 
от сегмента источника до границы зоны сдвига, 
следует, что число дислокаций в состоянии неу-
стойчивого равновесия (dW ≈ xD ≈ yD) зависит от 
плотности порогов как

1 1
1 4 ,

s
j e D Dn c bF S S� �� �

так же, как и среднее расстояние между дисло-
кациями в стенке dW ≈ 0.5FeDsn

-1 и соответству-
ющий угол разориентации малоугловой стенки  
θW ≈ bdW

-1.

Модель перестроения скоплений в стенки наклона

В системе координат, в которой начало 
находится на границе зоны сдвига в исходной 
плоскости скольжения сегмента-источника, ось 
абсцисс направлена перпендикулярно вектору 
Бюргерса, а ось ординат – перпендикулярно 
плоскости скольжения, центр сегмента источ-
ника находится в точке с координатами (0.5De,0). 
Если xD – среднее расстояние между дислока-
циями в скоплении, то дислокации перепол-
зающего скопления находятся в точках (0,0), 
(xD,dW ), (2xD,2dW ), …, ((n – 1)xD, (n – 1)dW ), где  
dW – среднее расстояние, на которое переползает 
скопление. На n-ю дислокацию, двигающуюся 
от источника, со стороны источника действует 
эффективное напряжение τeff = αeffGbρ1/2, а со 
стороны переползшего скопления – напряжение 

� �
� �
� �

2 22
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0
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,

2π 1 ν (( ) ( ) )

xy

n
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где y = (n – 1)dW .

При условии xD = yD ≈ dW краевые сегменты 
в смещенном скоплении находятся в неустой-
чивом положении равновесия и, следовательно, 
при условии

� � � �
� �� �

0.5 0.5

eff
1 1

τ σ , 1
e e

D D

D D

xy W
n x n x

b dx b x n d dx
� �

� �� �

приближение дислокаций на расстояние xD ≥ dW 
приводит к дальнейшему их движению (свалива-
нию) вплоть до состояния равновесия в дислока-
ционной стенке. 

Приравнивая число междоузлий Deb
-2(yD +  

+ yD +... + nyD) = 0.5yDDeb
-2n(n + 1), необходимых 

для получения среднего расстояния yD, к числу 

(а)

(б)

(в)

Рис. 2. Схема перестроения дислокационных  
скоплений в малоугловые дислокационные стенки 
наклона: дислокационные скопления (а); перепол-
зание краевых сегментов (б); перестроение скопле-
ний в малоугловые стенки наклона (в).



ПОВЕРХНОСТЬ. РЕНТГЕНОВСКИЕ, СИНХРОТРОННЫЕ И НЕЙТРОННЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ     № 1     2024

МЕХАНИЗМЫ  ФОРМИРОВАНИЯ  И  НАКОПЛЕНИЯ  РАЗОРИЕНТАЦИЙ 95

междоузлий 0.5ΓΛsld b
-1сj, которые генерируются 

при движении свободного винтового сегмента 
длиной Λs на расстояние свободного пробега ld, 
где Γ – геометрический фактор, число ns можно 
оценить как отношение SD

s к 0.5ΓΛsld из очевид-
ного равенства nxD ≈ 0.5FeDs. Когда дислокации 
скопления заполнят все пространство от сегмен-
та источника до границы зоны сдвига, получим, 
что от плотности порогов cj зависят и число 
дислокаций в скоплении n+1 ≈ 4cjb(Fe)

-1SD
s SD

-1  
(xD = yD = dW ), и среднее расстояние между 
дислокациями в стенке dW  ≈ 0.5FeDsn

-1, и соот-
ветствующий угол разориентации малоугловой 
стенки θW ≈ bdW

-1.

Модель слияния стенок наклона

Средняя энергия единицы площади (или, 
другими словами, удельная поверхностная энер-
гия) малоугловых стенок при условии θW ≤ θM  
определяется хорошо верифицированным экс-
периментально уравнением Рида–Шокли:

� � 0

M M
M M M

θγ 1 ln
4π 1 ν 2π θ

θ θ θθγ 1 ln γ 1 ln ,
θ θ θ θ

W
W

W

W W WM

W

Gb b
r
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где r0 – радиус ядра дислокации, ν – модуль 
Пуасона, θW – средний угол разориентации  
малоугловых границ, θM ≈ 10° – максимальный 
угол разориентации малоугловых границ, γM – 
максимальная энергия таких границ.

После образования зародыша стенки в ре-
зультате перестроения первого дислокационно-
го скопления источник дислокаций испускает 
следующую серию петель, с которой происходит 
то же самое, что и с первой. Если расстояние 
между дислокациями в этих стенках достаточно 
велико, то при достаточно большом эффектив-
ном напряжении стенки могут сливаться в одну 
стенку с сохранением суммарной разориента-
ции. Действительно, суммарная энергия границ 
скопления больше, чем энергия одной границы 
с такой же разориентацией: 

M

M M
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M M

θ θ
γ γ 1 ln

θ θ
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> γ 1 ln ,

θ θ
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поэтому слияние малоугловых стенок энергети-
чески выгодно. При слиянии разориентация nWγW 
не меняется, а площадь и, следовательно, плот-
ность границ NW уменьшается в nW раз (рис. 3).

