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Методом растровой электронной микроскопии исследовали морфологию поверхности аморфных спла-
вов Co65Si12B9Ni10Nb4, Co67Si12B9Fe7Nb5, Co79Si12B9, Co67Fe5B20Nb8, Co67Si13B9Fe1Mn4, Co56Fe16B20Ti8,
подвергнутых давлению 5 ГПа. Под действием приложенного давления на поверхности образцов
появились ступеньки, образующиеся при выходе полос сдвига на поверхность. Определена высота
ступенек. Для определения геометрических характеристик ступенек использовали измерения сту-
пенек на изображениях, полученных при разных углах падения пучка электронов на образцы. Об-
разец крепился на специальном держателе, с помощью которого осуществлялся наклон образца.
Съемки проводились при положении плоскости образца, перпендикулярном падающему пучку
электронов и под углом в 45°. Высота ступенек в образцах варьировалась от 20 до 400 нм. Ступеньки
образовывали системы, расположенные под углом друг к другу. Расположение полос по поверхно-
сти образцов было неравномерное. Структура деформированных образцов исследована с помощью
метода рентгенографии. Обнаружено, что в сплавах с большой высотой ступенек наблюдалась ча-
стичная кристаллизация с образованием нанокристаллов, сплавы с малой высотой ступенек оста-
лась аморфными.

Ключевые слова: аморфная структура, кристаллизация, наноструктуры, рентгенография, просвечи-
вающая электронная микроскопия, фазовые превращения.
DOI: 10.31857/S1028096021110169

ВВЕДЕНИЕ

Создание новых материалов и технологий ос-
новывается на фундаментальных исследованиях
структуры и свойств и их корреляции. Принци-
пиальным является определение процессов, при-
водящих к образованию тех или иных структур, и,
в конечном счете, к образованию материалов с
повышенными физико-химическими свойства-
ми, что, в свою очередь, приводит к разработке
новых приборов и устройств. Абсолютное боль-
шинство свойств материалов зависит от их струк-
туры (атомной, магнитной, электронной и т.д.). К
перспективным материалам, несомненно, отно-
сятся аморфные металлические сплавы (АМС)
или, другими словами, металлические стекла и
формирующиеся на их основе нанокристалличе-
ские сплавы (НКС). Хотя с момента получения
первого металлического стекла прошло уже мно-
го лет, интерес к ним не уменьшается. Во многом
это связано с развитием и постоянным появлени-
ем новых материалов и композиций. Интерес к
металлическим стеклам был обусловлен как их

необычной структурой, совершенно нетипичной
для сплавов, так и целым комплексом выдающих-
ся физико-химических свойств. Среди аморфных
сплавов есть высокопрочные, магнитно-жесткие
и магнитно-мягкие, коррозионностойкие мате-
риалы. АМС являются неравновесными материа-
лами. Они обладают удивительной структурой: в
них нет кристаллической решетки, т.е. дальнего
порядка в расположении атомов (наблюдается
структура, более характерная для жидкости), и в то
же время они оказываются стабильными при ком-
натной температуре. Такая необычность структу-
ры привела к совершенно иным (по сравнению с
кристаллической структурой) ее изменениям при
различных внешних воздействиях. Частично за-
кристаллизованные металлические стекла (свое-
образные композиты, состоящие из аморфной и
кристаллических фаз) также обладают рядом
очень хороших свойств, отличающихся от свойств
и аморфных и кристаллических материалов. Важ-
но отметить, что аморфное состояние для метал-
лических стекол является состоянием нестабиль-
ным, при нагреве или вылеживании в них может

УДК 538.911
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ПОСТНОВА и др.

происходить распад аморфной фазы с естествен-
ной деградацией свойств. Поэтому и с точки зре-
ния фундаментальной науки, и с точки зрения
перспективы промышленного использования но-
вых материалов чрезвычайно важно исследова-
ние как собственно структуры аморфной фазы в
металлических сплавах, так ее стабильности, т.е.
установление температурно-деформационно-вре-
менных интервалов перехода в частично-кристал-
лическое или полностью кристаллическое состоя-
ние, а также корреляции структуры и свойств ма-
териала.

Одной из самых важных предпосылок при-
стального изучения структуры и эволюции струк-
туры АМС при внешних воздействиях является
то, что АМС могут быть основой для получения
наноструктур, обладающих выдающимися свой-
ствами (магнитными, механическими, электро-
химическими). Металлические наноструктурные
материалы могут быть получены методом контро-
лируемой кристаллизацией АМС, при этом пере-
ход из аморфного в нанокристаллическое состоя-
ние происходит при нагреве или отжиге аморфных
сплавов и параметры возникающей нанострукту-
ры регулируются условиями обработки. Этот ме-
тод оказался перспективным для получения мате-
риалов самого различного назначения (магнит-
ных, износостойких и др.). Поскольку процесс
кристаллизации обычно можно остановить на
любой стадии, то появляется возможность менять
в широких пределах параметры образующейся
структуры (варьируя, например, скорость нагре-
ва, температуру отжига и т.д.). Образование кри-
сталлов происходит в неупорядоченной среде, ка-
залось бы, как и при охлаждении жидкости, но
фундаментальное отличие состоит в том, что
аморфный сплав – твердый. Из этого следует, что
образование кристаллов происходит в поле на-
пряжений (плотность кристаллов и аморфного
сплава разная), которые могут определять фазо-
вый состав, морфологию и расположение кри-
сталлов.

Еще один способ получения нанокристалли-
ческих материалов связан с применением дефор-
мационного воздействия. Применение различно-
го типа деформационного воздействия к аморф-
ным материалам дает возможность получения
новых композиций НКС (в том числе НКС, кото-
рые не могут быть получены традиционными
способами с помощью термообработки), а также
позволяет получать нанокристаллические образ-
цы большего размера. К настоящему времени ме-
тодами интенсивной пластической деформации
(кручения под высоким давлением) была сформи-
рована нанокристаллическая структура в ряде си-
стем (Fe–Si–B, Ni–Ti–Cu, Fe–B, Nd–Fe–B и др.).
Во многих НКС расположение нанокристаллов,
образующихся при деформации, коррелирует с
расположением полос сдвига.

Пластическая деформация АМС протекает по-
разному в разных температурных интервалах: при

низких температурах – гетерогенно путем обра-
зования и распространения полос сдвига, при вы-
соких (в окрестностях и выше температуры стек-
лования) – гомогенно путем вязкого течения.
При высоких напряжениях и сравнительно низ-
ких температурах деформация происходит гете-
рогенно и является очень сильно локализован-
ной. В результате деформирования образуются
полосы сдвига (толщина полос сдвига составляет,
как правило, несколько нанометров или десятков
нанометров [1]), их ориентация близка к ориента-
ции максимальных сдвиговых напряжений [2].
Материал в полосе сдвига ведет себя подобно
жидкости и содержит повышенную концентра-
цию свободного объема, т.е. увеличенное среднее
расстояние между атомами [3, 4].

На поверхности образца полосы сдвига прояв-
ляются в виде ступенек, образующихся в местах
выхода полос сдвига на поверхность. Характери-
стики этих ступенек исследовались рядом авторов
[5, 6], и на первых этапах исследований считалось,
что их толщина составляет 5–20 нм [7–12]. В ряде
случаев деформация может приводить к ветвле-
нию полос сдвига [11, 13]. Более поздние исследо-
вания показали, что ситуация может быть более
сложной: толщина полосы сдвига может быть су-
щественно больше указанных выше значений [3,
8, 13–15], изменения структуры аморфной фазы
могут распространяться на большие расстояния
от полосы, толщина и изменение плотности ма-
териала вдоль полосы зависят от положения по-
лосы сдвига в образце. Авторы [16] предположи-
ли, что после деформации методом кручения под
давлением образец может полностью состоять из
полос сдвига и зон воздействия полос сдвига. Ав-
торы [13] показали, что изменение структуры во-
круг полосы может простираться на расстояние
до 200 нм, причем саму полосу сдвига следует рас-
сматривать не как один наноразмерный дефект, а
как множество областей, в которых произошел
локальный сдвиг. Однако сформировавшихся
представлений о распределении зон деформации
и полос сдвига в деформированном образце в на-
стоящее время нет.

Известно [17–19], что полосы сдвига являются
местами облегченного зарождения нанокристал-
лов. В связи с указанным выше, настоящая работа
посвящена исследованию изменений структуры
аморфных сплавов разного состава на основе Co
под действием высокого давления (без кручения)
и установлению связи между характеристиками
полос сдвига и нанокристаллизацией.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
Исследовали группу аморфных сплавов, полу-

ченных в виде лент методом скоростной закалки
расплава со скоростью охлаждения 106 К/с. В ба-
зовый состав Co–Si–B были внесены 1–20 ат. %
Fe, Nb, Ti, Ni, Mn. Состав сплавов контролирова-
ли методом рентгеновского микроанализа.
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Образцы всех составов одновременно подвер-
гали барической обработке при давлениях 5 ГПa.
При проведении барической обработки все ис-
следуемые образцы последовательно закладыва-
лись в ячейку высокого давления; средой, переда-
ющей давление, служил порошок гексагонально-
го нитрида бора. При этих условиях воздействия
были близкими к гидростатическим. Структуру
образцов исследовали методами рентгенографии,
структуру поверхности – методом растровой
электронной микроскопии (РЭМ). При исследо-
вании поверхности основное внимание уделя-
лось измерению высоты и ширины ступенек, обра-
зующихся при выходе полос сдвига на поверхность.
Для определения геометрических характеристик
ступенек измерение каждого объекта проводилось
при разных углах относительно регистрирующего
детектора. Детектор расположен в колонне элек-
тронного микроскопа и регистрирует электроны,
вылетающие из образца в направлении, перпен-
дикулярном поверхности. Образец крепился на
специальном держателе, с помощью которого
осуществлялся наклон образца. Съемки проводи-
лись при положении плоскости образца, перпен-
дикулярном падающему пучку электронов образ-
ца, и под углом Δβ = π/4 радиан. Таким образом
снималась стереопара, по которой можно рассчи-
тать высоту ступеньки. Высота ступеньки вычис-
лялась по формуле [20]:

(1)

где Δβ − угол дополнительного наклона образца в
микроскопе, y – ширина полосы сдвига в исход-
ном положении, х – ширина этой же полосы
сдвига в образце, наклоненном на угол Δβ. В дан-
ном случае Δβ = π/4 радиан, поэтому формула для
расчета высоты ступеньки приобретает вид:

(2)
Рентгеноструктурные исследования проводились
на дифрактометре SIEMENS D-500 с использова-
нием CоKα-излучения. При обработке спектров ис-
пользовались специальные программы, позволяю-
щие проводить сглаживание, коррекцию фона, раз-
деление перекрывающихся максимумов и др.
Размер образующихся нанокристаллов опреде-
лялся по данным рентгенографии. Оценка разме-
ра нанокристаллов по полуширине дифракцион-
ной линии проводилась с использованием из-
вестной формулы Селякова–Шеррера [21].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1 представлена микрофотография по-

верхности аморфного сплава Co65Si12B9Ni10Nb4
после барической обработки при 5 ГПа. Видно,
что на поверхности присутствуют многочислен-
ные ступеньки, образовавшиеся в результате вы-
хода на поверхность полос сдвига. Из этого и ана-
логичных изображений поверхности других об-

( )= Δβ − Δβcos /sin ,Z x y

= − 0.52 .Z x y

разцов после барической обработки следует, что в
образцах прошла пластическая деформация. Сле-
дует отметить, что для образования полос сдвига
нужны сдвиговые напряжения. Если условия де-
формации были полностью гидростатическими,
то таких полос и ступенек на поверхности образ-
цов быть не должно. Поскольку они наблюдают-
ся, то условия деформации были не совсем гидро-
статическими.

На РЭМ-изображениях (рис. 1–3) видно, что
ступеньки имеют разный размер и расположение.
Условно их можно разделить на первичные (са-
мые большие) и вторичные (они имеют меньшую
толщину и расположены под углом к первичным
полосам сдвига). Расстояние между большими
ступеньками в образцах меняется в диапазоне от
1.5 до 30 мкм, расстояние между вторичными – от
0.2 до 2 мкм. Подобные ступеньки (различающи-
еся геометрическими параметрами и частотой
расположения в образце) присутствовали во всех
исследованных образцах. Так как деформация
была очень неоднородная, распределение ступе-
нек по поверхности также неоднородное. Види-
мо, максимальная их частота наблюдалась в ме-
стах образцов, соответствующих максимальным
сдвиговым напряжениям. Как отмечалось выше,
полосы сдвига являются местами локализации
пластической деформации в образце. Как извест-
но [1, 22, 23], свойства и структура аморфной фа-
зы в полосе сдвига полосы отличается от свойств
и структуры окружающей аморфной фазы.
Аморфная фаза в полосе более разупорядочена, в
ней более высокая концентрации свободного
объема. Эти причины определяют в полосе сдвига
более высокие параметры массопереноса, суще-
ственно увеличивая коэффициент диффузии [24].
Более высокие параметры массопереноса могут
приводить к образованию нанокристаллов в
аморфной фазе при деформации. Такие примеры
известны, причем образование нанокристаллов в
полосах сдвига наблюдались даже при комнатной

Рис. 1. РЭМ-изображение поверхности образца
Co65Si12B9Ni10Nb4 после барической обработки
(Р = 5 ГПа).

3 мкм
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температуре после окончания деформирования
[17, 19]. При деформации вследствие локализации
пластической деформации в полосах сдвига может
происходить и разогрев полосы сдвига [25].

Высота ступеньки на поверхности образца ха-
рактеризует степень деформации. Высота ступенек
была определена для образцов следующих составов:
Co65Si12B9Ni10Nb4, Co67Si12B9Fe7Nb5, Co79Si12B9,
Co67Fe5B20Nb8, Co67Si13B9Fe1Mn4, Co56Fe16B20Ti8.
На рис. 4, 5 показано одно и то же место образца
Co67Fe5B20Nb8 в исходном положении (пучок
электронов перпендикулярен поверхности) и при
наклоне образца на 45°. Видно, что в первом по-
ложении размер ступеньки составляет 94 нм, в
наклоненном – 163 нм. Определенная по форму-
ле (2) высота ступеньки составляет 31 нм.

Максимальная средняя высота ступеньки на-
блюдалась в сплаве Co56Fe16B20Ti8 и составляла
303 нм. Следует отметить, что усреднение прово-
дилось по пяти результатам для каждого сплава.
Определяли высоты только больших ступенек.
Минимальное значение средней высоты ступе-

нек наблюдалось в сплаве Co67Si13B9Fe1Mn4 и со-
ставляло 75 нм. Поскольку данные измерения яв-
ляются чрезвычайно трудоемкими, полученные
результаты следует рассматривать как оценоч-
ные. Для значений высот полос для каждого спла-
ва наблюдался существенный разброс, что также
свидетельствовало о неоднородном распределе-
нии деформации по образцу. Однако полученные
значения средней высоты для крайних случаев
отличаются более чем в четыре раза и представля-
ются достоверными.

На рис. 6 приведена рентгенограмма сплава
Co56Fe16B20Ti8. Именно у этого сплава ступеньки
имели большую высоту. На дифрактограмме имеет-
ся диффузное гало от аморфной фазы (кривая 2) и 2
дифракционных отражения (кривые 3 и 4) от кри-
сталлических фаз. Кривая 3 соответствует линии
(002) ГПУ-Со, слабое отражение 4 может отве-
чать фазам типа Co3B или Co23B6, для окончатель-
ного вывода необходимо получение образцов с
большей долей этой фазы. Таким образом, при
деформации образовались нанокристаллы, сред-
ний размер которых составил 30 нм. На рис. 7

Рис. 2. РЭМ-изображение поверхности образца
Co67Si12B9Fe7Nb5 после барической обработки
(Р = 5 ГПа).

3 мкм

Рис. 3. РЭМ-изображение поверхности образца
Co79Si12B9 после барической обработки (Р = 5 ГПа).

3 мкм

Рис. 4. РЭМ-изображение поверхности образца
Co67Fe5B20Nb8 (без наклона). Ширина ступеньки
указана.

300 нм

94 нм

Рис. 5. РЭМ-изображение поверхности образца
Co67Fe5B20Nb8 (наклон 45 градусов). Ширина сту-
пеньки указана.

163 нм

300 нм
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приведена рентгенограмма от деформированного
сплава Co67Si13B9Fe1Mn4. Высота ступенек у этого
сплава была минимальной. На рентгенограмме
присутствует только гало от аморфной фазы, т.е. об-
разец при такой деформации остался аморфным.