В случае большого числа дислокаций можно 
считать, что упругое поле стенки убывает экс-
поненциально и сосредоточено в объеме слоя 
толщиной 2Wh , где hW = dWn – высота стенки. 
Учитывая силу сопротивления скольжению дис-
локации со стороны дислокационной стенки:
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получаем условие слияния нескольких стенок 
в одну малоугловую границу разориентации в 
виде:
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Перепишем это условие в форме:

� �effα ln .
3π 1 ν ρ

e

We

Dn
d nD

�
�

Предположим, что слияние заканчивается 
при уменьшении расстояния между дислокаци-
ями в стенке до

Рис. 3. Схема слияния стенок наклона в одну  
малоугловую границу разориентации с сохранением 
суммарной разориентации.
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где nW – максимальное число сливающихся сте-
нок, а множитель FW учитывает как увеличение 
числа дислокаций, так и увеличение высоты 
стенки за счет пристраивания дислокаций к кон-
цам стенки. Тогда с учетом DedW

-1 ≈ 0.35nWFW cj
-1b-1 

получаем число дислокаций nnW, образующих 
границу после слияния nW стенок и, следова-
тельно, долю wW

m ≈ n(nnW)-1 = nW
-1 сдвигообразую-

щих дислокаций, перестраивающихся в стенки  
а время Δt.

Предполагая, что на некотором этапе в ре-
зультате встраивания число дислокаций в стенке 
увеличилось, а среднее расстояние между дисло-
кациями в стенке уменьшилось до 

1 1 1 1
,2W D i j e e W Wd w w c bD F F n� � � ��

где множитель FW учитывает увеличение чис-
ла дислокаций в стенке за счет встраивания, 
получаем минимальное число дислокаций nW, 
образующих стенку после встраивания в нее 
дислокаций, испускаемых источником, в виде:
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Увеличение высоты стенки за счет пристра-
ивания дислокаций к ее концам не уменьшает 
расстояния между ними.

Доля краевых сегментов петель сдвигообразу-
ющих дислокаций:

1 1
( ) ,

m
W W Ww n nn n� �� �

образующих малоугловые границы разориен-
тации за время Δt, может быть представлена в 
виде отношения среднего числа n испускаемых 
источником петель к числу nnW всех дислокаций, 
образующих границу. При некоторых предполо-
жениях относительно cj для чистых ГЦК-метал-
лов можно получить:
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В результате формирования стенок плотность 
краевых сегментов сдвигообразующих дислока-
ций уменьшается на nWFeDs, поэтому интенсив-
ность этого процесса имеет вид:

1 1
,

m
W W e ed w F D b� �

где FeDe
-1b-1 – интенсивность генерации сдвиго-

образующих дислокаций. Учитывая, кроме того, 
механизмы разрушения малоугловых стенок  
и диффузионное разрастание дислокационных 
стенок в результате присоединения дислокаций 
их объема к концам стенок, можно получить 
уравнение кинетики малоугловых границ разо-
риентации в виде:
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Фрагментированная структура в монокри-
сталле наблюдается, когда по мере заполнения 
малоугловыми границами объема кристалла 
расстояние между стенками достигает величины 
dfr = NW

-1 ≈ 1 мкм. 

Модель формирования высокоугловых границ

В условиях развитой фрагментации размеры 
новых зон сдвига продолжают уменьшаться, и 
в результате действия дислокационных источ-
ников формируются дислокационные стенки 
внутри фрагментов. Возникают скопления дис-
локационных стенок, состоящие из дислокаций 
одного и того же знака, которые при условии 
энергетической выгоды далее перестраиваются  
в высокоугловые стенки. Помимо этого, про-
исходит взаимодействие стенок, сформировав-
шихся под действием источников разных систем 
скольжения, и образуются высокоугловые гра-
ницы наклона или границы кручения. Все эти 
механизмы не уменьшают плотности дислока-
ций, составляющих границы разориентации, но 
уменьшают площадь границ и увеличивают угол 
разориентации. 

Далее предполагается, что основной механизм 
формирования высокоугловых границ разори-
ентации – зародышей границ зерен – это пере-
строение скоплений некоторого количества ng 
малоугловых границ разориентации на границах 
зон сдвига (рис. 4). Известные значения γg для 
специальных границ зерен близки к γМ, поэтому 
суммарная энергия γW ng скопления малоугловых 
стенок при некотором значении ng выше, чем 
энергия γg специальной высокоугловой границы 
с разориентацией, представляющей собой сум-
марную разориентацию θWng скопления малоу-
гловых границ (γg < ngγW ). 
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Целесообразно определить минимальное 
число малоугловых границ в скоплении, необ-
ходимых для трансформации, как целое число, 
приблизительно равное отношению средней 
энергии высокоугловой стенки γg к средней 
энергии малоугловой стенки, т.е. ng ≈ γgγW

-1. 

В результате перестроек скоплений мало-
угловых границ появляются высокоугловые 
стенки с разориентацией θg = θWng и плотно-
стью геометрически необходимых дислокаций  
ρg = θgdg

-1b-1= θgNgb
-1 = θWngNgb

-1. Плотность 
высокоугловых стенок Ng растет, расстояние 
между границами Ng

-1 уменьшается, в какой-то 
момент высокоугловые границы заполняют весь 
объем кристалла, и возникают зерна с размером  
dg = Ng

-1. Накопление малоугловых границ внутри 
зерен приводит к формированию субзерен. 

Умножая интенсивность генерации малоу-
гловых границ на величину ng

-1, можно получить 
выражение 1

g g WN n N��� �  для интенсивности ге-
нерации высокоугловых стенок. Из выражения 
для скорости изменения среднего размера зерна 

2

g g gd N N �� �� �  можно получить скорость дина-
мической рекристаллизации в виде υ1

Mwg
2Ng

2 +  
+ υ2

M(1 – wg)
3Ng

3, где υ1
M и υ2

M – скорости миграции 
равновесных и неравновесных границ, wg – доля 
равновесных границ. Учитывая механизмы вза-
имодействия малоугловых границ с границами 
зерен, уравнение кинетики границ зерен можно 
записать в виде:
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МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ  
И РЕЗУЛЬТАТЫ МОДЕЛИРОВАНИЯ

Исследование влияния точечных дефектов на 
формирование и накопление разориентаций про-
водили методом математического моделирования 
одноосной пластической деформации исходного 
монокристаллического образца металла, ориен-
тированного для максимально множественного 
скольжения при постоянной скорости деформа-
ции в условиях комнатной температуры и атмос-
ферного давления.