Из полученных данных следует, что при бари-
ческой обработке образцы аморфных сплавов де-
формируются пластически. Местом локализации
пластической деформации являются полосы
сдвига, которые при выходе на поверхность обра-
зуют ступеньки. Если деформация становится су-
щественной, то происходит кристаллизация.
Мощность полосы сдвига можно определить по
высоте и ширине ступеньки. Величину деформа-
ции сдвига для большой ступеньки можно оце-
нить, используя формулу для оценки истинной
деформации при прохождении одной полосы
сдвига ln(е) = a/b, где a – высота ступеньки, b – ее
ширина. Для оценки будем использовать литера-
турные данные по толщине полосы сдвига
(20 нм). Тогда величина истинной деформации
для ступеньки средней высоты в сплаве
Co56Fe16B20Ti8 (максимальная средняя высота ступе-
нек) составила e = 2.7, а для сплава Co67Si13B9Fe1Mn4
(с минимальной средней высотой ступенек)
e = 1.3. Эти значения следует рассматривать как
оценочные по следующим причинам. Во-первых,
количество измерений высоты полос сдвига неве-
лико, и ошибка может быть существенной. Во-
вторых, ступеньки на поверхности могут быть об-
разованы в результате активации не одной, а не-
скольких близко расположенных полос сдвига. В
этом случае величина истинной деформации ма-
териала полосы сдвига будет другой. Для ответа
на этот вопрос необходимы исследования морфо-

логии ступенек с более высоким разрешением,
которые в данной работе не проводили. Однако
из полученных результатов, несомненно, следует
связь между высотой полос сдвига и образовани-
ем нанокристаллов при деформации. Эта связь
прослеживалась на всех исследованных образцах,
кроме сплава системы Co–Si–B, в котором высо-
та ступенек была промежуточной, а в соответ-
ствии с рентгеновскими данными, нанокристал-
лы в нем при деформации образовались. Но такое
расхождение опять может быть связано с погрешно-
стями при определении средней высоты ступенек.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведено исследование морфологии по-

верхности аморфных сплавов Co65Si12B9Ni10Nb4,
Co67Si12B9Fe7Nb5, Co79Si12B9, Co67Fe5B20Nb8,
Co67Si13B9Fe1Mn4, Co56Fe16B20Ti8 после бариче-
ской обработки при 5 ГПа. В процессе деформа-
ции образцы пластически деформировались путем
образования и распространения полос сдвига, при
выходе которых на поверхность образовывались
ступеньки. Определена высота ступенек во всех
исследованных образцах, которая составила от
десятков до сотен нанометров. В сплавах с боль-
шой высотой ступенек наблюдалась частичная
кристаллизация с образованием нанокристаллов,
сплавы с малой высотой ступенек осталась
аморфными.
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Surface and Structure of Amorphous Alloys after Baric Treatment  
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The surface morphology of amorphous alloys Co65Si12B9Ni10Nb4, Co67Si12B9Fe7Nb5, Co79Si12B9,
Co67Fe5B20Nb8, Co67Si13B9Fe1Mn4, Co56Fe16B20Ti8 subjected to pressure of 5 GPa was studied by scanning
electron microscopy. Under the action of the applied pressure, steps appeared on the surface of the samples,
which were formed when shear bands emerged on the surface. The height of the steps has been determined.
To determine the geometric characteristics of the steps, measurements of the steps in the images obtained at dif-
ferent angles of incidence of the electron beam on the samples were used. The sample was mounted on a special
holder that allowed the sample to be tilted. The experiments were carried out with the sample plane position per-
pendicular to the incident electron beam and at an angle of 45 degrees. The height of the steps in the samples was
varied from 20 to 400 nm. The steps formed systems at an angle to each other. The arrangement of the bands over
the surface of the samples was uneven. The structure of deformed samples was investigated using the X-ray diffrac-
tion method. It was found that the alloys with a large step height have partial crystallize structure with the formation
of nanocrystals, while alloys with a small step height remained amorphous.

Keywords: amorphous structure, crystallization, nanostructures, X-ray diffraction, transmission electron mi-
croscopy, phase transformations.
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Исследовано влияние структуры легирующих элементов и их растворимости в основном компонен-
те сплава на образование нанокристаллов в аморфной фазе. Рассмотрен механизм формирования
нанокристаллов, базирующийся на сходстве ближнего порядка в упорядоченных областях гетеро-
генной аморфной структуры и структуры кристаллизующейся фазы. Показано, что наличие струк-
турно-связанных упорядоченных областей обеспечивает большое количество мест потенциального
зарождения нанокристаллов и облегчает процесс нанокристаллизации. Поскольку доля кристалли-
ческой фазы, образующейся по первичной реакции кристаллизации, определяется диаграммой фа-
зового равновесия, при увеличении количества таких областей образуется структура с меньшим
размером нанокристаллов. Параметры образующейся наноструктуры зависят от типа легирующего
элемента, его концентрации, а также растворимости в основном металлическом комопоненте спла-
ва. Полученные результаты свидетельствуют о возможной реализации механизма образования на-
нокристаллов на упорядоченных областях в гетерогенной аморфной фазе металлических стекол.

Ключевые слова: аморфная структура, кристаллизация, наноструктуры, рентгенография, просвечи-
вающая электронная микроскопия, фазовые превращения.
DOI: 10.31857/S1028096021110030

ВВЕДЕНИЕ
Аморфные металлические материалы или ме-

таллические стекла представляют собой широкий
класс объектов, интерес к которым обусловлен
рядом причин. В качестве основных нужно отме-
тить следующие:

1. Необычность структуры: отсутствие перио-
дичности в расположении атомов в, казалось бы,
традиционных по составу материалах и, как след-
ствие, необычные физические свойства: высокая
прочность при малом удельном весе (сплавы на
основе Al, Mg), рекордные магнитные свойства
(сплавы на основе Co, Fe и др.), высокая коррози-
онная стойкость из-за отсутствия границ зерен и пр.

2. Особенности кристаллизации, отличающие
этот процесс от кристаллизации и жидкости, и
твердой фазы. Так, например, при кристаллиза-
ции из расплава при небольшом переохлаждении
процесс кристаллизации может прекратиться из-
за выделения теплоты превращения; в случае
кристаллизации металлического стекла выделя-
ющаяся теплота разогревает окрестности расту-
щего кристалла, процесс кристаллизации ускоря-
ется и при определенных условиях может носить
взрывной характер. В случае кристаллизации из
аморфной фазы (превращение в твердом состоя-
нии) рост кристалла сопровождается ростом на-

пряжений вокруг него, обусловленных разницей
в плотности кристалла и аморфной фазы, насле-
дующей плотность расплава. При росте кристал-
ла в жидкости такого процесса не происходит из-
за более легкой перегруппировки атомов.

3. Аморфная фаза может являться прекурсо-
ром для формирования нанокристаллической
структуры, причем характеристики формирую-
щейся структуры зависят от множества факторов,
в число которых входят параметры внешних воз-
действий (температура, давление, деформация,
скорости их изменения), а также состояние
аморфной фазы перед началом кристаллизации.

Последнее, а именно состояние аморфной фа-
зы перед началом кристаллизации неожиданно
оказалось одной из наиболее существенных ха-
рактеристик аморфной матрицы, влияющей как
на процесс кристаллизации, так и на параметры
формирующейся микроструктуры и на свойства
материала.

Почему это важно? Еще в середине прошлого
века [1, 2] было установлено, что прочность мате-
риалов растет с уменьшением размера зерна
(прочность обратно пропорциональна корню
квадратному из диаметра зерна). Поэтому при со-
здании высокопрочных материалов значительное
внимание исследователей было сосредоточено на
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методах воздействия на структуру, способствую-
щих измельчению структурных составляющих.
Однако при исследовании нанокристаллических
материалов было обнаружено, что эта зависи-
мость в наноструктурах не работает: при размере
нанокристаллов менее 50 нм она становится не-
монотонной [3]. Введение небольших добавок к
базовому составу может существенно изменить и
процесс кристаллизации материала, и его свой-
ства. Например, добавление меди и ниобия к ба-
зовому составу сплава на основе Fe приводит к
ухудшению магнитных свойств, добавление ко-
бальта – к улучшению высокочастотных свойств
и температуры Кюри [4, 5], частичная замена же-
леза на марганец способствует заметному повы-
шению температуры кристаллизации [6], а заме-
щение железа никелем ведет к увеличению сред-
него размера кристаллов [7, 8]. Все это указывает
на необходимость исследования закономерно-
стей формирования наноструктур в аморфной
фазе.

Важным аспектом формирования нанострук-
тур является состояние аморфной фазы перед на-
чалом кристаллизации. В настоящее время извест-
но, что аморфная фаза не является чем-то застыв-
шим, а представляет собой эволюционирующую
систему, которая может меняться при разных воз-
действиях, может быть гомогенной или гетероген-
ной, состоящей из областей разного состава и/или
с разным типом ближнего порядка (наностекло).
Исследования показали, что характеристики об-
ластей неоднородности и их происхождение могут
существенно различаться: в аморфной фазе могут
наблюдаться упорядоченные области, ближний
порядок в которых распространяется на несколько
координационных сфер [9]. Оказалось, что в гете-
рогенной аморфной фазе процесс кристаллиза-
ции протекает быстрее, чем в гомогенной, а ха-
рактеристики формирующейся микроструктуры
зависят не только от наличия областей неодно-
родности, но и от того, каким образом они воз-
никли [10, 11]. Естественно, и размер нанокри-
сталлов, и прочностные характеристики в таких
материалах разные.

Как известно, кристаллизация аморфных спла-
вов может происходить по механизму зарождения
и роста или путем спинодального распада. В абсо-
лютном большинстве случаев кристаллизация
происходит путем зарождения и роста кристаллов.
Образование нанокристаллов обычно происходит
путем первичной кристаллизации, когда состав
формирующегося кристалла отличается от соста-
ва окружающей аморфной матрицы. Исследова-
нию процессов кристаллизации металлических
стекол посвящено много работ [12–15]. Обычно
при этом рассматривается гомогенная аморфная
фаза. Для формирования наноструктуры необхо-
димо обеспечить высокую скорость зарождения
кристаллов и низкую скорость их роста. Одна из

первых работ, посвященных формированию на-
нокристаллов в аморфной фазе, была выполнена на
сплаве системы Fe–Si–B [16]. При обычной термо-
обработке в этом сплаве образуются крупные кри-
сталлы. Для обеспечения указанных выше условий
в сплав было добавлено 3 ат. % Nb и 1 ат. % Cu
(сплав Finemet). Атомы меди образовывали класте-
ры, которые служили местами зарождения кристал-
лов, а ниобий, характеризующийся низким коэф-
фициентом диффузии, способствовал замедлению
их роста. Подобное добавление легирующих ком-
понентов было позже использовано в ряде систем
для получения нанокристаллической структуры.

Анализ большого количества эксперименталь-
ных данных показал, что такой путь формирова-
ния наноструктур в металлических стеклах явля-
ется не единственным. Ряд известных экспери-
ментальных данных указывал на то, что все может
происходить иначе. Некоторые из этих данных:

1. Изменение ближнего порядка в аморфной
фазе в зависимости от состава или с изменением
температуры [17–20].

2. Присутствие упорядоченных областей,
ближний порядок которых распространяется на
несколько координационных сфер [9, 21].

3. Формирование на начальной стадии кри-
сталлизации метастабильных фаз, ближний по-
рядок которых близок в к ближнему порядку
аморфной фазы непосредственно перед началом
кристаллизации [22].

4. Предшествующее кристаллизации расслое-
ние аморфной фазы: образование гетерогенной
структуры с областями разного состава и с раз-
ным типом ближнего порядка [23–25].

5. Независимая друг от друга кристаллизация
аморфных областей с разным типом ближнего
порядка в гетерогенной аморфной структуре (на-
ностекле) [22, 26].

6. Зависимость степени совершенства образу-
ющихся нанокристаллов от их размера и химиче-
ского состава [27, 28].

Образование метастабильных фаз, “наследую-
щих” ближний порядок аморфной матрицы, об-
разование разных фаз в разных областях наностекол
и ряд других факторов указывают на возможность
формирования нанокристаллов на упорядоченных
областях гетерогенной структуры. Исследованию
возможности такого механизма кристаллизации
посвящена данная работа.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Аморфные сплавы систем Fe–Si–B и Co–Si–B,

легированные Nb, Ti, Cu, Ni, Mn были получены
в виде лент методом скоростной закалки расплава
со скоростью охлаждения ~106 К/с. Состав спла-
вов контролировался методом локального мик-
рорентгеноспектрального анализа. После полу-
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чения сплавы подвергались изотермическим от-
жигам в температурном интервале 400–700°С и
нагревам с постоянной скоростью (20°С/мин) в
дифференциальном сканирующем калориметре.
Структура образцов исследовалась методами рент-
геноструктурного анализа, просвечивающей и вы-
сокоразрешающей растровой электронной мик-
роскопии. Образцы для электронно-микроско-
пических исследований готовились ионным
утонением. Размер образующихся нанокристал-
лов определялся по рентгенограммам с использо-
ванием формулы Селякова–Шеррера [29] и по
темнопольным электронно-микроскопическим
изображениям.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Как было сказано выше, образование кристал-

лов в аморфной фазе чаще всего происходит по
механизму зарождения и роста, при этом зарож-
дение может быть гомогенным или гетероген-
ным. Гетерогенное зарождение может быть двух
типов:

1. Гетерогенное зарождение нанокристаллов
на неоднородностях (частицах второй фазы, по-
верхностях, кластерах и пр.). Такое зарождение
нанокристаллов осуществляется в аморфных
сплавах типа Finemet, когда зарождение кристал-
лов происходит на кластерах меди (местах неод-
нородности), и зарождающиеся кристаллы ОЦК
фазы никак структурно не связаны с медными
кластерами.

2. Зарождение нанокристаллов на упорядочен-
ных областях, имеющих тот же тип ближнего по-
рядка, что и аморфная фаза в данном месте
(структурно-связанные области). Примером по-
добного зарождения может служить кристаллиза-
ция сплава Ni–Mo–B при температурах выше
температуры стеклования [22]: образование трех
фаз Ni, твердого раствора Ni(Mo) и Ni3B происхо-
дит в разных местах гетерогенной аморфной фа-
зы, причем рост этих кристаллов проходит неза-
висимо друг от друга.

Если такой механизм реализуется, то можно
ожидать, что образование нанокристаллов с той
или иной структурой, а также параметры форми-
рующейся наноструктуры будут зависеть от типа
кристаллической решетки и количества легирую-
щего компонента. Для проверки этого положения
исследовались сплавы на основе Fe и Сo, легиро-
ванные элементами с разным типом решетки Nb
(ОЦК), Mn(ОЦК), Ti(ГПУ), Cu(ГЦК), Ni(ГЦК).

Сплавы системы Fe–Si–B

Исследования проводили на сплавах системы
Fe–Si–B базового состава Fe73Si13B9, легирован-
ных Nb (1–3 ат. %) и (0–1 ат. %). На рис. 1 показаны

рентгенограммы сплавов, содержащих 3 ат. % Nb и
0.3 ат. % (1) и 1 ат. % Cu (2) после окончания пер-
вой стадии кристаллизации. Видно, что структура
сплавов после окончания первой стадии кристал-
лизации существенно зависит от концентрации
легирующих компонентов. В сплаве, содержащем
небольшое количество меди (0.3 ат. %), образует-
ся многофазная структура. Структура сплава с
1 ат. % Cu после окончания первой стадии кри-
сталлизации состоит из аморфной фазы и нано-
кристаллов с ОЦК-решеткой. Как было показано
в работе [30], для образования наноструктуры в
сплавах этой системы необходимо содержание не
менее 0.45 ат. % меди и не менее 1 ат. % ниобия.
Размер нанокристаллов ОЦК-фазы уменьшается
при увеличении концентрации легирующих ком-
понентов.

Сплавы системы Со–Si–B
Влияние концентрации легирующих элементов.

Как показано выше, образование нанокристал-
лической структуры в сплавах на основе железа
зависит от концентрации легирующего элемента.
Аналогичная ситуация наблюдается в сплавах на
основе кобальта. На рис. 2 показаны рентгено-
граммы сплавов Co72Fe7Si12B9 и Co67Fe7Si12B9Nb5
после окончания первой стадии кристаллизации.
В сплаве без ниобия наноструктура не образуется,
образец является многофазным. При добавлении
Nb начинается образование ОЦК-нанокристал-
лов, размер которых уменьшается с увеличением
концентрации Nb.

Исследования показали [30], что нанострукту-
ра не образуется и при значительном уменьшении
содержания железа. На рис. 3 показана рентгено-

Рис. 1. Рентгенограммы сплавов на основе железа,
отожженных при температуре 550°С в течение 1 часа
(1 – 0.3 ат. % Cu, 2 – 1 ат. % Cu).
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грамма сплава Co75.3Si12B9Fe0.7Nb3 после часового
отжига при температуре 550°С. После начала кри-
сталлизации образец содержит кристаллы ГЦК-Со
(отражения на рентгенограмме помечены крести-
ками) и ГПУ-Со (отражения помечены кружоч-
ками), нанокристаллов ОЦК-фазы нет.

Согласно полученным результатам, вероят-
ность образования нанокристаллов ОЦК-фазы
растет при увеличении концентрации и Nb, и Fe
(компонентов с ОЦК-решеткой), что согласуется
с предположением об образовании нанокристал-
лов на упорядоченных областях в аморфной мат-
рице. Чем выше концентрация этих компонентов,
тем больше вероятность образования в гетероген-
ной аморфной структуре областей с ближним по-
рядком типа ОЦК, тем больше мест потенциально-
го зарождения нанокристаллов с такой решеткой.

Влияние структуры легирующих элементов.
Оказывает ли тип решетки легирующего компо-
нента влияние на структуру формирующихся на-
нокристаллов? Для ответа на этот вопрос была
исследована структура сплавов с одинаковой
концентрацией компонентов, но с разным типом
легирующего компонента: Co56Fe16B20Nb8 и
Co56Fe16B20Ti8. Как известно, ниобий имеет ОЦК-
решетку, титан – ГПУ. На рис. 4 приведены рент-
генограммы этих сплавов после часового отжига
при температуре 550°С. Структура сплава с Nb
после отжига состоит из ОЦК-нанокристаллов
(отражения помечены звездочками) и аморфной
фазы. На рентгенограмме присутствует также не-
большое количество очень слабых отражений,
указывающих на наличие незначительного коли-
чества других кристаллических фаз. Рентгено-
грамма сплава с титаном свидетельствует об обра-
зовании многофазной кристаллической структу-
ры, она содержит кристаллы ГЦК-Со (крестики),

фазу с ОЦК-решеткой (звездочки), а также фазу
со структурой типа Со23В6. Присутствие фазы с
ОЦК-решеткой, очевидно, обусловлено доста-
точно высокой концентрацией железа (16 ат. %).
Размер кристаллов фазы с объемно-центриро-
ванной решеткой в этом сплаве больше, чем в
сплаве с ниобием. Если зарождение нанокри-
сталлов происходит на аморфных областях, упо-
рядоченных по типу этой решетки, то понятно,
что в сплаве с ниобием таких областей должно
быть больше из-за более высокой концентрации
ОЦК-компонента (16 ат. % Fe + 8 ат. % Nb = 24 ат.
% ОЦК). При одинаковой общей доле кристалли-
ческой фазы в обоих сплавах размер нанокри-
сталлов в сплаве с ниобием должен быть меньше,
что и наблюдается экспериментально.

Проведенный анализ показал, что облегчен-
ное зарождение нанокристаллов на упорядочен-
ных аморфных областях обусловлено как одина-
ковым типом ближнего порядка в формирую-
щейся фазе и в Nb и Fe , так и наличием близких
или одинаковых межплоскостных расстояниях в
этих структурах. Примером таких расстояний мо-
гут быть следующие: d(220)Nb = 1.169 Å и d(211)Fe =
= 1.167 Å; d(310)Nb = 1.045 Å = d(220)ОЦК и др. По-
скольку разница в параметрах решетки кристал-
лизующейся фазы (2.835 Å) и α-Fe (2.866 Å) со-
ставляет около 1%, создаются условия для эпи-
таксиального роста кристаллов ОЦК-фазы на
упорядоченных областях. Очевидно, это процесс
не эпитаксиального, а гетероэпитаксиального ро-
ста, поскольку химический состав кристаллизую-
щейся фазы и упорядоченных областей несколь-
ко различается. Важно, что упорядоченные области,
ближний порядок которых распространяется на не-
сколько координационных сфер, могут служить ме-
стами облегченного зарождения кристаллов.

Рис. 2. Рентгенограммы сплавов на основе кобальта,
отожженных при температуре 550°С в течение 1 часа
(1 – 0 ат. % Nb, 2 – 5 ат. % Nb).
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Рис. 3. Рентгенограмма сплава Co75.3Si12B9Fe0.7Nb3
после часового отжига при температуре 550°С.
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Влияние размера элементарной ячейки легирую-
щего компонента. Поскольку зарождение нано-
кристаллов на упорядоченных областях предпо-
лагает наличие в аморфной матрице областей с
ближним порядком, соответствующим структуре
легирующего элемента, важно проверить, влияют
ли на этот процесс размеры элементарной ячей-
ки. Объемы элементарных ячеек Nb и Fe различа-
ются незначительно (36.15 и 23.54 Å3 соответ-
ственно), поэтому в качестве еще одного легиру-
ющего элемента был выбран марганец с

существенно большей элементарной ячейкой
(707.82 Å3). На рис. 5 приведена рентгенограмма
сплава Co74Si13B9Fe1Mn3 после часового отжига
при 550°С. Видно, что структура отожженного
сплава Co74Si13B9Fe1Mn3 является многофазной и
содержит ГЦК-Со (отражения помечены крести-
ками на рентгенограмме), ГПУ-Со (кружочка-
ми), Co3B (стрелочки) и Co2Si (ромбики). Одна-
ко, в отличие от легирования сплава ниобием или
железом в сплаве с Mn образования ОЦК-фазы
не происходит.

Поскольку кристаллизация происходит путем
зарождения и роста кристаллов, важным факто-
ром является величина критического зародыша.
Минимальным размером критического зароды-
ша является размер его элементарной ячейки.
Чем больше элементарная ячейка элемента, тем
большая флуктуация состава (при первичной
кристаллизации) и ближнего порядка необходи-
ма для образования критического зародыша. По-
нятно, что при такой большой разнице в размерах
элементарных ячеек вероятность зарождения
ОЦК-фазы со структурой типа α-Mn (I43m) су-
щественно ниже, чем со структурой ниобия или
железа (Im3m). Таким образом, размер элемен-
тарной ячейки, несомненно, влияет на вероят-
ность зарождения нанокристаллов на упорядо-
ченных областях в аморфной фазе.

Следует также отметить, что хотя кристалличе-
ские решетки всех фаз (Nb, Fe и Mn) являются
объемно-центрированными, ближний порядок в
них различается. Ближний порядок в решетках Nb
и Fe такой же, как в кристаллизующейся ОЦК-фазе,

Рис. 4. Рентгенограмма сплавов Co56Fe16B20Nb8 (1)
иCo56Fe16B20Ti8(2) после часового отжига при темпе-
ратуре 550°С.
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Рис. 5. Рентгенограмма отожженного сплава Co74Si13B9Fe1Mn3.
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и отличается от ближнего порядка в решетке α-Mn.
Это также объясняет многофазную кристаллиза-
цию аморфного сплава Co74Si13B9Fe1Mn3.

Влияние растворимости легирующего компонен-
та в основном компоненте сплава. При анализе
возможности образования гетерогенной аморф-
ной фазы и, в частности, образования в ней упо-
рядоченных областей важной характеристикой
является взаимная растворимость компонентов
сплава и, главное, растворимость легирующих
компонентов в основном металлическом компо-
ненте сплава. Поэтому в качестве еще одного ле-
гирующего элемента был выбран никель. С одной
стороны, никель имеет ГЦК решетку и, исходя из
описанного выше подхода, можно было бы ожи-
дать кристаллизации фазы с такой решеткой, но с
другой стороны, его растворимость в кобальте со-
ставляет 100%.

Для проверки влияния растворимости было
исследовано несколько сплавов содержащих ни-
кель. На рис. 6 приведена рентгенограмма отож-
женного сплава Co57 Si11B17Fe5Ni10. После оконча-
ния первой стадии кристаллизации образцы со-
держат только ОЦК-фазу. Как отмечено выше,
кобальт и никель неограниченно растворимы
друг в друге, образуя непрерывный ряд твердых
растворов [31]. В этом случае трудно ожидать об-
разования кластеров никеля. В то же время в
сплаве присутствуют Fe и Si, которые обычно об-
разуют ОЦК твердый раствор Fe(Si). Судя по по-
лученным результатам, в этом сплаве местами по-
тенциального зарождения нанокристаллов могут
быть области, упорядоченные по типу Fe(Si).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Полученные в результате исследований дан-

ные свидетельствуют о возможной реализации

механизма образования нанокристаллов на упо-
рядоченных областях в гетерогенной аморфной
фазе металлических стекол. Ранее для сплавов ти-
па Finemet рассматривался механизм зарождения
нанокристаллов на кластерах меди, которые не
связаны структурно с формирующимися нанокри-
сталлами. На основании полученных результатов
можно сделать заключение о существовании дру-
гого механизма зарождения нанокристаллиза-
ции: зарождении нанокристаллов на упорядочен-
ных областях в аморфной матрице. В этом случае
наличие ориентационных соотношений между
решетками легирующего элемента и образую-
щейся кристаллической фазы носит принципи-
альный характер. Присутствие структурно-свя-
занных упорядоченных областей обеспечивает
большое количество мест потенциального зарож-
дения нанокристаллов и облегчает процесс нано-
кристаллизации. Поскольку доля кристалличе-
ской фазы, образующейся по первичной реакции
кристаллизации, определяется диаграммой фазо-
вого равновесия, при увеличении количества та-
ких областей образуется структура с меньшим
размером нанокристаллов. Параметры образую-
щейся наноструктуры зависят от типа легирую-
щего элемента, его концентрации, а также рас-
творимости в основном металлическом комопо-
ненте сплава.
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Devitrification of Heterogeneous Metallic Glasses
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The effect of the structure of alloying elements and their solubility in the main component of the alloy on the
formation of nanocrystals in the amorphous phase has been investigated. The mechanism of the formation of
nanocrystals based on the similarity of short-range order in ordered regions of a heterogeneous amorphous
structure and the structure of a crystallizing phase is considered. It is shown that the presence of structurally
related ordered regions provides a large number of potential nucleation sites for nanocrystals and facilitates
the process of nanocrystallization. Since the fraction of the crystalline phase formed by the primary crystal-
lization reaction is determined by the phase equilibrium diagram, an increase in the number of such regions
leads to the formation of a structure with a smaller nanocrystal size. The parameters of the resulting nano-
structure depend on the type of alloying element, its concentration, and also the solubility in the main metal
component of the alloy. The results obtained indicate the possible realization of the mechanism of the for-
mation of nanocrystals on ordered regions in the heterogeneous amorphous phase of metallic glasses.

Keywords: amorphous structure, crystallization, nanostructures, X-ray diffraction, transmission electron mi-
croscopy, phase transformations.
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Представлено исследование процессов формирования и свойств нанокомпозитных материалов, со-
стоящих из наночастиц индия, в тонкой пленке органического полупроводника тетрафторфталоци-
анина меди (CuPcF4). Результаты получены методом динамической фотоэлектронной спектроско-
пии (ДФЭС), которая позволяет регистрировать спектры в миллисекундном интервале, используя
электронный спектрометр “ARGUS” (ОМИКРОН) и синхротронное излучение (PETRA III/DESY,
Германия). Прослежена эволюция спектров глубоких уровней: C1s, N1s и In3d5/2, зарегистрирован-
ных непосредственно в процессе осаждения индия на поверхность CuPcF4 в условиях сверхвысоко-
го вакуума. Толщина покрытия индия в процессе напыления увеличивалась от 0 до 5 нм. В этом диа-
пазоне покрытий было зарегистрировано более 150 спектров для каждого глубокого уровня со ско-
ростью записи 0.1 с/спектр. Установлено: наблюдается существенная диффузия атомов индия
вглубь органической матрицы; фактически отсутствует химическое взаимодействие индия с атома-
ми углерода; атомы индия располагаются в местах, близких к пиррольному азоту молекулы CuPcF4.
По-видимому, в процессе взаимодействия атомов In и атомов пиррольного азота происходит пере-
нос отрицательного заряда от индия к молекуле CuPcF4. Таким образом, получены данные о быст-
ротекущих процессах формирования металлоорганических границ раздела In–CuPcF4.

Ключевые слова: электронный спектрометр, динамическая фотоэлектронная станция, моменталь-
ный снимок, высокий вакуум, тонкая органическая пленка, индий, фторзамещенный фталоцианин
меди CuPcF4.
DOI: 10.31857/S1028096021110042

ВВЕДЕНИЕ
Появление и развитие молекулярной электро-

ники привлекло особое внимание к молекуляр-
ным полупроводникам – фталоцианинам метал-
лов (MePc). Они обладают уникальными свой-
ствами и технологичны при получении пленок.
Используя ультратонкие пленки в качестве матри-
цы можно создавать металлоорганические компо-
зиты, содержащие металлические наночастицы, са-
моорганизующиеся в MePc-матрице. Технологии
для создания описанных нанокомпозитов доста-
точно просты и сравнительно дешевы, поэтому
такие материалы могут занять достойное место

для практического применения в различных
электронных приборах. Однако, несмотря на воз-
растающий интерес к гибридным системам, мно-
гочисленные вопросы об их свойствах и процес-
сах, происходящих при их формировании, пока
остаются без ответа. Например, интерфейсные
явления могут радикально изменить электрон-
ные свойства органических широкозонных мат-
риц. Следует также отметить, что процессы фор-
мирования металлоорганических границ раздела
при изготовлении гибридных органико-неорга-
нических систем являются быстротекущими. По-
этому регистрация экспериментальных данных в

УДК 538.911
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динамическом режиме могла бы выявить допол-
нительные свойства этих важных для электрони-
ки материалов.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ

В настоящей работе описано создание модель-
ных металлорганических нанокомпозитных ма-
териалов, состоящих из органической полупро-
водниковой матрицы CuPcF4 и атомов индия, а
также исследование их характеристик. Уникаль-
ность свойств фторзамещенных фталоцианинов
металлов, к которым относится CuPcF4, заключает-
ся в том, что у них заметно меняются физические и
химические свойства вещества за счет изменения
ширины запрещенной зоны и относительного по-
ложения в ней уровня Ферми. Уровень Ферми в
запрещенной зоне смещается в направлении дна
зоны проводимости (LUMO), что является пред-
посылкой к смене дырочной проводимости у фта-
лоцианина меди CuPс на электронную у CuPсF4
[1, 2]. Выбор индия в качестве металлического
компонента обусловлен низкой температурой
плавления, низким значением работы выхода, а
также тем фактом, что этот металл является важ-
ным материалом для полупроводниковой про-
мышленности [3–7].

Рентгеновская фотоэлектронная спектроско-
пия (РФЭС) является общепризнанным и широ-
ко используемым методом для получения инфор-

мации об электронной структуре поверхности и
приповерхностных слоев различных материалов.
Наблюдаемый прогресс в разработке и строитель-
стве синхротронных источников рентгеновского
излучения, а также в производстве электронных
спектрометров и детекторов открывает возмож-
ность исследовать более сложные современные
материалы, а также быстротекущие процессы.
Контролировать и изучать такие процессы может
позволить применение динамической фотоэлек-
тронной спектроскопии со скоростью записи каж-
дого спектра в течение нескольких миллисекунд.
Одним из способов регистрации фотоэмиссион-
ных спектров с достаточно быстрым временным
разрешением является комбинирование синхро-
тронного источника фотонов высокой яркости
(например, PETRA III, Гамбург) с новым полусфе-
рическим анализатором “Argus” (Omicron Nano-
Technology GMBH, Германия). “Argus” имеет
128-канальный мульти-анодный детектор, кото-
рый может регистрировать фотоэлектронные
спектры двумя способами: первый способ – тра-
диционное сканирование по энергиям c последо-
вательным разворачиванием спектра в данном
диапазоне энергий, второй – так называемый ре-
жим моментального снимка (128 каналов элек-
тронного детектора охватывают одновременно
весь спектральный диапазон энергий). Помимо
двух способов регистрации, конструкция спек-
трометра обеспечивает возможность сканирова-
ния зондируемого участка поверхности микрон-
ного размера вдоль поверхности образца с одно-
временной регистрацией РФЭ-спектров без
механического перемещения исследуемого об-
разца. Этот режим позволяет разобраться в слож-
ных локальных химических реакциях и получить
локальные РФЭ-спектры вдоль поверхности ана-
лизируемого образца с пространственным разреше-
нием лучше, чем несколько микрометров [8].
Успешное использование динамической фотоэлек-
тронной спектроскопии для исследования в реаль-
ном времени быстропротекающих процессов фор-
мирования наноструктурированных двумерных
систем продемонстрировано в работах [9–11].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Детальное схематическое описание структуры

органической молекулы CuPcF4, представленной
на рис. 1, может быть найдено, например, в рабо-
тах [12, 13].