Математическая модель квазистатической 
сдвиговой пластической деформации и упрочне-
ния имеет вид замкнутой системы обыкновен-
ных дифференциальных уравнений кинетики 
деформационных дефектов:
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Рис. 4. Схема трансформации скопления малоугло-
вых границ разориентации в одну высокоугловую 
границу с сохранением суммарной разориентации.
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дополненной выражением, связывающим со-
противление движению дислокации

� �
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             (9)

через дефектную структуру, содержащую дисло-
кации леса и границы разориентации, с харак-
теристиками линейных и плоских дефектов и 
уравнением для скорости сдвиговой деформации 
a
.
 = const. 

Система (1)–(8) отражает лишь общую мето-
дику построения уравнений кинетики деформа-
ционных дефектов, полное выписывание урав-
нений нецелесообразно. Получение выражения 
для каждого из параметров представленных 
уравнений, как правило, сводится к решению 
отдельной задачи. Существуют некоторые  
отличия для разных типов сплавов, однако эти 
задачи могут быть решены. Тем не менее в силу 
большого числа этих задач и вследствие труд-
ностей, возникающих при их решении, чаще 
всего с целью планирования эксперимента при 
создании сплава или разработки технологии его 
последующей обработки имеет смысл произве-
сти подбор значений тех параметров, которые 
еще не имеют достоверной оценки.

В различных металлах могут реализовываться 
следующие сценарии эволюции величины cj. 
Первый сценарий: пороги неподвижны, и при 
высокой энергии дефекта упаковки за каждым 
порогом, начиная с места его образования, 
тянется цепочка точечных дефектов до конца 
площадки ΓΛsld. Второй сценарий: пороги 
подвижны, плотность дислокаций высокая, а 
расстояние между порогами настолько мало, что 
пороги разных знаков успевают аннигилировать 
за время, значительно меньшее, чем время за-
метания площадки ΓΛsld винтовым сегментом; 
на сегменте образуется стационарная плотность 
порогов, соответствующая плотности дислока-
ций. Третий сценарий: на первой стадии рассто-
яние между порогами велико, и они не успевают 
аннигилировать; на второй стадии начинается 
активная аннигиляция, и возможно достиже-
ние стационарной плотности; однако если при 
дальнейшем повышении плотности дислокаций 
формируются разориентированные субструк-
туры, то аннигиляция уменьшается вследствие 
снижения вероятности наличия рядом порога 
другого знака и реализуется переход в другое 
равновесное состояние.

В представленном исследовании использо-
вано выражение для динамически равновесной 
плотности дислокаций cj

dyn(υs) = (βjξρυswj
-1υj

-1)1/2, 
где средняя скорость винтовых сегментов под-
чиняется экспериментально непротиворечивой 
логистической зависимости (рис. 5) [19, 20]:

(а)

(б)

Рис. 5. Логистическая кривая зависимости средней 
скорости движения винтовых сегментов от напря-
жения [19]: сравнение с экспериментальными дан-
ными для свинца при 4.2 (1), 77 (2), 300 К (3) (а); 
данные расчетов для различных металлов при ком-
натной температуре (б).
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представленные в виде характеристик дефор-
мационных структур в условиях умеренной и 
глубокой деформации. Проведено сравнение 
с экспериментальными данными. Очевидно 
уменьшение расстояния между малоугловыми 
стенками (рис. 6a) до стадии формировании 
фрагментов, которая соответствует средне-
му расстоянию, равному размеру фрагментов 
~1 мкм, и углу разориентации ~8° (рис. 6б).  
Из рис. 6в можно понять, что при мегапласти-
ческих деформациях плотность границ зерен на 
порядок превосходит плотность границ фраг-
ментов. Вследствие механизмов динамической 
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которая может быть представлена как среднее 
гармоническое термоактивируемой и динамиче-
ски равновесной скорости движения дислокаци-
онных сегментов.

На рис. 6 приведены данные моделирования 
формирования и накопления разориентаций, 

(а) (б)

(в)

Рис. 6. Зависимости параметров разориентированных субструктур от степени сдвиговой деформации (а): средние 
размеры фрагментов (1) и зерен (9); экспериментальные данные: монокристалл Ni, ориентация [100] при темпера-
турах 293 (2) и 673 К (3), Cu + 0.5Al (4), Cu + 5Al (5), Cu + 0.4Mn (6), Cu + 6Mn (7), Ni (8) [21]. Непрерывный сред-
ний угол разориентации (1), экспериментальные данные для: никеля (2, 3); Cu (4) [22]; сплава меди Cu + 12Al (5);  
Al (4–6) [23]; Cu (7) [24] (б). Плотности высокоугловых Ng (1) и малоугловых NW (2) границ разориентации в Ni (в). 
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рекристаллизации интенсивность накопления 
высокоугловых стенок уменьшается и, начиная  
с некоторой степени деформации, средний  
размер зерна сохраняется постоянным. 

Последующее деформирование ведет к росту 
суммарной разориентации фрагментов зерен, 
но наблюдается увеличение расстояния между 
малоугловыми стенками, если рассматривать 
весь объем деформируемого материала. Однако 
локально деформация сконцентрирована внутри 
зерен, где происходит накопление малоугловых 
стенок, приводящее к измельчению зеренной 
структуры. Выбранный набор параметров моде-
ли не позволяет получить вторичную фрагмента-
цию на фоне динамической рекристаллизации. 
Это недостаток выбранного набора параметров 
модели, и требуется дальнейший поиск возмож-
ных режимов работы динамической системы, 
отвечающих наблюдаемым явлениям.

В экспериментально фиксируемый средний 
угол разориентации:

� �
θ

θ 2arcsin 0.5 ρ ρ ρ

2arcsin(0.5 ρ ),

W
m m m W W g gDb w w w w

bD
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�

вносят вклад все дислокации, образующие 
локально избыточную плотность ρθ, включая 
скопления сдвигообразующих дислокаций, 
малоугловые и высокоугловые границы разори-
ентации.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Полученные результаты моделирования 
формирования и накопления разориентаций 
свидетельствуют о том, что используемая при 
исследовании математическая модель сдвиго-
вой пластической деформации и упрочнения 
соответствует физическим представлениям  
о механизмах генерации, взаимодействия и 
трансформации деформационных субструктур. 
В частности, она подтверждает влияние точеч-
ных дефектов на формирование разориентиро-
ванных субструктур.

В случае ГЦК-металлов с высокой энерги-
ей дефекта упаковки получены зависимости 
изменения параметров разориентированных 
субструктур с увеличением степени сдвиговой 
деформации, количественно близкие к экспери-
ментально наблюдаемым. Для металлов с низкой 
энергией дефекта упаковки, а также упорядочен-
ных сплавов требуется дополнительное исследо-

вание влияния энергии упаковки на накопление 
порогов и другие параметры представленной 
выше математической модели.
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Mechanisms of Formation and Accumulation of Misorientations  
in Deformable Metals and Alloys

D. N. Cherepanov1, 2, *, Yu. V. Solov’eva1, **, V. A. Starenchenko1

1Tomsk State University of Architecture and Building, Tomsk, 634003 Russia 
2Tomsk State University of Control Systems and Radioelectronics, Tomsk, 634003 Russia 

*e-mail: d_n_ch@mail.ru 
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The formation of misoriented substructures in plastically deformable metal materials has been theoretically 
studied. Expressions are obtained for the intensity of accumulation of low-angle and high-angle 
misorientation boundaries. Within the framework of a mathematical model of shear plastic deformation 
and hardening, numerical calculations of the dependences of the average characteristics of a defective 
medium on the degree of deformation under conditions of uniaxial compression with a constant strain 
rate at room temperature are performed. It is shown that the intensity of generation of low-angle tilt walls 
depends significantly on the scenario of changes in the density of jogs on the screw segments of dislocation 
loops emitted by dislocation sources. The main mechanism for the formation of low-angle walls is  
the rearrangement of clusters of edge segments of dislocation loops into tilt dislocation walls under the 
influence of flows of interstitial atoms generated by moving screw segments. It is assumed that low-angle 
walls merge into one until the total misorientation angle of the merged walls reaches a critical value of about 
10°, after which the distance between dislocations in the wall decreases to the corresponding critical value 
and further penetration of individual dislocations into the wall becomes impossible. The expression for 
the intensity of the formation of high-angle boundaries was obtained as a consequence of the continuation  
of the work of dislocation sources and the formation of clusters of low-angle walls, the total energy of which 
is higher than the energy of an equilibrium high-angle boundary at the same misorientation.

Keywords: metals, shear plastic deformation, stress, mathematical modeling, defects, dislocations, 
interstitial atoms, tilt dislocation walls, misorientation angle, high-angle boundaries, boundary energy, 
defect kinetics, jog density.
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В работе испытаны на прочность волокна сапфира, полученные модифицированным методом 
Степанова. Исследование поверхности сапфировых волокон, получаемых из расплава, 
показывает, что шероховатость волокон возникает в основном за счет его колебания в восходящих 
газовых потоках в процессе выращивания. Изучено влияние шероховатости поверхности волокна 
на его прочность. Для снижения шероховатости использовали систему стабилизации диаметра 
волокон, позволившую снизить параметры шероховатости до нескольких десятков нанометров. 
При проведении испытаний установлено, что снижение шероховатости поверхности волокна 
приводит к повышению его прочности, а прочность волокон убывает с длиной в степенной 
зависимости.
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ВВЕДЕНИЕ

Необходимый баланс прочности, трещино-
стойкости и сопротивления ползучести в высо-
котемпературных композиционных материалах 
может быть достигнут за счет армирования 
металлических или керамических матриц моно-
кристаллическими сапфировыми (Al2O3) волок-
нами [1–3]. Высокая механическая прочность 
волокон, которые воспринимают основную 
долю нагрузки в композитах, в сочетании с их 
стойкостью к термоудару, химической инертно-
стью, высоким сопротивлением ползучести при 
температурах до 1600°С, структурной стабильно-
стью и сопротивлением окислению при высоких 
температурах являются наиболее критичными 
свойствами таких материалов.

Для выращивания сапфировых волокон из 
расплава был использован метод EFG (edge 
defined, film-fed growth) [4–6], который основан 
на концепции формообразования, предло-
женной А.В. Степановым [7]. Данный метод  
в групповом варианте имеет ряд преимуществ 
по сравнению с другими альтернативными  

способами выращивания волокон сапфира  
из расплава, такими как метод микровытяги-
вания вниз (µ-PD – micro-pulling-down) [8, 9], 
бестигельный метод выращивания с пьедестала 
с использованием лазерного нагрева (LHPG –  
laser-heated pedestal growth) [10, 11], и метод 
внутренней кристаллизации (ICM-internal 
crystallization method) [12, 13].