В настоящей работе прослежена эволюция спек-
тров глубоких уровней (ГУ) C1s, N1s и In3d5/2, заре-
гистрированных непосредственно в процессе
осаждения индия на поверхность CuPcF4 в усло-
виях сверхвысокого вакуума (рис. 2). Все данные
были получены в виде циклов последовательной
записи в динамическом режиме. Для каждого из
ГУ было получено более 150 спектров со скоро-

Рис. 1. Плоская молекула CuPcF4, состоящая из цен-
трального атома меди, окруженного четырьмя атома-
ми азота (пиррольными, N1), четырех других атомов
азота (соединяющий мостик, N2), 32 атомов углерода
(пиррольных C1 и бензольных С2, С3 и С4). В отличие
от CuPc, четыре атома водорода замещены на атомы
фтора.
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стью записи 0.1 с/спектр. Толщина покрытия ин-
дия в процессе напыления увеличивалась от 0 до
5 нм. Исходные спектры глубоких уровней C1s и
N1s до начала напыления индия представлены в

нижней части рис. 2а, 2б. Положение пиков и их
спектральная форма соответствуют спектрам от
чистой пленки CuPcF4, измеренным ранее с по-
мощью традиционной сканирующей спектроско-

Рис. 2. Эволюция спектров глубоких уровней C1s (а), N1s (б) и In3d5/2 (в), зарегистрированных в миллисекундном ин-
тервале непосредственно в процессе осаждения индия на поверхность CuPcF4 в условиях сверхвысокого вакуума.
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пии. Тот факт, что положение спектров C1s на
энергетической шкале не меняется в зависимости
от осаждения индия, свидетельствует об отсут-
ствии химического взаимодействия металла с
атомами углерода молекулы CuPcF4. Увеличение
покрытия приводит к некоторому уширению
спектров C1s и N1s, что дает основание предпола-
гать диффузию атомов индия вглубь органиче-
ской пленки и образование кластеров In. Появле-
ние реактивной составляющей в спектрах N1s,
сдвинутой на 0.93 эВ в сторону меньших энергий
связи по отношению к основному пику азота (R в
верхней части рис. 2б), объясняется взаимодей-
ствием атомов In и N, переносом отрицательного
заряда от индия к азоту. Это также указывает на
то, что атомы индия, по-видимому, располагают-
ся в местах, близких к пиррольному азоту молеку-
лы CuPcF4, что хорошо согласуется с данными,
полученными ранее на аналогичной системе
In/CuPc [14].

Благодаря возможности регистрации спектров
в миллисекундном интервале обнаружена реак-
тивная компонента в первых пятидесяти спектрах
In3d5/2 (R в нижней части рис. 2в). Это свидетель-
ствует о диффузии атомов индия в объем органи-
ческой пленки уже на самых начальных стадиях
напыления металла и о химическом взаимодей-
ствии In с органической молекулой. Таким обра-
зом, обнаружено существенное химическое взаи-
модействие атомов индия с атомами азота молеку-
лы CuPcF4. Кроме того, практически одновременно
появляется металлическая компонента (Ме в ниж-
ней части рис. 2в), которая свидетельствует о фор-
мировании металлических кластеров индия уже
на самой ранней стадии осаждения атомов In на
CuPcF4. При увеличении покрытия металличе-
ская компонента становится доминирующей (Ме
в верхней части рис. 2в). Эти выводы подтвержда-
ются также данными, полученными при исследо-
вании структуры модельных нанокомпозитных
материалов с помощью просвечивающей элек-
тронной микроскопии.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

При создании нанокомпозитного материала
путем напыления индия на тонкую пленку орга-
нического полупроводника CuPcF4 регистрация
фотоэлектронных спектров в миллисекундном
интервале позволила получить убедительные дан-
ные о быстротекущих процессах формирования
металлоорганических границ раздела In–CuPcF4.
При этом установлено: 1) наблюдается сильная
диффузия атомов индия вглубь органической плен-
ки; 2) отсутствует химическое взаимодействие In с
атомами углерода молекулы CuPcF4; 3) часть ато-
мов индия, по-видимому, располагается в местах,
близких к пиррольному азоту молекулы CuPcF4;

4) в процессе сильного взаимодействия атомов In
и атомов пиррольного азота происходит перенос
отрицательного заряда от индия к молекуле CuPcF4;
5) другая часть атомов индия самоорганизуется в
металлические кластеры.
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A study of the formation processes and properties of nanocomposite materials consisting of indium nanopar-
ticles in a thin film of the organic semiconductor copper tetrafluorophthalocyanine (CuPcF4) is presented.
The results were obtained using the ARGUS electron spectrometer (OMICRON) and synchrotron radiation
(PETRA III/DESY, (Germany)) by the method of dynamic X-ray photoelectron spectroscopy, which allows
recording the spectra in the millisecond interval. The evolution of the core-level spectra (CLS) C1s, N1s, and
In3d5/2, recorded directly during the indium deposition on the CuPcF4 surface under ultrahigh vacuum con-
ditions is traced. The thickness of the indium coating during the deposition process increased from 0 to 5 nm.
In this coverage range, more than 150 spectra were recorded for each CLS at a recording rate of 0.1 s/spec-
trum. It is established that there is a significant diffusion of indium atoms into the organic matrix; in fact,
there is no chemical interaction of indium with carbon atoms; indium atoms are located in places close to the
pyrrole nitrogen of the CuPcF4 molecule; apparently, during the interaction of in atoms and pyrrole nitrogen
atoms, a negative charge is transferred from indium to the CuPcF4 molecule. Thus, data on the fast – flowing
processes of the formation of organometallic interfaces In–CuPcF4 are obtained.

Keywords: electronic spectrometer, dynamic photoelectric station, snapshot, high vacuum, thin organic film,
indium, fluorine-substituted copper phthalocyanine CuPcF4.
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Для двумерных электронных систем без затвора, а также входящих в канал полевого транзистора,
вычислены законы дисперсии ω(k) бернштейновских мод. Эти моды представляют общий вид маг-
нитоплазменных колебаний в таких системах. Установлены особенности законов дисперсии, вклю-
чающие их параметризацию в координатах (kRc, ω/ωc) и немонотонную зависимость с универсаль-
ными положениями минимумов, определяемыми нулями функций Бесселя и целыми числами.
Здесь ω – круговая частота мод, ωc – циклотронная частота электронов, k – волновой вектор маг-
нитоплазменной волны и Rc – циклотронный радиус электрона. Результаты расчета качественно
согласуются с представленными экспериментальными данными о резонансном микроволновом
поглощении, индуцированном в двумерной электронной системе гетероструктуры GaAs/AlGaAs
поверхностными акустическими волнами. Проведено сравнение вычисленных законов дисперсии
с широко известным спектром магнитоплазмонов и отмечено их частичное совпадение. Показано,
что поглощение электромагнитных волн с волновым вектором k, лежащим в плоскости двумерной
системы, имеет максимумы на линиях дисперсии бернштейновских мод, причем эти максимумы име-
ют наибольшую амплитуду на участках ветвей дисперсии, близких к спектру магнитоплазмонов.

Ключевые слова: магнитоплазмоны, микроволновое излучение, бернштейновские моды, закон дис-
персии, гармоники циклотронного резонанса, гетероструктуры GaAs/AlGaAs, поверхностные аку-
стические волны, полевой транзистор, поглощение, геометрические резонансы.
DOI: 10.31857/S1028096021110108

ВВЕДЕНИЕ
В двумерных электронных системах спектр

магнитоплазменных волн формируют бернштей-
новские моды [1, 2] с частотами в диапазоне между
гармониками циклотронного резонанса и щелями
вблизи этих гармоник. Первоначально предска-
занные [1] для классической плазмы в отсутствие
рассеяния электронов бернштейновские моды на-
блюдались в самых разных системах, включая
установки термоядерного синтеза [3], а также ре-
гистрировались в спектрах космического излуче-
ния [4]. В двумерных электронных системах
фрагменты закона дисперсии этих мод формиру-
ют широко известный спектр магнитоплазмонов:

(1)
Здесь ωc = eB/m*c – циклотронная частота элек-
тронов с эффективной массой m* в магнитном
поле с индукцией B, перпендикулярном двумер-
ной электронной системе, VF – фермиевская ско-
рость электронов в вырожденной двумерной
электронной системе, k – волновой вектор маг-
нитоплазмона, εeff(k) – эффективная диэлектри-
ческая проницаемость среды вокруг двумерной
электронной системы, в которую проникает

электрическое поле магнитоплазмона. Резонанс-
ному поглощению электромагнитного излучения
магнитоплазмонами в двумерной электронной
системе посвящено множество исследований
(например, [5]). Выражение (1), однако, справед-
ливо только в ограниченном диапазоне волновых
векторов и на удалении от гармоник циклотрон-
ного резонанса. Наиболее убедительной идентифи-
кацией бернштейновских мод является их наблюде-
ние вне области применимости этого выражения.
Такие наблюдения [6, 7] были осуществлены при
достаточно больших абсолютных значениях волно-
вого вектора, для чего на поверхность полупро-
водника наносили периодическую систему метал-
лических полосок с малым периодом, определяю-
щую волновой вектор возбуждаемой излучением
магнитоплазменной волны [8]. Недостатком этой
методики является плохо определенная зависи-
мость εeff(k) для таких систем. Эксперименты [6, 7]
были выполнены в дальней инфракрасной обла-
сти спектра и соответствующих ей довольно силь-
ных магнитых полях , что определило об-
ласть значений параметра , где Rc = VF/ωc –
циклотронный радиус электрона на уровне Ферми.
Более интересная область, соответствующая

( )= + �
2 2 2 2

mp c F effω ω * ε . e m V k k

1  TлB *

c 1kR &

УДК 538.915
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КАПУСТИН и др.

, была достигнута в [9] при исследованиях
резонансного микроволнового поглощения, инду-
цированного пропусканием поверхностной акусти-
ческой волны, определяющей абсолютное значение
волнового вектора. Свойства диэлектрического
окружения были хорошо определены и не изменя-
лись при пропускании поверхностной акустиче-
ской волны. Однако эти результаты количественно
с теорией не сравнивали. Для полноты картины от-
метим недавнее наблюдение размерных резонансов
бернштейновских мод, соответствующих малым
абсолютным значениям волнового вектора, опреде-
ляемым латеральным размером образца [10].

В настоящей работе выполнено сравнение
рассчитанного закона дисперсии бернштейнов-
ских мод с результатами измерений [9]. Особое
внимание уделено области , где закон дис-
персии бернштейновских мод демонстрирует
универсальные особенности. Кроме того, постро-
ены диаграммы интенсивности поглощения в за-
висимости от частоты и волнового вектора элек-
тромагнитного излучения, лежащего в плоскости
двумерной электронной системы. Эти результаты
демонстрируют резонансное поглощение излуче-
ния бернштейновскими модами, особенно силь-
ное в областях волновых векторов и частот, близ-
ких к спектру магнитоплазмонов (1).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Рассмотрим сначала соотношение между

спектром магнитоплазмонов (1) и законом дис-
персии ω(k) бернштейновских мод в квазистати-
ческом пределе (ω < ck/εeff), являющимся реше-
нием уравнения [11–13]:

(2)

Здесь Jn – функция Бесселя порядка n. Отметим,
прежде всего, что уравнение (1) может быть полу-
чено из уравнения (2) при  вдали от гармо-
ник циклотронного резонанса. Действительно,
тогда при разложении функций Бесселя по мало-
му параметру kRc основным будет член, возника-
ющий из разложения первого слагаемого суммы и
пропорциональный (kRc)2. Легко проверить, что
решение уравнения (2) с учетом только такого чле-
на разложения приводит к выражению (1). Не-
трудно видеть, что функция ω(k), возникающая в
результате решения уравнения (2), не может пе-
ресекать уровни ω = nωc, так как знаменатель со-
ответствующего члена в сумме обращается в ноль,
однако может приближаться к ним сверху при
значениях , где  – нули функции Бес-
селя Jn с порядковым номером s = 1, 2, … Значит,
решения ω(k) уравнения (2) должны составить
набор дисперсионных зависимостей, лежащих в
интервалах частот (nħωc, (n + 1)ħωc).
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Дальнейшее сравнение бернштейновских мод
и магнитоплазмона выполним для случая двумер-
ной электронной системы в полевом транзисто-
ре, т.е. для системы, находящейся внутри массив-
ного полупроводника с диэлектрической прони-
цаемостью χ на расстоянии d от его поверхности,
на которую нанесен металлический слой (затвор).
В этом случае  [14]. При

 , и множитель перед сум-
мой перестает зависеть от волнового вектора.
Очевидно, что в этом случае уравнение (2) опре-
деляет соотношение между ω/ωc и kRc, которое не
зависит от абсолютных значений волнового век-
тора и магнитного поля по отдельности, т.е. закон
дисперсии параметризуется в координатах (kRc,
ω/ωc). На рис. 1а представлены результаты расче-
та по формуле (2) закона дисперсии трех нижних
по частоте бернштейновских мод и спектра магни-
топлазмонов (1) для значений параметра kRc < 3.
Каждая из ветвей закона дисперсии лежит в од-
ном из интервалов частот ( ωc, (  + 1)ωc) с  = 1, 2,
3 и может быть пронумерована числом  (индексы
около обозначений В бернштейновских мод на
рис. 1а). Бернштейновские моды имеют щели по
частоте на гармониках циклотронного резонанса,
наибольшая из которых возникает около второй
гармоники ω/ωc = 2. Спектр магнитоплазмонов,
показанный штриховой кривой, таких щелей не
описывает и перекрывается с небольшими участка-
ми законов дисперсии различных мод при ωc < ω <
< (  + 1)ωc и kRc < 1. Вне этих участков остается замет-
ная часть закона дисперсии бернштейновских мод.

Для дальнейшего сравнения представляет инте-
рес оценка силы осциллятора для магнитоплазмен-
ных волн соответствующей области закона диспер-
сии. Эта оценка может быть сделана на основе ква-
зиклассической формулы [15] для поглощения
высокочастотного электрического поля вида Eω =
= Eexp(i(kr – ωt)) с зависимостью от координаты r в
плоскости двумерной электронной системы, соот-
ветствующей полю магнитоплазменной волны:

(3)

Отметим, что в формуле (3) учтено рассеяние
электронов за счет введения времени их импульс-
ной релаксации τ. Результаты расчета интенсив-
ности поглощения представлены на рис. 1б для
той же области на плоскости (kRc, ω/ωc), что и за-
коны дисперсии на рис. 1а. Эти результаты, одна-
ко, теперь не полностью параметризуются в вы-
бранных координатах. Такая параметризация
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имеет место только при ωcτ → ∞. При выбранных
для расчета значениях τ = 80 × 10–12 с и B = 0.1 Тл
ωcτ ≈ 20, и требуемое соотношение неплохо вы-
полняется. Отметим, что вычисленные максимумы
поглощения совпадают с линиями дисперсии берн-
штейновских мод (2). Более того, уравнение (2)
можно получить из (3), приравняв к нулю произ-
водную , а затем перейдя к пределу ωτ → ∞.
Важным результатом расчета на рис. 1б является
сильное поглощение около областей перекрытия
бернштейновских мод с магнитоплазмоном. Этот
факт определяет доминирование этих областей в
поглощении и более простое экспериментальное
наблюдение спектра магнитоплазмона по сравне-
нию с другими участками дисперсии бернштей-
новских мод. Необходимо, однако, отметить су-
ществование локальных минимумов поглощения
на линии, соответствующей спектру (1), возника-
ющих около гармоник циклотронного резонанса.
Такой минимум хорошо различим на рис. 1б око-
ло второй гармоники (ω/ωc = 2). Все отмеченные
особенности (локальные максимумы поглоще-
ния на бернштейновских модах, частичное пере-
крытие спектра магнитоплазмонов с дисперсией
бернштейновских мод, а также максимальное по-
глощение в областях перекрытия) сохраняются и
в случае двумерной электронной системы без за-
твора, хотя в этом случае параметризация законов
дисперсии в координатах (kRc, ω/ωc) выполняет-
ся только приближенно и при достаточно боль-
ших значениях kRc, как это будет видно ниже.

Перейдем к анализу результатов для двумер-
ной электронной системы без затвора. В образцах
гетероструктур с двумерной электронной систе-
мой, находящейся вблизи поверхности, достаточ-
но хорошим приближением для эффективной ди-
электрической проницаемости является выраже-
ние εeff(k) = (χ + 1)/2, где χ – диэлектрическая
проницаемость материала гетероструктуры. Бу-
дем рассматривать гетероструктуру на основе
GaAs, для которой χ = 12.8. Расчеты выполнены
для абсолютных значений волновых векторов,
реализованных в [9]. В этой работе были обнару-
жены и исследованы пики микроволнового маг-
нитопоглощения, возникающие при генерации
поверхностной акустической волны в образцах
гетероструктур GaAs/AlGaAs с двумерной элек-
тронной системой без затвора. Очевидно, что воз-
никновение таких пиков связано с возбуждением
магнитоплазменной волны с волновым вектором,
равным волновому вектору поверхностной аку-
стической волны. Длина этого вектора определя-
лась периодом встречно-штыревого преобразова-
теля, использовавшегося для генерации поверх-
ностной акустической волны. Исследования
были выполнены на серии из пяти образцов, из-
готовленных из одной и той же гетероструктуры,
но имеющих различные периоды преобразовате-
ля, соответствующие волновым векторам (5.25–
197) × 105 м–1. Поверхностные акустические вол-
ны возбуждали на частоте, соответствующей их

∂ ∂ωQ

резонансу в конкретном преобразователе. Диапа-
зон частот возбуждения составил от 0.24 до 9 ГГц.
Микроволновое поглощение измеряли на более
высоких частотах – от 20 до 180 ГГц. Основная
часть данных получена в магнитных полях с ин-
дукцией 0.1–0.3 Тл. Преобразователь изготавли-
вали на части поверхности образца вне области, в
которой проводили измерения поглощения мето-
дом фотолюминесценции. Плотность электронов
во всех образцах ns = 3.9 × 1014 м–2. Более подроб-
ная информация о деталях эксперимента дана в
[9]. Возбуждение поверхностных акустических
волн приводило к модуляции свойств двумерной
электронной системы, а также к возникновению
периодического электрического поля в силу пье-
зоэлектрических свойств материала гетерострук-
туры. Появление периодического возмущения в

Рис. 1. Дисперсия (а) трех нижних по частоте берн-
штейновских мод (линии B1, B2 и B3 различной ин-
тенсивности), полученная в результате решения
уравнения (2) для случая  с параметра-
ми полевого транзистора на основе GaAs: m* =
= 0.067me, χ = 12.8; d = 142 × 10–9 м, VF = 1.88 × 105 м/с,
что соответствует электронной плотности ns = 1.9 ×
× 1015 м–2. Диаграмма (б) интенсивности микроволно-
вого поглощения двумерной электронной системой в
полевом транзисторе, эквивалентном представленному
на рис. (а), полученная по формуле (3) в магнитном по-
ле 0.1 Тл, τ = 80 × 10–12 с. Белые точки воспроизводят за-
коны дисперсии бернштейновских мод, представлен-
ные на рис. (а). Темными штриховыми линиями пока-
зан спектр (1) для тех же значений параметров.
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КАПУСТИН и др.