Сапфировые волокна, полученные методом 
Степанова/EFG, существенно превосходят по 
прочности волокна, полученные методом вну-
тренней кристаллизации, а также намного ниже 
стоимости волокон, выращенных методами 
LHPG и µ-PD, что существенно препятствует 
использованию последних для конструкцион-
ных применений.

В настоящей работе представлены результаты 
группового процесса выращивания из расплава 
высококачественных волокон сапфира модифи-
цированным методом Степанова/EFG со ста-
билизацией диаметра волокон непосредственно 
в процессе их выращивания. Также приведены 
экспериментально полученные зависимости 
прочности волокон от длины.
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ПОЛУЧЕНИЕ И ИСПЫТАНИЯ  
ВОЛОКОН САПФИРА

Процесс выращивания сапфировых воло-
кон из расплава модифицированным методом 
Степанова/EFG проводили в атмосфере ар-
гона (давление в ростовой камере 1.2–1.5 атм)  
на установках индукционного нагрева “НИКА” 
и “РУМО-1С”, оснащенных высокочувствитель-
ным датчиком веса кристалла, с максимальной 
длиной выращиваемых кристаллов 0.5 и 1.3 м со-
ответственно. Схема выращивания волокон по-
казана на рис. 1. В качестве шихты использовали 
бой кристаллов, выращенных методом Верней-
ля, а оснастка была изготовлена из технически  
чистого молибдена. Выбор молибдена обуслов-
лен стойкостью к высоким температурам в среде  
аргона в тепловой зоне и отсутствием химическо-
го взаимодействия с расплавом оксида алюми-
ния, а также простотой механической обработки. 
Выращивание волокон сапфира осуществляли в 
кристаллографическом направлении [001] вдоль 
оси волокна, затравку фиксировали на верхнем 
штоке ростовой установки с помощью специаль-
но разработанных затравкодержателей.

Выращивание волокон групповым методом 
[14] с использованием кругового или линейного 
расположения капилляров формообразователей 
(рис. 2) позволяет существенно повысить про-
изводительность метода и обеспечить реальное 
использование их в качестве армирующей 
компоненты в конструкционных композитных 
материалах.

Выращивание волокон методом Степано- 
ва/EFG может сопровождаться образованием 
как объемных, так и поверхностных дефектов, 
которые оказывают влияние на механические 
и оптические характеристики сапфировых 
волокон. Дефекты в виде газовых включений 
размером 1–5 мкм (рис. 3) образуются в резуль-
тате захвата кристаллом выделяющихся из рас-
плава растворенных газов и концентрируются 
в основном в приповерхностном слое волокна.  
Их размеры и количество, прежде всего, зависят 
от скорости вытягивания волокон. Относитель-
но большие скорости сопровождаются увели-
чением высоты столба расплава над рабочей 
кромкой формообразователя, что приводит  
к снижению температурного градиента в рас-
плаве и увеличению переохлаждения в объеме 
мениска расплава. Переохлаждение (в первую 
очередь – концентрационное), возникающее 
при высоких скоростях выращивания, ведет  

Рис. 1. Схема выращивания сапфирового волокна 
методом Степанова/EFG: 1– кристалл; 2 – затравка; 
3 – расплав; 4 – формообразователь.

(а)

(б)

Рис. 2. Выращивание волокон групповым способом: 
а – с круговым расположением капиллярных каналов 
формообразователя: 1 – затравочный кристалл, 2 – 
волокна; б – с линейным расположением каналов.
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(рис. 4) и, как следствие, существенному сниже-
нию его прочности.

Для снижения шероховатости разработа-
на система стабилизации диаметра волокон  
в процессе их выращивания. Принцип работы 
системы стабилизации волокна состоит в при-
нудительном контакте выращиваемых волокон  
с двумя сапфировыми валками, расположен-
ными на высоте 20–50 мм от рабочего торца 
формообразователя (рис. 5а). Волокна пропу-
скают между сапфировыми валками диаметром  
4–7 мм, которые могут свободно перемещаться в 
желобе молибденовой подставки и за счет своего 
веса несколько зажимают волокна между собой, 
что обеспечивает возможность беспрепятствен-
ного прохождения волокон между валками  
и предотвращение их колебания (и, как 
следствие, изменение поперечного сечения  
и шероховатости) в зоне контакта с мениском 
расплава на рабочем конце формообразователя. 
Сапфировые валики выступают здесь в каче-
стве демпфера точки фиксации волокон, что 
существенно снижает амплитуду их колебаний  
и, как следствие, повышает качество поверхно-
сти сапфировых волокон (рис. 5б) [16]. 

На рис. 6 показан двумерный профиль 
выращиваемых волокон с использованием 
системы стабилизации волокна. Параметры ше-
роховатости поверхности волокон определяли  
на стилусном профилометре Taylor Hobson 
Talystep. В связи со сложностью формы были 
подобраны режимы скорости, длины пути,  
а также методы анализа данных. При построе-

к морфологической неустойчивости положения 
фронта кристаллизации и массовому захвату 
газовых включений, снижающих прочность во-
локон. При уменьшении скорости вытягивания 
количество газовых включений снижается.

Наиболее существенное влияние на проч-
ность волокон оказывает наличие поверхност-
ных дефектов, которые в первую очередь опре-
деляются шероховатостью поверхности [15]. При 
выращивании сапфировых волокон методом 
Степанова/EFG одним из главных факторов, 
влияющих на поверхностные качества волокна, 
является стабильность мениска расплава. Малый 
диаметр и объем мениска расплава под фронтом 
кристаллизации приводит к колебаниям сап-
фирового волокна в процессе его выращивания 
в восходящем газовом потоке тепловой зоны. 
Колебание волокна, находящегося в зацепле-
нии с мениском расплава, возникает на длине  
200–300 мм (чем меньше диаметр волокна, тем 
раньше возникает колебание) и при дальнейшем 
выращивании амплитуда колебания увеличива-
ется, что приводит к изменению поперечного 
сечения и шероховатости поверхности волокна 

(а)

(б)

Рис. 3. Сапфировые волокна диаметром 200 мкм, 
выращенные со скоростью вытягивания 300 (а)  
и 125 мм/ч (б).

Рис. 4. Сапфировое волокно, выращенное без  
использования системы стабилизации диаметра.



ПОВЕРХНОСТЬ. РЕНТГЕНОВСКИЕ, СИНХРОТРОННЫЕ И НЕЙТРОННЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ     № 1     2024

ВЛИЯНИЕ  ШЕРОХОВАТОСТИ  ПОВЕРХНОСТИ 105

Рис. 5. Принцип работы системы стабилизации диаметра волокна (а) и волокно, выращенное с использованием 
данной системы (б).

(а)

(б)

(а)

(б)

Рис. 6. Шероховатость поверхности сапфировых волокон, выращенных в обычном режиме (а) и с использованием  
системы стабилизации диаметра (б). Pt  – сумма высоты наибольшего выступа и глубины наибольшей впадины  
рельефа поверхности.
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нии профиля учитывали цилиндрическую по-
верхность измеряемого образца, и все значения 
указаны к эквивалентной плоской поверхности. 
Сумма высоты наибольшего выступа и глубины 
наибольшей впадины Pt рельефа поверхности 
такого волокна, выращенного с использованием 
системы стабилизации его диаметра, составило 
29.6 нм. Параметры шероховатости волок-
на, выращенного с использованием системы 
стабилизации волокна, уменьшились почти 
на 3 порядка по сравнению с волокном, полу-
ченным без использования этой системы.

Прочность волокон при изгибе при комнат-
ной температуре определяли  посредством на-
матывания волокон на серию жестких круговых 
цилиндров последовательно от максимального 
до минимального диаметра, как описано в [17].  
В результате намотки происходят изломы во-
локон. На каждом шаге с учетом диаметров 
волокон и цилиндров подсчитывают макси-
мальную деформацию, возникающую в волокне 
при разрушении, и среднее расстояние между  
изломами вдоль волокна. В результате получа-

ется зависимость деформации при разрушении 
волокна от его длины. Поскольку деформаци-
онное поведение материала волокон сапфира 
линейно вплоть до разрушения, умножением 
значения деформации при разрушении на вели-
чину модуля Юнга материала волокна получаем 
зависимость прочности волокна от его длины.  
Величина модуля Юнга для сапфира была при-
нята равной 400 ГПа. На рис. 7 показаны ре-
зультаты таких испытаний. Прочность волокон 
убывает в степенной зависимости от их длины. 
Прочность волокон соответствует мировому 
уровню [18–20]. В приведенном диапазоне диа-
метров волокон наблюдается тренд увеличения 
прочности с ростом диаметров, факт, который 
требует дополнительных специальных исследо-
ваний.

На рис. 8 показаны сравнительные резуль-
таты испытаний волокон: обычного волокна и 
волокна, полученного с устройством для стаби-
лизации его диаметра. Использование системы 
стабилизации существенно снижает наличие 
грубых поверхностных дефектов, обеспечивая 

(а)

(б)

Рис. 7. Результаты испытаний партии волокон: зависимости предельной деформации при разрушении и прочности 
волокон от длины и диаметров поперечного сечения (указано в поле графика) (а); волокно после испытаний (б), 
стрелками показаны изломы волокон.
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возрастание прочности на длине волокон 100 мм 
на 1000 МПа.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Из расплава оксида алюминия модифици-
рованным методом Степанова/EFG получены 
и испытаны на прочность волокна сапфира. 
Использование системы стабилизации диаметра 
волокон позволило уменьшить шероховатость 
поверхности на три прядка и, как следствие, 
существенно увеличить их прочность, что было 
продемонстрировано результатами испытаний. 
Установлено, что прочность волокон убывает  
с длиной в степенной зависимости.
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Effect of Surface Roughness on the Strength of Sapphire Fiber
D. O. Stryukov1, *, V. M. Kiiko1, V. N. Kurlov1

1Institute of Solid State Physics RAS, Chernogolovka, 142432 Russia 
*e-mail: stryukov@issp.ac.ru

In this work, sapphire fibers formed using the modified Stepanov/EFG method were tested for strength. A 
study of the surface of sapphire fibers obtained from the melt shows that the roughness of the fibers arises 
mainly due to its fluctuation in ascending gas flows during the growth process. The paper investigates the 
effect of fiber surface roughness on its strength. To reduce the roughness, the fiber diameter stabilization 
system was used, which enable to reduce the roughness parameters to tens of nanometers. When testing 
according to the original method, it was found that a decrease in the surface roughness of the fiber leads to 
an increase in its strength. And the strength of the fibers decreases with length in a power law.

Keywords: fiber growth from the melt, sapphire fibers, Stepanov/EFG technique, roughness, strength. 