двумерной электронной системе обеспечивает
связь между падающей электромагнитной волной
и магнитоплазменной волной с соответствующим
волновым вектором, аналогично тому, как это бы-
ло установлено в структурах с затвором, образо-
ванным периодической системой металлических
полосок [8]. Индуцированные поверхностными
акустическими волнами пики микроволнового
поглощения ожидаются на линиях дисперсии маг-
нитоплазменных волн, т.е. бернштейновских мод.

Результаты расчетов закона дисперсии, полу-
ченные в ходе решения уравнения (2) для различ-
ных фиксированных абсолютных значений вол-
нового вектора, использованных в [9], и изменя-
ющегося магнитного поля, показаны на рис. 2
сплошными линиями. Отметим почти полное
совпадение рассчитанных кривых при kRc > 1, т.е.
их приближенную параметризацию в этой обла-
сти. Анализ уравнения (2) показывает, что эта па-
раметризация обусловлена большим фактором
перед суммой для всех рассмотренных значений
k. Действительно, минимальная величина этого
фактора, получаемая при самом большом волновом
векторе, равна 37. В таком случае в уравнении (2)
можно пренебречь единицей. Закон же дисперсии,
полученный в результате решения такого упрощен-
ного уравнения, очевидно, параметризуется в коор-
динатах (kRc, ω/ωc). Такое решение для нижней
бернштейновской моды показано на рис. 2 крести-
ками. Оно действительно хорошо совпадает с реше-
ниями полного уравнения (2).

Еще одной особенностью решений уравнения (2)
является универсальное положение минимумов
на каждой ветви бернштейновских мод. Для моды

с номером , эти минимумы находятся в точках
, где значения  являются нулями функ-

ции Бесселя порядка ,, и s = 1, 2, … . Очевидно,
эти универсальные значения – результат нело-
кальной связи между высокочастотными полем и
током и отражают эффект соизмеримости волно-
вого вектора плазменного возбуждения с цикло-
тронным радиусом электронов на поверхности
Ферми [15]. Сравним результаты расчета и экспери-
мента. Отметим, что в расчете фактически отсут-
ствуют подгоночные параметры. Эксперименталь-
ные данные подтверждают параметризацию закона
дисперсии бернштейновских мод в координатах
(kRc, ω/ωc) при kRc > 1, где точки, полученные при
разных абсолютных значениях волнового вектора,
совпадают. В этой области экспериментальные и
теоретические кривые демонстрируют немонотон-
ную зависимость от kRc, причем в случае нижней
моды все они имеют минимум, находящийся вбли-
зи kRc ≈ 3.8, где обращается в ноль функция J1(kRc).
Однако экспериментальное значение величины

( ),    ,sj
 , , ,  sj

 ,

Рис. 2. Сравнение результатов эксперимента [9]
(символы, за исключением крестиков) с расчетом,
выполненным по формуле (2) для двумерной элек-
тронной системы с параметрами, соответствующими
экспериментальным ns = 3.9 × 1014 м–2, VF = 0.85 ×
× 105 м/с, и теми же указанными абсолютными значени-
ями волновых векторов k. Стрелками около нижнего
(верхнего) семейства вычисленных кривых отмечены по-
ложения нулей функции Бесселя J1(kRc) (J2(kRc)).
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Рис. 3. Диаграммы распределения интенсивности по-
глощения микроволнового излучения в координатах
(kRc, ω/ωc), вычисленные по формуле (3) для двумер-
ной электронной системы в гетероструктуре
GaAs/AlGaAs без затвора (εeff = 6.9) и двух абсолют-
ных значений волнового вектора: а – 5.25 × 105; б –
197 × 105 м–1. Вычисления выполнены для τ = 380 ×
× 10–12 с. Темными точками на рис. (б) показан спектр
(1) при соответствующих значениях параметров.
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ω/ωc в этом минимуме заметно отличается от вы-
численного, что может быть связано с необходимо-
стью более тщательного учета факторов реального
эксперимента. Для второй моды также наблюдается
немонотонная зависимость с минимумом, однако
здесь различаются и положение, и глубина миниму-
ма. Таким образом, расчет и эксперимент демон-
стрируют хорошее качественное согласие.

На рис. 3 приведены результаты расчета погло-
щаемой микроволновой мощности для мини-
мального и максимального экспериментальных
абсолютных значений волнового вектора. Так же,
как и на рис. 1б, положения максимумов погло-
щения совпадают с линиями дисперсии соответ-
ствующих бернштейновских мод, представлен-
ных на рис. 2. Из сравнения рис. 3а и 3б нетрудно
видеть, что возможность наблюдения поглоще-
ния бернштейновскими модами, включая все его
особенности, в области kRc > 1 сильно возрастает
при увеличении длины волнового вектора. Этот
результат также коррелирует с наблюдениями [9].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Выполнен анализ законов дисперсии берн-

штейновских мод и силы их осциллятора. Уста-
новлены основные характерные особенности этой
дисперсии, которые качественно подтверждают-
ся экспериментальными результатами.
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Bernstein Modes in Two-Dimensional Electron Systems
A. A. Kapustin1, *, S. I. Dorozhkin1, and I. V. Kukushkin1

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

The dispersion laws ω(k) of Bernstein modes have been calculated for ungated 2D electron systems, as well as those
incorporated in the channel of a field-effect transistor. These modes represent the general type of magnetoplasma
oscillations in such systems. The peculiarities of the dispersion laws have been pointed out, which include their
parametrization in (kRc, ω/ωc) coordinates and non-monotonic dependence with universal positions of minima,
determined by the zeros of the Bessel functions and integers. Here, ω is the angular frequency of the mode, ωc is
the electron cyclotron frequency, k is the magnetoplasmon wave vector, and Rc is the electron cyclotron radius. The
calculation results qualitatively agree with the presented experimental data on the resonant microwave absorption
induced in a 2D electron system of the GaAs/AlGaAs heterostructure by surface acoustic waves. The calculated
dispersion laws are compared with the well-known magnetoplasmon spectrum and their partial coincidence is
pointed out. It is shown that the absorption of electromagnetic waves with a wave vector k lying in the plane of the
2D system has maxima on the dispersion lines of Bernstein modes, and these maxima have the largest amplitudes
in the regions of dispersion branches close to the magnetoplasmon spectrum.

Keywords: magnetoplasmons, microwave radiation, Bernstein modes, dispersion law, cyclotron resonance
harmonics, GaAs/AlGaAs heterostructures, surface acoustic waves, field-effect transistor, absorption, geo-
metric resonances.
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СТРУКТУРНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ВАЛЕНТНЫЕ СОСТОЯНИЯ Fe 
В ЗАМЕЩЕННОМ ФЕРРИТЕ СТРОНЦИЯ Sr2LaFe3O9 – δ
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Методами рентгеновской дифракции и мессбауэровской спектроскопии проведено исследование
структурных особенностей и валентных состояний железа в замещенном феррите стронция
Sr2LaFe3O9 – δ после ряда отжигов в вакууме при разных температурах (от 400 до 650°С). Рентгенов-
ские данные показывают, что два образца с крайними по содержанию кислорода составами
(Sr2LaFe3О9 и Sr2LaFe3О8) – однофазные и имеют ромбоэдрическую и ромбическую структуру со-
ответственно. При появлении вакансий происходит изменение структурного состояния, появляет-
ся многофазность, образуется промежуточная ромбическая фаза, близкая по структуре к фазе
Sr4Fe4O11 чистого феррита стронция. Соотношение количества фаз в смеси меняется по мере умень-
шения содержания кислорода. При достижении концентрации кислородных вакансий, равной од-
ной вакансии на три перовскитные ячейки, образуется конечная ромбическая фаза Sr2LaFe3О8. Со-
гласно полученным мессбауэровским данным, в образце с ромбоэдрической структурой Sr2LaFe3О9
ионы железа имеют два валентных состояния: Fe4+ с октаэдрическим симметричным кислородным
окружением и усредненное валентное состояние Fe3.5+. Образец с ромбической структурой
Sr2LaFe3O8, исходя из мессбауэровских данных, магнитный, железо имеет валентное состояние
Fe3+ с двумя кислородными окружениями, октаэдрическим и тетраэдрическим, как и в браунмил-
леритной фазе незамещенного Sr2Fe2O5. Анализ полного набора валентных состояний железа, их
перераспределения по мере уменьшения содержания кислорода, а также переходов из парамагнит-
ного состояния в магнитно-упорядоченное позволил соотнести информацию о локальном окруже-
нии катионов железа со структурными данными.

Ключевые слова: замещенные перовскитоподобные оксиды, фазовые переходы, валентные состоя-
ния железа, рентгеновская дифракция, мессбауэровская спектроскопия.
DOI: 10.31857/S1028096021110170

ВВЕДЕНИЕ
Замещенные перовскитоподобные оксиды

имеют широкую область применения: от возмож-
ности их использования в качестве катодных ма-
териалов в топливной энергетике до спинтрони-
ки, опто- и микроэлектроники [1–3]. Недавно
появились публикации о сильных антибактери-
альных свойствах этих соединений [4]. Как с на-
учной, так и с прикладной точки зрения важно
знать влияние содержания кислорода (появление
вакансий) на структуру и свойства этих оксидов.

Частичное замещение Sr2+ на La3+ в базовом
незамещенном оксиде SrFeO3 – δ (Sr1 – xLaxFeO3 – δ)
изменяет содержание кислорода, приводит к по-
вышению температуры Нееля [5]. Введение кис-
лородных вакансий в решетку в ходе вакуумных
отжигов может вызывать фазовые превращения,
появление разнообразных магнитных структур.
Магнитные свойства этих соединений являются

результатом суперобменного механизма, включа-
ющего 3d- электроны ионов переходного металла
и p-орбитали кислорода [6], т.е. кислород играет
здесь очень важную роль.

Согласно [7], в La1 – xSrxFeO3 – δ в зависимости
от x существует три области фаз: ромбическая (0 <
< x < 0.2), ромбоэдрическая (0.3 < x < 0.5) и куби-
ческая (0.6 < x < 1.0). В других работах [5, 8–11]
указывается, что при х = 2/3 соединение имеет
ромбоэдрическую структуру, т.е. единой точки
зрения на структурное состояние этих соедине-
ний в литературе пока не существует. Это объяс-
няется тем, что в ромбоэдрической модификации
имеется небольшое сжатие вдоль одной из про-
странственных диагоналей кубической ячейки.
Близость к кубической решетке (малость искаже-
ния), вероятнее всего, и есть причина неодно-
значности в определении структуры.

УДК 573.2.539.1.87
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Анализ литературных данных показывает, что
методы приготовления образцов, как правило,
отличаются [5, 8, 10–13], поэтому очень трудно
сопоставлять результаты.

В настоящей работе методами рентгеновской
дифракции и мессбауэровской спектроскопии
проведено исследование структурных особенно-
стей и валентных состояний железа в замещен-
ном феррите стронция Sr2LaFe3O9 – δ после раз-
ных условий термообработки.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Поликристаллический образец Sr2LaFe3O9 – δ

получен золь-гель методом на воздухе. В качестве
исходных реагентов использовались нитраты
стронция, железа и лантана в стехиометрическом
соотношении и глицин. Детали синтеза описаны в
работе [14]. После синтеза на воздухе при темпера-
туре 1300°С образец медленно охлаждался вместе с
печью (slow cooling, SC) до комнатной температуры.
Затем проводился отжиг в вакууме (AV) 10–3 Торр
при температурах 400, 450, 500 и 650°С. Обозначе-
ния: 1300SC – образец, синтезированный при
1300°С, 400AV – образец, отожженный в вакууме
при 400°С.

Структурная аттестация образцов проводилась
на дифрактометре Siemens-D500 с использовани-
ем FeKα- и CoKα-излучения. Фазовый анализ,
расчет рентгенограмм и уточнения параметров
элементарных ячеек выполнены с помощью про-
грамм Powder Cell 2.4 и Match3.

Мессбауэровские измерения выполнены на
спектрометре СМ 1101, работающем в режиме по-

стоянного ускорения, с использованием радио-
активного источника 57Co(Rh). Мессбауэровские
спектры обрабатывались с помощью программ
MossFit (версия 3.1) и SpectrRelax [15].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Исходный образец Sr2LaFe3O9 – δ, синтезиро-
ванный с медленным охлаждением (1300SC), име-
ет, согласно рентгеновским данным, ромбоэдри-
ческую структуру (пространственная группа R-3c)
с параметрами ячейки a = 5.483 Å, c = 13.408 Å в гек-
сагональной установке (табл. 1) или, а = 5.475 Å,
α = 60.07° в ромбоэдрической установке, дифрак-
ционная картина приведена на рис. 1. Близость
угла α к 60° свидетельствует о том, что ячейка яв-
ляется результатом очень слабого искажения ку-
бической структуры.

Мессбауэровский спектр образца Sr2LaFe3O9 – δ
1300SC, измеренный при комнатной температу-
ре, показан на рис. 2а. Разложение спектра на два
синглета, а не представление его одним сингле-
том, как может показаться на первый взгляд, дает
наименьшую погрешность. Изомерный сдвиг од-
ного синглета типичен для Fe4+ в симметричной
октаэдрической координации. Второй подспектр
соответствует усредненному валентному состоя-
нию железа Fe3.5+, или его можно рассматривать
как степень окисления, которая может быть
дробной. Его значение изомерного сдвига нахо-
дится между значениями соответствующих сдви-
гов Fe3+ и Fe4+. Согласно работам [5, 12] такое
усредненное валентное состояние Fe обусловле-
но быстрой передачей электрона (временная

Таблица 1. Структура Sr2LaFe3O9 – δ после различных термообработок

Образец
Фазы, пространственная группа

R-3c Cmmm, близкая к Sr4Fe4O11 Sr2LaFe3О8, Pmma

параметры ячеек, Å доли фаз, % параметры ячеек, Å доли фаз, % параметры ячеек, Å доли фаз, %

1300SC а = 5.483
c = 13.408

100 – – – –

400AV a = 5.489
c = 13.463

64 a = 11.048
b = 7.728
c = 5.510

36 – –

450AV a = 5.497
c = 13.567

16 a = 11.050
b = 7.729
c = 5.534

52 a = 5.519
b = 11.899
c = 5.605

32

500AV a = 5.529
c = 13.509

10 a = 11.056
b = 7.728
c = 5.520

36 a = 5.516
b = 11.895
c = 5.605

54

650AV – – – – a = 5.516
b = 11.894
c = 5.603

100
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константа <10–8 с). Параметры полученных под-
спектров приведены в табл. 2. Оценка количе-
ства кислорода в синтезированном соединении
из мессбауэровских данных дает состав
Sr2LaFe3O9.04, т.е. в пределах ошибки имеем прак-
тически стехиометрическое соотношение по кис-
лороду (табл. 2).

Мессбауэровский спектр синтезированного
образца, измеренный при 90 К (рис. 2б), показы-
вает переход в магнитно-упорядоченное состоя-
ние при понижении температуры: спектр обраба-
тывался двумя магнитными подспектрами (табл. 2).
Сравнение значений изомерного сдвига подспек-
тров при 300 и 90 К (табл. 2) показывает, что под-
спектр с большей величиной эффективного маг-
нитного поля можно приписать ионам Fe3+, а
подспектр с меньшей величиной ионам Fe4+. Пе-
реход Fe3.5+ в Fe3+ при понижении температуры
можно объяснить “замораживанием” процесса
быстрой передачи электрона.

Отжиг образцов в вакууме 400AV приводит к
уширению некоторых линий на дифрактограмме
со стороны малых углов и появлению слабых до-
полнительных линий (рис. 3г). Обработка данных
показывает, что помимо ромбоэдрической фазы
проявляется дополнительная ромбическая фаза,
близкая к ромбической фазе Sr4Fe4O11 базового
соединения. Такая же дополнительная фаза на-
блюдалась ранее в работе [5], которую авторы
условно назвали “тетрагональной” (a = 3.910 Å,
c = 3.867 Å). Однако в нашем случае описание
этой дополнительной фазы моделью, близкой к
Sr4Fe4O11, дает хорошее согласие с эксперимен-
том. Параметры решетки этой фазы и ее доля в
двухфазной смеси приведены в табл. 1. При уве-

личении температуры отжига в вакууме 450AV и
500AV дифракционная картина показывает появле-
ние третьей фазы, ромбической фазы Sr2LaFe3О8,
известной в литературе [16], количество которой
растет с температурой (табл. 1, рис. 3д, е).

Мессбауэровский спектр образца 400AV пока-
зан на рис. 4а. Кроме парамагнитной части появ-
ляется магнитный секстет с эффективным маг-
нитным полем Hn = 42.3 T, который, согласно
изомерному сдвигу, соответствует Fe3+, т.е. про-
исходит частичный переход в магнитное состоя-
ние, температура Нееля повышается. Спектр так-
же был получен на малых скоростях, чтобы вы-
явить тонкую структуру парамагнитной части.
Наименьшую погрешность показало разложение
спектра на пять подспектров: синглет S1 и дублет
D1, соответствующие Fe4+, и дублеты D2 и D2', со-
ответствующие Fe3.5+ с разными степенями иска-
жения окружения, дублет D3, соответствующий
Fe3+, и незначительный вклад (3%) D4 от двух
внутренних линий секстета. Параметры подспек-
тров приведены в табл. 2. Учитывая полученные
рентгеновские данные, подспектры, соответству-

Рис. 1. Расчетная дифракционная картина R-3c (а),
дифрактограмма образца Sr2LaFe3O9–δ, 1300SC (б).
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Рис. 2. Мессбауэровские спектры образца Sr2LaFe3O9 – δ
1300SC, измеренные при 300 (а) и 90 K (б).
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ющие Fe3+, можно отнести к ромбической фазе,
близкой к Sr4Fe4O11. С повышением температуры
количество парамагнитной фазы в образцах зна-
чительно уменьшается (рис. 4б). Магнитная часть
состоит из трех подспектров: магнитного секстета
с Hn = 42.4 T, соответствующего Fe3+, и двух сек-
стетов, похожих на соответствующие спектры бра-
унмиллеритной фазы незамещенного Sr2Fe2O5, в
которой Fe3+ имеет два локальных кислородных
окружения: октаэдрическое и тетраэдрическое
[14] (табл. 2). Учитывая рентгеновские данные,
эти два секстета можно отнести к ромбической
фазе Sr2LaFe3О8, количество которой сильно рас-
тет с температурой. Исходя из мессбауэровских
данных, оценка количества кислорода в образцах
400AV, 450AV и 500AV дает Sr2LaFe3O8.73,
Sr2LaFe3O8.46 и Sr2LaFe3O8.33 соответственно пред-
ставлена в табл. 2.

Дифрактограмма образца, отожженного в ва-
кууме 650AV (рис. 5), показывает образование чи-
стой ромбической фазы Sr2LaFe3О8 с параметра-
ми решетки a = 5.516 Å, b = 11.894 Å, c = 5.603 Å.

Мессбауэровский спектр образца 650AV при-
веден на рис. 6. Спектр состоит из двух магнит-
ных подспектров и небольшой (4%) парамагнит-
ной добавки, параметры которых приведены в
табл. 2, т.е. при отжиге в вакууме 650AV происхо-
дит переход в магнитно-упорядоченную фазу, в
которой трехвалентное железо Fe3+ имеет два кис-
лородных окружения: октаэдрическое и тетраэд-
рическое, как и в Sr2Fe2O5 (табл. 2). Оценка коли-
чества кислорода в образце 650AV дает Sr2LaFe3O8.

Таким образом, из полученных данных следу-
ет, что два образца с крайними составами по со-
держанию кислорода Sr2LaFe3O9 и Sr2LaFe3O8 од-
нофазные, т.е. когда появляется одна вакансия на
три перовскитные ячейки, образуется фаза
Sr2LaFe3O8. Остальные образцы с промежуточны-
ми кислородными состояниями являются не од-
нофазными и представляют собой смесь фаз. Ко-
личество дополнительной ромбической фазы,
близкой к фазе Sr4Fe4O11, достигает максимума в
области состава Sr2LaFe3O8.5, затем начинает па-

Таблица 2. Мессбауэровские параметры подспектров при температуре 300 и 90 К образцов Sr2LaFe3O9 – δ

IS – изомерный сдвиг (относительно ОЦК Fe при 300 K), мм/с; ∆ – квадрупольное расщепление, мм/с; Hn – эффективное
магнитное поле на ядре 57Fe, кЭ; A – вклад данного подспектра, %. S, D, Sx – синглет, дублет, секстет соответственно, (O) –
октаэдрическое окружение, (T) – тетраэдрическое окружение.

Образец Валентность 
Fe

Т = 300 K Содержание 
кислорода, 9 – δ

IS ∆ Hn A

1300SC 4 + (S1) 0.04 – – 46 9.04(2)
3.5 + (S2) 0.18 – – 54

400AV 4 + (S1) 0.07 – – 15 8.73(2)
4 + (D1) 0.05 0.23 – 23

3.5 + (D2) 0.16 0.77 – 16
3.5 + (D2′) 0.17 1.18 – 6

3 + (D3) 0.32 0.17 – 18
3 + (Sx1) 0.34 0.77 423 22

450AV 4 + (D1) –0.02 0.53 – 30 8.46(2)
3 + (Sx1) 0.30 0.82 424 35

3 + (O) (Sx2) 0.34 0.37 508 24
3+ (T) (Sx3) 0.26 –0.84 388 11

500AV 4 + (D1) –0.01 0.65 – 15 8.33(2)
3 + (Sx1) 0.27 0.81 424 31

3 + (O) (Sx2) 0.31 0.38 510 36
3 + (T) (Sx3) 0.14 –0.71 376 18

650AV 4 + (D1) 0.09 0.35 – 3 8.00(2)
3 + (O) (Sx2) 0.33 0.39 510 65
3 + (T) (Sx3) 0.15 –0.71 375 32

90 K
1300SC 4+ 0 0.03 255 36

64
–

3+ 0.37 0.05 442 –
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дать. В этой же области состава появляется ром-
бическая фаза Sr2LaFe3O8.

С помощью мессбауэровских данных можно
достаточно точно идентифицировать только фазу
Sr2LaFe3O8, в которой валентности железа, его
окружение и сверхтонкие поля на ядрах железа
отличаются от всех других фаз. Трудности в иден-
тификации других фаз возникают из-за того, что
в разных фазах могут быть одинаковые валентные
состояния железа, и ошибка при идентификации
фазового состава возрастает.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Методами рентгеновской дифракции и месс-
бауэровской спектроскопии исследованы струк-
турные особенности и валентные состояния железа
в замещенном феррите стронция Sr2LaFe3O9 – δ в за-
висимости от условий термообработки (отжиг в
вакууме 10–3 Торр) при температурах 400–650°С.
Замещение 33% Sr на La приводит к росту коли-
чества кислорода в синтезированном образце до

Рис. 3. Расчетные дифрактограммы: а – R-3c, б – Cmmm,
близкая к Sr4Fe4O11, в – Sr2LaFe3О8; дифрактограммы
образца, отожженного в вакууме: г – 400AV, д – 450AV,
е – 500AV.
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Рис. 4. Мессбауэровские спектры образцов: а –
400AV, б – 450AV.

1.0

0.9

–12 –8 –4 40 8 12

(а)I, отн. ед.

S × 1

S

D

Скорость, мм/с

1.00

0.97
–12 –8 –4 40 8 12

(б)I, отн. ед.

S × 1
S × 3
S × 2

D

Скорость, мм/с

Рис. 5. Расчетная дифрактограмма Sr2LaFe3О8, Pmma
(а), дифрактограмма образца 650AV (б).
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стехиометрического состава и, следовательно, к
уменьшению искажения окружения атомов железа.

Серия отжигов в вакууме при разных темпера-
турах позволила проследить характер перехода из
одной однофазной структуры Sr2LaFe3O9 в дру-
гую Sr2LaFe3O8 с изменением содержания кисло-
рода, изучить перераспределение валентных со-
стояний железа, магнитные переходы из парамаг-
нитного состояния в магнитно-упорядоченное.
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Structural Transformations and Fe Valence States in Substituted Strontium 
Ferrite Sr2LaFe3O9 – δ

V. D. Sedykh1, *, O. G. Rybchenko1, N. V. Barkovskii1, A. I. Ivanov1, and V. I. Kulakov1

1Institute of Solid State Physics, Russian Academy of Sciences, Chernogolovka, 142432 Russia
*e-mail: sedykh@issp.ac.ru

Structural features and Fe valence states in substituted strontium ferrite Sr2LaFe3O9 – δ after a series of an-
nealing in vacuum at different temperatures from 400 to 650°C have been studied by XRD and M~ssbauer
spectroscopy. According to X-ray data, two samples with extreme (on oxygen content) compositions
(Sr2LaFe3О9 и Sr2LaFe3О8) are single phase and have rhombohedral and orthorhombic structure, respec-
tively. When a vacancy appears the structural state changes, multiphase states are formed, the intermediate
orthorhombic phase close to the structure of non-substituted Sr4Fe4O11 arises. Relation of phase contents in
a mixture changes as oxygen content decreases. When an oxygen vacancy concentration reaches one vacancy
per three perovskite unit cell the final orthorhombic phase Sr2LaFe3О8 is formed. According to the obtained
M~ssbauer data, Fe ions in the sample Sr2LaFe3О9 with a rhombohedral structure have two valence states:
Fe4+ with an octahedral symmetric oxygen environment and an averaged-valence state Fe3.5+. The sample
Sr2LaFe3O8 with an orthorhombic structure, according to Mossbauer data, is magnetic one; an iron ion has
the Fe3+ valence state with two oxygen environments, octahedral and tetrahedral like in a brownmillerite
phase of non-substituted Sr2Fe2O5. Analysis of a total data set of Fe valence states, of their redistribution as
an oxygen concentration decreases, and of transitions from paramagnetic state to magnetic-ordering one al-
lows us to correlate the information on a local environment of Fe cations with the structural data.

Keywords: substituted perovskite-like oxides, phase transitions, Fe valence states, X-ray diffraction, Möss-
bauer spectroscopy.

Рис. 6. Мессбауэровский спектр образца 650AV.
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С использованием методов рентгенофазового анализа, потенциометрии и химического анализа
изучено влияние высоковалентных форм Fe(IV), Cu(III) и Bi(V) на процессы фазообразования в си-
стемах Sr–Fe–O, Ba–Cu–O, Y(Eu)–Ba–Cu–O, Ba–Bi–O и K–Ba–Bi–O. Показано, что в зависимо-
сти от условий отжига (температуры и парциального давления кислорода) синтезируются сложные
оксиды, в которых содержание кислорода определяется “смешанно-валентным” состоянием желе-
за, меди или висмута. Синтезы оксидов в рассматриваемых системах происходят однотипно – через
образование при высокотемпературных отжигах обедненных кислородом фаз. В процессе медлен-
ного охлаждения или низкотемпературной обработки в кислородсодержащей атмосфере эти фазы
насыщаются кислородом с окислением Fe(III) → Fe(IV), Cu(I) → Cu(II) → Cu(III) и Bi(III) → Bi(V)
и образуют фазы с магнитными (Sr–Fe–O) и сверхпроводящими (Y(Eu)–Ba–Cu–O и K–Ba–Bi–O)
свойствами. Методами химического анализа установлено, что окислительная способность Bi(V) по
отношению к восстановителям выше, чем окислительные способности Fe(IV) и Cu(III), у которых
они сопоставимы.

Ключевые слова: системы Sr–Fe–O, Ba–Cu–O, Y(Eu)–Ba–Cu–O, Ba–Bi–O, K–Ba–Bi–O, валент-
ное состояние, дифракция рентгеновских лучей, дифракционные картины, потенциометрия.
DOI: 10.31857/S1028096021110066

ВВЕДЕНИЕ

Оксиды металлов с переменной валентностью
представляют собой многочисленный класс со-
единений с интересными физико-химическими
свойствами, среди которых известны сегнето-
электрики (BaTiO3, Bi4Ti3O12, LiNbO3), мульти-
ферроики (BiFeO3), высокотемпературные сверх-
проводники (YBa2Cu3O6 + δ, Ba1 – xKxBiO3), оксиды с
колоссальным магнитосопротивлением (LaMnO3),
топологические изоляторы, фотокатализаторы
(BaBiO3) и прочие соединения. Оксиды металлов
являются не только объектами научного исследо-
вания (в фундаментальной физике конденсиро-
ванного состояния вещества, в химии твердого
тела), но и перспективными материалами для
практического применения. Современный уро-
вень развития техники требует создания новых
материалов с функциональными свойствами, не-
обходимых для энергетики, космонавтики, элек-
тротехники, микроэлектроники, спинтроники,
поэтому поиск, синтез и изучение свойств окси-
дов металлов с переменной валентностью акту-
альны на сегодняшний день.

Оксид SrFeO3 – х [1–4] привлекает внимание
многих исследователей из-за высокой смешан-
ной кислородной и электронной проводимости,
что позволяет рассматривать его как потенциаль-
ный материал для создания различных электро-
химических устройств (газовых сенсоров, элек-
тродов для кислородных датчиков, кислородных
насосов, топливных элементов и других). Оксид
SrFeO3 – х анионно-дефицитный и находится на
сечениях фазовой диаграммы тройной системы
SrO–Fe2O3–FeO2 (SrO–Fe2O3–O2 [5]), соответству-
ющих различному парциальному давлению кисло-
рода, т.е. разным соотношениям Fe(IV)/Fe(III) и
различной средней степени окисления железа .

Исследование процессов фазообразования в
системе Sr–Fe–O для центрального оксида соста-
ва Sr : Fe = 1 : 1 показывает, что кроме стехиомет-
рического по содержанию кислорода оксида
SrFeO3 (пр. гр. Pm m) получены обедненные кис-
лородом фазы SrFeO2.875 (Sr8Fe8O23) (пр. гр.
I4/mmm, a = 10.929, c = 7.698 Å, V = 919.473 Å3) [3],
SrFeO2.75 (Sr4Fe4O11) (пр. гр. Cmmm, a = 10.974, b =
= 7.702, c = 5.473 Å, V = 462.588 Å3) [3] и SrFeO2.5

Fe

3

УДК 543.062
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(Sr2Fe2O5), являющиеся членами гомологиче-
ской серии SrFeO3 – 1/n при n = ∞, 8, 4, 2 соответ-
ственно [1].

Насыщение обедненной кислородом фазы
SrFeO3 – х до SrFeO3 с кубической структурой пе-
ровскита происходит при высоком давлении кис-
лорода (34 МПа, 550°С [6], 30 МПа, 400°С, 24 ч,
медленное охлаждение до температуры 200°С [3])
или в процессе электролиза [7]. Содержание кис-
лорода в SrFeO3 определено методами термогра-
виметрического анализа [3] и цериметрического
[6] или дихроматометрического [7] титрования и
соответствует формуле SrFeO2.998(5) [3], SrFeO3.0
[6], SrFeO3.00(2) [7]. Приведенные параметры ку-
бической ячейки попадают в интервал a = 3.845–
3.851(1) Å [7, 3].

Фаза с ромбической структурой браунмилле-
рита (минерал состава Ca2Fe2O5), представляю-
щая собой оксид железа(III)-стронция SrFeO2.50,
формируется в условиях низкого парциального
давления кислорода – в атмосфере аргона
(1000°С, 2 ч) [7] и в восстановительных условиях
(смесь аргона с 5% H2, 500°С, 12 ч) [3].

Оксид SrFeO3 – х (3 – x = 2.43–2.5) образуется
при пониженном давлении кислорода (P(O2) =
= 1.4–286 Па) и Т = 700–1000°С [8]. Могут быть
получены образцы с 14% Fe(II) от общего содер-
жания железа.

Дальнейшее восстановление в присутствии
CaH2 позволяет получить слоистый SrFe2+ O2
(пр. гр. P4/mmm, a = 3.991(1), c = 3.474(1) Å, V =
= 55.334 Å3) с необычной квадратно-плоскостной
кислородной координацией ионов Fe2 + [9]. Ок-
сид SrFe2+ O2 обратимо окисляется до SrFeO2.5 и
затем до SrFeO2.87 в мягких условиях (Т = 130°С,
P(O2) = 0.1 MПa).