ПОВЕРХНОСТЬ. РЕНТГЕНОВСКИЕ, СИНХРОТРОННЫЕ И НЕЙТРОННЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ     № 1     2024

ПОВЕРХНОСТЬ.  РЕНТГЕНОВСКИЕ,  СИНХРОТРОННЫЕ  И  НЕЙТРОННЫЕ  ИССЛЕДОВАНИЯ,  2024,  № 1,  c. 109–112

УДК 539.2

ВЛИЯНИЕ ИЗГИБА ОТРАЖАЮЩИХ ПЛОСКОСТЕЙ  
НА РАСПРОСТРАНЕНИЕ АНОМАЛЬНОЙ ВОЛНЫ ПРИ ДИФРАКЦИИ 

РЕНТГЕНОВСКОГО ИЗЛУЧЕНИЯ В КРИСТАЛЛАХ

©   2024 г.   И. А. Смирноваa, Э. В. Суворовa, *
aИнститут физики твердого тела имени Ю.А. Осипьяна РАН,  

Черноголовка, Московская область, 142432 Россия 
*e-mail: suvorov@issp.ac.ru

Поступила в редакцию 26.04.2023 г. 
После доработки 20.06.2023 г. 

Принята к публикации 20.06.2023 г.

Методами численного моделирования изучено влияние изгиба отражающих плоскостей на 
распространение аномальной волны при дифракции рентгеновского излучения в кристаллах. 
Установлено, что знак изгиба отражающих плоскостей кардинальным образом влияет на 
распространение рентгеновского волнового поля в кристалле. Показано, что при определенных 
параметрах изгиба подавляется эффект Бормана.
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ВВЕДЕНИЕ

Получение дифракционного изображения 
дефектов кристаллической решетки в рент-
геновской топографии – многоступенчатый 
и сложный процесс. От его расшифровки,  
с одной стороны, зависит точность сведений, 
получаемых экспериментатором о дефектах.  
С другой стороны, процессы формирования 
рентгеновского волнового поля при дифракции 
на локальных искажениях кристаллической ре-
шетки представляют самостоятельный интерес 
для физики рассеяния рентгеновских лучей.

В [1–4] отмечено влияние знака изгиба от-
ражающих плоскостей на интенсивность реги-
стрируемой дифракционной картины. Особый 
интерес представляет поведение аномальной 
волны, так как именно в этом случае эффект 
становится наиболее заметным. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ 

В [2] исследовано секционное дифракци-
онное изображение краевой дислокации в 

толстом (1810 мкм) монокристалле кремния, 
расположенной перпендикулярно его поверх-
ности (бормановский контраст). На рис. 1а 
[4] показано локальное деформационное поле 
такой дислокации. Из рисунка видно, что дефор-
мационное поле краевой дислокации симме-

Рис. 1. Краевая дислокация: а – плоское изображе-
ние поля локальной разориентации [5] (m – пло-
скость зеркальной симметрии, n – плоскость цвет-
ной симметрии); б – наблюдаемое в эксперименте 
дифракционное изображение [2] (монокристалл Si 
толщиной 1810 мкм, поверхность кристалла (111), 
отражение 2

_
20, излучение CuKα). 
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трично относительно вертикальной плоскости 
(m) и имеет цветную симметрию относительно 
горизонтальной плоскости (n). Именно относи-
тельно горизонтальной плоскости наблюдается 
яркая асимметрия регистрируемого дифракци-
онного изображения на секционной топограмме  
(рис. 1б). Понятно, что эта особенность струк-
туры изображения связана с деформацией отра-
жающих плоскостей. В [2] методами численного 
моделирования волнового поля в треугольнике 
рассеяния установлено, что это связано с фоку-
сировкой и дефокусировкой аномальной волны 
в сложном поле локальной разориентации.  
Однако структура поля локальной разориента-
ции краевой дислокации сложна, поэтому в [2] 
не удалось разобраться в деталях этого явления. 

Необычность наблюдаемой на рентгеновской 
топограмме (рис. 1б) асимметрии изображе-
ния краевой дислокации становится особенно 
наглядной при рассмотрении трехмерного изо-
бражения поля ее локальной разориентации. На 
рис. 2 приведено трехмерное изображение поля 
локальной разориентации краевой дислокации 
и три его сечения [5]. 

Похожее явление наблюдалось и в [3, 4] при 
исследовании поведения интерференционных 
деформационных полос, образующиеся в гео- 
метрии Брэгга при изгибе отражающих плоско-
стей. Установлено, что при изменении знака 
изгиба заметно меняется интенсивность де-
формационных полос. В работе отмечается, что 
это связано с фокусировкой волнового поля –  
при одном знаке изгиба плоскостей волновое 
поле фокусируется, а при другом дефокусиру-
ется. В случае упругого поля дислокации трудно  

разобраться в асимметрии дифракционного  
изображения из-за сложного вида поля локаль-
ной разориентации краевой дислокации. 

Для понимания физических механизмов 
этого явления, по-видимому, необходимо ис-
следовать более простой случай – лауэвскую  
и бормановскую дифракцию на изогнутых отра-
жающих плоскостях, перпендикулярных вектору 
дифракции. В представленной работе методами 
численного интегрирования уравнений Такаги 
[6–9] изучено влияние изгибной деформации 
таких плоскостей кристаллической решетки на 
формирование дифракционного волнового поля 
в треугольнике рассеяния. Все расчеты выпол-
нены для монокристалла кремния толщиной 
1500 мкм, излучение CuKα (аномальное прохож-
дение рентгеновских лучей), поверхность (110), 
отражающие плоскости (2–20), расстояние от 
источника до кристалла 10 см. Используемые в 
работе обозначения знаков изгиба плоскостей 
показаны на рис. 3.