Как показывает анализ литературы, явления,
наблюдаемые при получении оксидов Sr–Fe–O,
характерны и для систем, содержащих другие
элементы с переменной валентностью, в частно-
сти медь (Ba–Cu–O [10], Y–Ba–Cu–O [11], Eu–
Ba–Cu–O [12]) и висмут (Ba–Bi–O [13], K–Ba–
Bi–O [14]). Оксиды системы BaO–CuOx состава
60.0–66.7 моль. % BaO, являющиеся матрицами
для сверхпроводящих оксидов Y–Ba–Cu–O и
Eu–Ba–Cu–O, характеризуются значениями

= 2.10–2.17 [10]. В [15] синтезирована низко-
температурная ромбическая фаза Ba2CuO3.45
(пр. гр. Immm) с параметрами a = 4.0959, b = 3.9047,
c = 12.9427 Å, V = 206.996 Å3, характеризующаяся
средней степенью окисления меди  = 2.90.
Полностью окисленным можно получить цен-
тральный оксид системы Ba–Cu–O. В условиях
низкотемпературного отжига в кислороде (550°С)
[16] или на воздухе (580°С) [17] синтезирован ок-

Cu

Cu

сид BaCuO2.5 с сильно различающимися парамет-
рами ячейки: a = 8.550, b = 10.560, c = 7.620 Å, V =
= 687.994 Å3 и a = 8.564, b = 7.415, c = 20.827 Å, V =
= 1336.456 Å3. Причины не выявлены. По всей ве-
роятности, химический состав синтезированных
в [16, 17] оксидов различен.

Обогащенные медью оксиды Ba–Cu–O [10],
как и обогащенные висмутом фазы Ba–Bi–O [13],
формируются без участия, соответственно,
Cu(III) и Bi(V): так, тетрагональный оксид
BaCu2O2 (пр. гр. P222, a = 5.722, c = 10.064 Å, V =
= 329.508 Å3) [18] содержит только Cu(I), а оксиды
ряда BamBim + nOy (m = 1–9; n = 0–3, 5, 7, 9) обра-
зуются только при участии Bi(III).

В системах Y(Eu)–Ba–Cu–O известны тетра-
гональные несверхпроводящие, обедненные кис-
лородом оксиды YBa2Cu3O6.5 – δ (Y-123) [11] и
EuBa2Cu3O6.5 – δ (Eu-123) [12]. По данным [19] при
700°С состав тетрагональной фазы EuBa2Cu3O6,
что соответствует значению  = 1.67. При мед-
ленном охлаждении на воздухе или низкотемпе-
ратурном отжиге в атмосфере кислорода тетраго-
нальные оксиды Y(Eu)Ba2Cu3O6.5 – δ насыщаются
кислородом и претерпевают фазовые превраще-
ния в ромбические сверхпроводящие фазы
Y(Eu)Ba2Cu3O6.5 + δ. В [19] показано, что тетрагона-
лизация EuBa2Cu3O6.5 + δ наступает, когда кислород-
ный индекс y = 6.35, что соответствует  = 1.90.
Эти значения существенно ниже y = 6.5 (  =
= 2.00), при котором наступает тетрагонализация
оксида YBa2Cu3O6.5 + δ [20]. Полностью окислен-
ные фазы YBa2Cu3O8 и EuBa2Cu3O8, содержащие
только Cu(III), в литературе не описаны.

В системе Ba–Bi–O установлено [13] суще-
ствование гомологических рядов изоструктурных
оксидов бария-висмута BamBim + nOy (m = 1–9; n =
= 0–3, 5, 7, 9), Bam + nBimOy (m = 1–10; n = 0–5, 7–9,
11, 13, 17) с перовскитоподобной структурой и
средней степенью окисления висмута  = 3.0–5.0.

При термическом разложении оксида BaBiO3,
являющегося центральным в системе Ba–Bi–O,
образуются обедненные кислородом фазы ряда

(n = 1, 2, …) [21]. В отличие от
вакансионно-упорядоченных оксидов SrFeO3 – 1/n

(n = ∞, 8, 4, 2) [3] члены ряда 
(n = 1, 2, …) катионно-упорядочены, изострук-
турны и имеют близкие параметры тетрагональ-
ных перовскитоподобных ячеек, что затрудняет
их идентификацию по дифракционным карти-
нам. Однако идентификация обедненных кисло-
родом фаз стала возможной благодаря наличию
картин электронной дифракции для отдельных
членов ряда  [21]. В структуре
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БАРКОВСКИЙ

оксидов  упорядочены плоско-
сти Bi–O, содержащие Bi(V) и Bi(III) и только
Bi(III).

Оксиды гомологического ряда BamBim + nOy
(m = 1–9; n = 0–3, 5, 7, 9) [13] являются матрица-
ми, из которых строятся катионно-упорядочен-
ные перовскитоподобные несверхпроводящие
фазы ряда KBam – 1Bim + nOy (m = 4–7; n = 1–6) [22].
Эти фазы обогащены Bi(III) и характеризуются
средней степенью окисления висмута  = 3.06–
3.32. Они образуются в атмосфере аргона или на
воздухе при Т = 800–970°С. В условиях низкотем-
пературного (450°С) отжига в атмосфере кислоро-
да или в процессе электролиза формируются фазы
ряда KxBamBim + nOy, производного от BamBim + nOy
(m = 1–9; n = 0–3, 5, 7, 9) [13], обладающие сверх-
проводящими свойствами (Тс = 35–4.2 К) [14].
Cверхпроводящие оксиды KxBamBim + nOy больше
обогащены кислородом по сравнению с членами
рядов BamBim + nOy и KBam – 1Bim + nOy. Вхождение ка-
лия в матрицы оксидов бария-висмута BamBim + nOy,
в которых  = 3.00–3.06 [13], сопровождается
окислением Bi(III) → Bi(V) до  = 4.35–4.56. Эти
значения характерны для сверхпроводящих окси-
дов ряда KnBamBim + nOy и получены на наиболее
качественных кристаллах этих оксидов, выра-
щенных методом электролиза [14].

Целью настоящей работы было выявление ро-
ли высоковалентных металлов − Fe(IV), Cu(III) и
Bi(V) − в формировании сложных оксидов в си-
стемах Sr–Fe–O, Ba–Cu–O, Y(Eu)–Ba–Cu–O,
Ba–Bi–O и K–Ba–Bi–O и поиск общих законо-
мерностей в процессах фазообразования в этих
системах. Интерес представляет сравнение окис-
лительно-восстановительных свойств редокс-си-
стем с участием Fe(IV), Cu(III) и Bi(V), которое в
настоящей работе выполнено впервые. Показа-
но, что в зависимости от температуры отжига и
парциального давления кислорода синтезируют-
ся сложные оксиды, в которых содержание кис-
лорода определяется “смешанно-валентным” со-
стоянием железа, меди или висмута. При синтезе
сложных оксидов важную роль играет атмосфер-
ный кислород, обеспечивающий в определенных
интервалах температур окисление Fe(II) и Fe(III),
Cu(I) и Cu(II), Bi(III) и формирование в оксидах
оптимального соотношения, соответственно,
Fe(III)/Fe(II), Fe(IV)/Fe(III), Cu(II)/Cu(I),
Cu(III)/Cu(II) и Bi(V)/Bi(III) и, как следствие,
оптимального содержания кислорода.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Синтезы образцов проводили в алундовых тиг-

лях в высокотемпературной лабораторной печи
Nabertherm HTCT 03/15 (Германия) или в гори-
зонтальной трубчатой печи сопротивления, осна-
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щенной прецизионным программным терморегу-
лятором РИФ-101. Для отжигов в атмосфере арго-
на (P(O2) = 1 кПа) и кислорода (P(O2) = 101 кПа)
использовали проточный кварцевый реактор.

Оксид SrFeO2.87 получен твердофазным синте-
зом из SrСO3 (ч.д.а.) и Fe2O3 (ос.ч. 2-4) по методи-
ке, близкой к [1, 2, 7]. Таблетки из шихты стехио-
метрического состава после двухэтапного отжига
при 1000 (47 ч с одной промежуточной гомогени-
зацией и прессованием) и 1300°С (12 ч) медленно
(220 град/ч) охлаждали до 200°С и закаливали на
воздухе.

Для синтеза оксидов Eu–Ba–Cu–O использо-
вали Eu2O3 (ТУ 48-4-194-72), BaO2 (Acros Organ-
ics) и CuO (ос.ч. 9-2). Оксиды Eu2O3 и CuO для по-
лучения массовых форм отжигали на воздухе при
1000 и 800°C в течение 24 и 3 ч соответственно.

Оксиды Ba–Bi–O получены отжигом стехио-
метрических смесей Ba(NO3)2 (х.ч.) и Bi2O3
(ос.ч. 13-3). Оксид Ba2Bi3O6.55 – член гомологиче-
ского ряда оксидов BamBim + nOy [13] (m = 2 и n = 1) −
синтезирован в атмосфере аргона при последова-
тельном отжиге шихты начиная с 600°C. Гомоге-
низацию закаленных образцов измельчением и
прессованием проводили после каждого отжига с
шагом в 100°C в течение 24 ч.

Для синтеза оксидов K–Ba–Bi–O использова-
ли двухступенчатый отжиг смеси предварительно
синтезированного Ba2Bi3O6.55 и KNO3 (х.ч.).
Определение средней степени окисления висмута

, меди  и железа  в синтезированных окси-
дах проводили методом йодометрического титро-
вания [12, 13, 23].

В качестве эталона по Bi(V) использовали ок-
сид NaBiO3 (ч.д.а), для которого йодометриче-
ское и обратное перманганатометрическое титро-
вание дали согласующиеся значения  = 5.00(2).
Примерно 0.1 М раствора диперйодатокупра-
та(III) калия K7Cu(IO6)2 (ДПК(III)) синтезирова-
ли окислением соли Cu(II) персульфатом калия
K2S2O8 (ч.д.а.) по методике [24]. Его использовали
как эталон Cu(III). Органические реагенты гото-
вили в соответствии с [25]. Реагенты для химиче-
ских тестов приготовлены аналогично [26].

Картины рентгеновской дифракции снимали
при комнатной температуре на установке Siemens
D-500 (излучение CuKα1). Расчет параметров яче-
ек с погрешностью ±0.002 Å осуществляли мето-
дом профильного анализа.

Потенциометрические измерения проводили
на иономере И-135М.1. Индикаторным электро-
дом служил платиновый электрод марки ЭПВ-1,
электродом сравнения – насыщенный хлоридсе-
ребряный электрод марки ЭВЛ-1М3.1.

Температуру перехода в сверхпроводящее состо-
яние (Тс) образцов K–Ba–Bi–O и Eu-Ba–Cu–O

Bi Cu Fe

Bi
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оценивали по началу диамагнитного отклика на
кривой температурной зависимости магнитной
восприимчивости, измеренной бесконтактным
методом.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Фазовый состав синтезированного образца

SrFeO2.87 исследован в [23]. Основная фаза
(92 мас. %) соответствует оксиду Sr8Fe8O23
(SrFeO2.88) с тетрагональной структурой (пр. гр.
I4/mmm [3], a = 10.932, c = 7.700 Å). По данным
йодометрического титрования средняя степень
окисления железа  = 3.74. В соответствии с
этим значением ионный состав образца SrFeO2.87

можно представить как . Полу-
ченное значение кислородного индекса в исследу-
емом образце согласуется с его фазовым составом.

Тетрагональную фазу EuBa2Cu3O6.25 (Eu-123) с
параметрами a = 3.881, c = 11.814 Å, V = 177.94 Å3 и

 = 1.78 (рис. 1а) синтезировали на воздухе при
940°C в течение 6 ч с двумя промежуточными го-
могенизациями (через 1 и 3 ч отжига) [12].
Сверхпроводящая (Тс = 88 К) ромбическая фаза
EuBa2Cu3O6.92 с параметрами a = 3.904, b = 3.844,
c = 11.705 Å, V = 175.65 Å3 (  = 2.24) (рис. 1б) полу-
чена отжигом тетрагональной фазы EuBa2Cu3O6.25 в
атмосфере кислорода при температуре 450°C

Fe

+ + + −2 3 4 2
0.26 0.74 2.87Sr Fe Fe O

Cu

Cu

(5 ч). Во избежание окисления закалку тетраго-
нальной и ромбической фаз от температуры от-
жига осуществляли в жидком азоте.

В работе использованы два образца оксидов
Ba–Bi–O. Оксид BaBiO3 получен при 600°C в те-
чение 72 ч с измельчением и прессованием через
24 ч. Дифрактограмма полученного BaBiO3 соот-
ветствовала моноклинной структуре [27]. Темпе-
ратура окончательного отжига керамического ок-
сида Ba2Bi3O6.55 в атмосфере аргона составила
850°C. Согласно дифрактограмме (рис. 2а) оксид
Ba2Bi3O6.55 кристаллизуется в тетрагональной
сингонии с параметрами элементарной ячейки
a = 4.376, с = 4.493 Å, V = 86.04 Å3. Средння сте-
пень окисления висмута  = 3.03.

Для синтеза оксидов K–Ba–Bi–O на первом
этапе смесь Ba2Bi3O6.55 с KNO3 в соотношении 1 : 1
(мол. %) отжигали в атмосфере аргона при 800°C
(1 ч) с целью получения тетрагональных оксидов
гомологического ряда KBam – 1Bim + nOy [22]. Ди-
фрактограмма полученного образца приведена на
рис. 2б и соответствует тетрагональной структуре
с параметрами a = 4.332, с = 4.511 Å, V = 84.65 Å3. По
данным йодометрического титрования  = 3.32.

На втором этапе отжига полученный прекурсор
выдерживали в атмосфере кислорода при 450°C в
течение 1 ч. В результате формировались сверх-
проводящие оксиды (Tc = 20 К) ряда KxBamBim + nOy
с m/(m + n) = 0.40–0.67, x < n [14], характеризующи-
еся усредненной кубической ячейкой (a = 4.306 Å,
V = 79.84 Å3) (рис. 2в) и средней степенью окисле-
ния  = 4.16. Рефлексы, расположенные слева от
основных, свидетельствуют о присутствии при-
месной фазы с параметром a = 4.330 Å. Такой па-
раметр характерен для обогащенных барием ок-
сидов KxBamBim + nOy с m/(m + n) = 0.72–0.95.

Потенциометрические измерения в процессе 
растворения сложных оксидов, 

содержащих Bi(V), Fe(IV), Cu(III) и Cu(I)
Измерения ЭДС в системе Pt–хлоридсеребря-

ный электрод в процессе растворения оксидов
позволяет обнаружить в них окислитель или вос-
становитель [26]. При растворении в 1 М HCl трех
висмутсодержащих оксидов – BaBiO3, сверхпро-
водящего (Tc = 20 К) KxBamBim + nOy и NaBiO3, ис-
пользуемого в качестве эталона Bi(V) при иссле-
дованнии валентного состояния состояния вис-
мута, – наблюдается однотипное поведение, а
именно увеличение ЭДС на ≈220 мВ (рис. 3, кри-
вые 1–3). Растворение оксида Bi2O3 не сопровож-
дается изменением потенциала (рис. 3, кривая 4).

Растворение оксида SrFeO2.87 в 1 М HCl проис-
ходит при большем повышении ЭДС на ~500 мВ
(рис. 3, вставка). Совершенно очевидно, что по-

Bi

Bi

Bi

Рис. 1. Дифрактограммы, демонстрирующие превра-
щение тетрагональной фазы EuBa2Cu3O6.25 в сверх-
проводящую (Тс = 88 К) ромбическую фазу EuBa2-
Cu3O6.92 в процессе отжига в атмосфере кислорода
при 450°C в течение 5 ч.
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вышение ЭДС связано с образованием при рас-
творении оксидов окислителя, которым в первую
очередь является хлор, возможно, и кислород:

(1)

(2)

(3)

Хлор в продуктах растворения обнаружен с по-
мощью двух реакций: с N,N-диметил-п-фенилен-
диамином по появлению розового окрашивания и
с о-толидином (желтое пятно на фильтровальной
бумаге). Снижение потенциала на заключительном
этапе растворения (рис. 3) во всех случаях обуслов-
лено удалением хлора из раствора потоком аргона.

В отличие от оксидов висмута при растворе-
нии SrFeO2.87 в измеряемом смешанном потенци-
але присутствуют как минимум две составляю-
щие, обусловленные наличием в растворе двух
окислителей – хлора (  = 1.3583 В) и желе-

за(III) (  = 0.771 В) [28].

Такой же характер изменения потенциала во
времени наблюдается при растворении в анало-
гичных условиях сверхпроводящего ромбическо-
го оксида EuBa2Cu3O6.92 и эталонного ДПК(III)
(рис. 4, кривые 3 и 5):

(4)

Образование кислорода ранее наблюдали [29]
при растворении в 10%-ной HCl образцов ромби-
ческих фаз состава YBa2Cu3O6.70–6.94 (  = 2.13–
2.29) и EuBa2Cu3O6.76–6.88 (  = 2.17–2.25).

Повышение ЭДС при растворении ромбиче-
ской фазы Eu-123 составляет ~300 мВ, для
ДПК(III) еще выше (~450 мВ). При высокой кон-
центрации Cu(III) в растворе окисляются хлорид-
ионы:

(5)

При растворении эталонного по Cu(II) оксида
CuO (рис. 4, кривая 1) ЭДС, измеренная в 1 М
HCl, не меняется во времени, значит, в раствор не
переходят ни окислители, ни восстановители, как
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и в случае растворения Bi2O3 (рис. 3, кривая 4).
Этот эксперимент опровергает выводы [30], где
наблюдали образование Cu(I) при растворении
CuO в HCl. В работе отсутствует информация о
характеристиках используемого образца оксида и
его предыстории.