Результаты численного моделирования ин-
тенсивности в центре треугольника рассеяния на 
выходной поверхности кристалла в зависимости 
от радиуса изгиба отражающих плоскостей при-
ведены на рис. 4. Анализ приведенной зависи-
мости позволяет сделать некоторые выводы: при 
больших радиусах изгиба отражающих плоско-
стей интенсивность стремится к интенсивности 
идеального кристалла; при малых радиусах 
наблюдается подавление эффекта Бормана; 
поведение интенсивности существенно зависит 
от знака радиуса изгиба – при уменьшении по-
ложительного значения радиуса изгиба наблю-
дается рост интенсивности аномальной волны  

                                (а)                                                                      (б)                                                                (в)

Рис. 2. Трехмерное изображение поля локальной разориентации β краевой дислокации (а); двумерные сечения, 
параллельные плоскости Yβ, на расстояниях от начала координат x1 = 35, x2 = –35 мкм; в – сечение, параллельное 
плоскости Xβ, при x = 0. 
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(≈300 м – максимум), а при дальнейшем умень-
шении радиуса и изменении его знака – падение. 
Следует также обратить внимание на то, что даже 
при радиусе изгиба 2 км пока еще нельзя достичь 
предела идеального кристалла. Это может быть 
связано с ошибками метода численного инте-
грирования, накапливающимися при большой 
толщине кристалла. 

Численное моделирование волнового поля 
в треугольнике рассеяния приведено на рис. 5.  
Из рисунка хорошо видно, что при радиусе 
изгиба отражающих плоскостей –300 м ано-
мальное волновое поле практически не доходит 
до выходной поверхности кристалла, в то время 
как при радиусе изгиба +300 м амплитуда поля 
наблюдается. 

В верхней области треугольника рассеяния 
(в тонкой части кристалла), где распространя-
ются обе волны – нормальная и аномальная, не 
наблюдаются заметные изменения в интерфе-
ренционной картине при изгибе отражающих 
плоскостей. На рис. 6 приведена часть волнового 
поля в треугольнике рассеяния (тонкий кристалл, 
толщина 150 мкм, шаг интегрирования по оси z 
0.01 мкм) для идеального и изогнутого кристал-
ла. Видно, что изгиб отражающих плоскостей  
(±300 м) не оказывает заметного влияния на 
поведение интерференционных полос. Однако 
более тонкий анализ показывает, что отличия 
имеются и составляют около 4.5%. 

При увеличении толщины кристалла, когда 
в результате поглощения остается в основном 
аномально проходящая волна, ситуация суще-
ственно меняется [6–8]. На рис. 7 приведены 

Рис. 3. Схема обозначения знаков изгиба отра-
жающих плоскостей, использованных в работе: 
hkl – индексы отражающих плоскостей; R – радиус  
изгиба отражающих плоскостей; Khkl – вектор  
дифракции.

Рис. 4. Относительная интенсивность I/Iид ано-
мального (бормановского) волнового поля в центре 
треугольника рассеяния в зависимости от радиуса 
изгиба R отражающих плоскостей (нормирована  
на интенсивность идеального кристалла Iид). 

графики относительной интенсивности. Нижний  
график – интенсивность волны в идеальном 
кристалле за вычетом интенсивности волны в изо-
гнутом кристалле с радиусом изгиба R = +300 м.  
То есть интенсивность волны в кристалле с изги-
бом (+300 м) выше, чем в идеальном кристалле. 
Верхний график – интенсивность волны в идеаль-
ном кристалле за вычетом интенсивности волны в 
изогнутом кристалле с радиусом изгиба R = –300 м. 
В этом случае интенсивность волны в кристалле  
с изгибом ниже, чем в идеальном кристалле. 

Рис. 5. Численное моделирование волнового поля в 
треугольнике рассеяния в случае толстого кристалла 
при разных знаках изгиба отражающих плоскостей.

Рис. 6. Фрагменты волнового поля в треугольниках 
рассеяния тонкого кристалла (150 мкм), где при- 
сутствуют нормальная и аномальная волны (числен-
ное моделирование). 
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Рис. 7. Графики относительной интенсивности  
ΔI = Iик – IR, R: +300 (1); –300 м (2). 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, результаты численного 
моделирования волнового поля дифракции 
рентгеновской волны на изогнутых отражающих 
плоскостях кристаллической решетки показы-
вают, что структура волнового поля аномальной 
волны существенно зависит от величины и знака 
изгиба плоскостей. При определенных параме-
трах изгиба плоскостей наблюдается подавление 
эффекта Бормана. В тонком кристалле слабопо-
глощаемые и сильнопоглощаемые волны имеют 
почти одинаковую амплитуду по модулю, но, 
видимо, есть небольшие отличия (около 4.5%)  
в коэффициентах поглощения. И поэтому эф-
фект от изгиба есть. Полученные результаты по-
зволяют понять, что в случае сложной структуры 
полей локальной разориентации, связанной  
с дефектами кристаллической решетки (напри-

мер, краевыми дислокациями), возможна асим-
метрия дифракционного изображения дефектов, 
наблюдаемая в [2]. 
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Effect of the Bending of Reflecting Planes in Crystals  
on the Propagation of an Anomalous Wave in X-ray Diffraction
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The effect of bending of reflection planes in crystals on the propagation of an anomalous wave in X-ray 
diffraction has been studied by numerical simulation methods. The bending sign of the reflection planes 
was found to affect radically the propagation of the X-ray wave field in the crystal. The Bormann effect was 
shown to be suppressed at certain bending parameters. 

Keywords: diffraction, interference, X-rays, crystal lattice, single crystals, interference fringes, crystal lattice 
defects, local deformations, bending of reflecting planes, bending sign.