Растворение Cu2O происходит с резким сни-
жением потенциала на ~600 мВ, что объясняется
образованием в растворе сильного восстановите-
ля – Cu(I) (  = 0.159 В) в виде хлоридных
комплексов:

+ +2
0
Cu CuE

Рис. 2. Дифрактограммы, демонстрирующие фазовые
превращения материнского оксида Ba2Bi3O6.55 (а),
члена гомологического ряда BamBim + nOy (m = 2, n = 1),
полученного в атмосфере аргона при Т = 850°C, в
прекурсор KBam – 1Bim + nOy (б) при отжиге смеси ис-
ходного Ba2Bi3O6.55: KNO3 (1 : 1) в той же атмосфере
при 800°C в течение 1 ч. При последующем низкотем-
пературном отжиге (450°C, 1 ч) в атмосфере кислоро-
да формируется сверхпроводящий оксид
KxBamBim + nOy (Tc = 20 К) (в) с кубической ячейкой.
Рефлексы, расположенные слева от основных, принад-
лежат примесной кубической фазе KxBamBim + nOy с
m/(m + n) = 0.72–0.95.
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(6)

Подъем потенциала на заключительном этапе
растворения обусловлен окислением Cu(I) в
Cu(II) примесью кислорода в аргоне:

(7)

+ − −+ + → +2 2 2Cu O 2H 4Cl 2CuCl H O.

− + − −+ + + → +2
2 2 4 24CuCl O 4H 8Cl 4CuCl 2H O,

что подтверждается повышением потенциала,
когда аргон прекращали барботировать через рас-
твор (рис. 4, кривая 2).

С учетом средней степени окисления меди,
рассчитанной по результатам йодометрического
титрования, ионный состав несверхпроводящей
тетрагональной фазы Eu-123 может быть представ-

Рис. 3. Изменение потенциала Pt электрода от времени в процессе растворения BaBiO3 (1), сверхпроводящего (Тс =
= 20 К) KxBamBim + nOy (2), эталонных NaBiO3 (3), Bi2O3 (4) и SrFeO2.88 (вставка) в 1 М HCl в атмосфере аргона. Мо-
мент введения оксидов показан стрелкой.
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Рис. 4. Изменение потенциала Pt электрода от времени в процессе растворения CuO (1), Cu2O (2), ромбического (3),
тетрагонального Eu-123 (4) и эталонного ДПК(III) (5) в 1 М HCl в атмосфере аргона. Момент введения ДПК(III) и ок-
сидов показан стрелкой.
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лен как . Растворение этой
фазы идет со снижением потенциала на ~300 мВ
(рис. 4, кривая 4), что обусловлено образованием
в растворе хлоридных комплексов Cu(I):

(8)

Наличие Cu(I) доказано положительным тестом с
батокупроином.

Таким образом, продукты растворения тетра-
гональной и ромбической фаз Eu-123 в 1 М HCl
отличаются своими окислительно-восстанови-
тельными свойствами: тетрагональная фаза в рас-
творе образует восстановитель, а ромбическая
фаза – окислитель (рис. 4).

Роль кислорода в процессах фазообразования 
в системах Ba–Bi–O, K–Ba–Bi–O, 

Y(Eu)–Ba–Cu–O и Sr–Fe–O

В процессе синтеза оксидов SrFeO3 – x атмо-
сферный кислород обеспечивает окисление Fe(III),
благодаря чему формируются различные по содер-
жанию кислорода, соотношению Fe(IV)/Fe(III) и
по структуре фазы.

В ряде работ [1, 7, 31] независимо от использу-
емого метода (золь-гель, твердофазный синтез)
температура окончательного отжига составляет
1300°С. Закаленный от 1300°С образец имеет со-
став SrFeO2.68 [7] со средней степенью окисления

 = 3.36 и, по всей вероятности, представляет
собой смесь фаз SrFeO3 – x, которые при медлен-
ном охлаждении на воздухе окисляются до тетра-
гональной фазы SrFeO2.87 [3]. Содержание Fe(IV)
увеличивается от 36 до 74%.

Как показано во введении, в оксиде с катион-
ным соотношением Sr : Fe = 1 : 1 реализуется ши-
рокий спектр валентных состояний железа – II,
III и IV. Структура и свойства образующихся ок-
сидов зависят от соотношения “разновалентных”
форм железа, задающих определенное содержа-
ние кислорода в оксиде. С более высокой валент-
ностью, чем Fe(IV), известен оксид SrFeVIO4, ко-
торый теряет кислород в интервале 80–600°С с
восстановлением Fe(VI) до низких степеней
окисления [32]. Проследить характер изменения
валентного состояния железа в оксидах системы
Sr–Fe–O других катионных составов не пред-
ставляется возможным из-за отсутствия необхо-
димых экспериментальных данных.

В системах Y(Eu)–Ba–Cu–O тетрагональные
несверхпроводящие, обедненные кислородом ок-
сиды YBa2Cu3O6.5 – δ (Y-123) [11] и EuBa2Cu3O6.5 – δ
(Eu-123) [12] формируются при отжиге на воздухе
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в области Т ≈ 900–1000°С. Средняя степень окис-
ления меди  в тетрагональных фазах составля-
ет, соответственно, 1.86 и 1.73–1.83, что предпо-
лагает наличие в их структуре 14 и 17–27% Cu(I)
от общего количества меди.

При медленном охлаждении на воздухе или
низкотемпературном отжиге в атмосфере кисло-
рода (400–500°С) тетрагональные оксиды
Y(Eu)Ba2Cu3O6.5 – δ претерпевают фазовые пре-
вращения в ромбические сверхпроводящие фазы
Y(Eu)Ba2Cu3O6.5 + δ, содержащие часть меди в
формальной степени окисления + 3 и характери-
зующиеся значениями , равными 2.26 для
YBa2Cu3O6.5 + δ [13] и 2.24–2.29 для EuBa2Cu3O6.5 + δ
[14].

В матричной системе Ba–Cu–O [10], так же
как и в системе Ba–Bi–O [13], с обогащением ок-
сидов щелочноземельным металлом увеличива-
ется доля меди в высшей степени окисления и,
соответственно, доля Bi(V) в оксидах Ba–Bi–O.
Обогащенные барием члены гомологического ря-
да Bam + nBimOy (m = 1–10; n = 0–5, 7–9, 11, 13, 17)
[13] состава (Ba : Bi) 25 : 8, 3 : 1, 11 : 4 и 5 : 2 содер-
жат близкое к 100% количество Bi(V).

В системе Ba–Bi–O центральный оксид
BaBiO2.5 с наибольшим дефицитом кислорода, не
содержащий Bi(V), синтезируется в инертной ат-
мосфере и при высокой температуре [13, 21, 33].
Как показано в [33], образец состава Ba : Bi = 1 : 1
при охлаждении от 1100°С в присутствии кисло-
рода в области ликвидус–солидус претерпевает
фазовые превращения в оксиды гомологического
ряда Bam + nBimOy состава (Ba : Bi) 17 : 9, 9 : 5, 3 : 2,
4 : 3 и 5 : 4 с последующими твердофазными пре-
вращениями с участием оксидов BamBim + nOy (m =
= 1–9; n = 0–3, 5, 7, 9) [13, 33] и обедненных кис-
лородом фаз  (n = 1, 2, …) [21],
характеризующихся различным содержанием
кислорода и Bi(V). Процесс окисления заканчи-
вается образованием перовскита BaBiO3, в кото-
ром средняя степень окисления висмута  = 4.0
[27]. Аналогичного состояния железа в централь-
ном оксиде системы Sr–Fe–O экспериментально
достичь труднее: как указывалось выше, оксид Sr-
FeO3 (  = 4.0) можно синтезировать только в
особых условиях [3, 6, 7]. Если обедненные кис-
лородом фазы (n = 1, 2, …) [21]
легко окислить до BaBiO3, то SrFeO2.87 невозмож-
но окислить до SrFeO3 в условиях длительного
(240 ч) низкотемпературного (360°С) отжига в по-
токе кислорода [31]. Оксид SrFeO2.87 является од-
ной из наиболее термодинамически устойчивых
фаз SrFeO3 – x.
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Примечательно, что промежуточные по со-
держанию кислорода (2.5 < (3 – x) < 3.0) фазы Sr-
FeO3 – x и BaBiO3 – x по составу близки между собой.
В первом случае состав SrFeO2.69 [34], SrFeO2.73–2.77
[1–3, 31], SrFeO2.80–2.81 [31, 34], SrFeO2.86–2.87 [1–3,
34], SrFeO2.93 [31], SrFeO2.97 [1, 2, 34]. По всей ве-
роятности, каждая из фаз имеет область гомоген-
ности по кислороду, в пределах которой ее струк-
тура остается неизменной. Во втором случае со-
став первых четырех членов ряда

 (n = 1, 2, …) [21], ВаВiO2.50 (n = 1),
ВаВiO2.75 (п = 2), ВаВiO2.83 (n = 3) и ВаВiO2.88 (n = 4)
идеально совпадает с составом оксидов SrFeO2.50,
SrFeO2.75, SrFeO2.83 и SrFeO2.88. Оксид ВаВiO2.97
[21], идентичный по химическому составу Sr-
FeO2.97, соответствует члену с n = 15. Если обед-
ненные кислородом фазы SrFeO3 – x, характеризу-
ющиеся разными картинами дифракции, легко
синтезируются в однофазном состоянии, то инди-
видуальные тетрагональные перовскитоподобные
обедненные кислородом фазы ряда

 с близкими параметрами эле-
ментарных ячеек, за исключением оксида
ВаВiO2.50, не выделены [21].

Свойства и структура оксидов Ba–Bi–O и K–
Ba–Bi–O зависят от валентного состояния вис-
мута и содержания кислорода. Зависимость
структуры фаз от состояния висмута наглядно де-
монстрирует рис. 2, на котором представлены ти-
пичные дифрактограммы оксидов BamBim + nOy,
KBam – 1Bim + nOy и KxBamBim + nOy. На каждой ста-
дии синтеза происходит поглощение кислорода, о
чем свидетельствует увеличение значений : 3.03 в
исходном (BamBim + nOy), 3.32 в KBam – 1Bim + nOy и
4.16 в конечном (KxBamBim + nOy) оксиде. Приме-
чательно, что с увеличением доли Bi(V) в оксиде

+ +
+ −

3 5
1 612 –1Ba Bi Bi On nnn

+ +
+ −

3 5
1 612 –1Ba Bi Bi On nnn

Bi

объем элементарной ячейки V закономерно
уменьшается: 86.04 Å3 в исходном матричном ок-
сиде, 84.65 Å3 в промежуточном и 79.84 Å3 в сверх-
проводящей фазе.

Окислительная способность Bi(V), Fe(IV) и Cu(III)

Свойства сложных оксидов Ba–Bi–O и K–Ba–
Bi–O, содержащих Bi(V), детально ранее описа-
ны в [25, 26]. Поведение в окислительно-восста-
новительных реакциях Fe(IV), присутствующего
в оксиде SrFeO2.87, исследовано в [23]. Все рас-
сматриваемые высоковалентные формы Bi(V),
Fe(IV) и Cu(III) способны окислять метиловый
красный и основание Арнольда, о чем свидетель-
ствует обесцвечивание первого и образование си-
них продуктов окисления во втором (табл. 1). Из
неорганических ионов они окисляют Cl– (Cu(III)
только при высокой концентрации). Сравнение
окислительно-восстановительных свойств рас-
сматриваемых систем показывает, что наиболее
сильным окислителем является Bi(V), способный
окислять Mn(II) с образованием перманганат-
ионов и Ce(III) → Ce(IV). Эти свойства характе-
ризуют Bi(V) как более сильный окислитель, чем
Fe(IV) и Cu(III). Только Cu(III) способны образо-
вать ДПК(III) с щелочным раствором перйодата,
который в присутствии Cu(II) окисляется окси-
дами, содержащими Bi(V), до ДПК(III) [26].

В литературе не прекращается дискуссия о
природе окислительных свойств сложных висму-
татов, ферратов, купратов. Альтернативой Bi(V),
Fe(IV) и Cu(III) могут быть необычные валентные
формы кислорода, отличные от O2–, такие как ,

, , , O–, O0 [35, 36]. Выполненные в ряде
работ [23, 25, 26] исследования показывают, что
окислителем в исследуемых оксидах SrFeO3 – x,

−
4O

−
3O −

2O −2
2O

Таблица 1. Окислительно-восстановительные свойства Bi(V), Fe(IV) и Cu(III)

№ Реагент
Аналитический признак

Bi(V) Fe(IV) Cu(III)

1 1 М HCl ↑Cl2 ↑Cl2 ↑O2

2 Mn(II) в среде HNO3 MnO
красно-фиолетовый

Mn(II) Mn(II)

3 Ce(III) в среде
HNO3

Ce(IV)
желтый

Ce(III) Ce(III)

4  в щелочной среде ДПК(III)
желто-коричневый

5 ДПК(II) ДПК(III)
желто-коричневый

ДПК(II) ДПК(III)
желто-коричневый

6 Метиловый красный Бесцветные продукты окисления
7 Основание Арнольда Синие продукты окисления

−
4

−
4IO −

4IO −
4IO
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BaBiO3, KxBamBim + nOy не могут быть дипероксид-
ионы. Эти ионы способны к образованию из дру-
гих необычных валентных форм кислорода в ре-
зультате реакций диспропорционирования [35].
Тесты на дипероксид-ионы с известными реаген-
тами (NH4VO3 и Ti(IV) в кислых средах) отрица-
тельны. Потенциометрические измерения пока-
зывают: растворение оксидов SrFeO2.87, BaBiO3,
KxBamBim + nOy, NaBiO3 и ромбической фазы Eu-
123 в 1 М HCl происходит с повышением потен-
циала Pt-электрода (рис. 1 и 2), что характерно
для окислителей. Пероксид-ионы наряду с окис-
лительными свойствами обладают и восстанови-
тельными [35]. В процессе растворения пероксида
BaO2 в кислой среде наблюдается резкое снижение
ЭДС [26], характерное для восстановителей. Иссле-
дуемые оксиды, за исключением тетрагональной
фазы Eu-123, восстановительные свойства не про-
являют. Как показано выше, тетрагональная фаза
Eu-123 является восстановителем из-за наличия в
его структуре Cu(I).

В купратах ситуация более сложная [37–40],
чем в ферратах и висмутатах. Однако можно при-
вести данные работ, в которых доказывается на-
личие Cu(III) в сверхпроводящем оксиде Y-123.
Так, в результате теста с перманганатом показано
[41], что в этом оксиде отсутствуют дипероксид-
ионы. Кроме того, YBa2Cu3O6.5 + δ с щелочным
раствором перйодата образует ДПК(III) [42]. Пе-
роксид восстанавливает ДПК(III) и при наличии
дипероксид-ионов в оксиде реакция его с KIO4
была бы невозможной.

Окислительно-восстановительные свойства 
редокс-систем Bi(V)/Bi(III), 

Fe(IV)/Fe(III),Cu(III)/Cu(II) и Cu(II)/Cu(I)

Высоковалентные состояния Fe(IV), Cu(III),
Bi(V) как в простых, так и в сложных оксидах до-
статочно стабильны при низких температурах.
При нагревании оксидов, содержащих Fe(IV),
Cu(III), Bi(V), происходит восстановление, соот-
ветственно, до Fe(III), Cu(II), Bi(III). Fe(IV) об-
наруживается в оксиде SrFeO3 – х до высоких тем-
ператур (при 1300°С в образце состава SrFeO2.68
[7] содержится 36% Fe(IV)). Авторы [2, 43] пред-
полагали, что в атмосфере азота при 1000°С со-
став оксида SrFeO2.50. В действительности для вос-
становления Fe(IV) → Fe(III) в оксиде SrFeO3 – x с
образованием SrFeO2.50 достаточно кратковре-
менного (2 ч) отжига в атмосфере аргона (1000°С)
[7] или более длительного (12 ч) при 500°С в смеси
аргона с 5% H2 [3].

С повышением температуры до ~1350–1440°С
[4] в оксидах Sr–Fe–O начинается восстановле-
ние Fe(III) → Fe(II). Полное восстановление
Fe(III) → Fe(II) в оксиде SrFeO3 – х происходит

только в присутствии CaH2 [9]. Таким образом, в
отличие от Cu(II) в оксидах Y(Eu)–Ba–Cu–O
восстановление Fe(III) до низшего ВС Fe(II) в си-
стеме Sr–Fe–O происходит сложнее, поэтому ок-
сид железа(II)-стронция SrFeO2 можно получить
только с применением дополнительных восста-
новителей (CaH2).

В медьсодержащих системах Ba–Cu–O и
Y(Eu)–Ba–Cu–O восстановление Cu(II) → Cu(I)
происходит достаточно легко. Расплавы системы
Ba–Cu–O в значительной степени обогащены
Cu(I) (до  = 1.35 при температуре 1000°C) [10].
Тетрагональные фазы Y(Eu)Ba2Cu3O6.5 – δ, незави-
симо от атмосферы синтеза (воздух, чистый кис-
лород или аргон), обеднены кислородом и содер-
жат Cu(I): в атмосфере кислорода при 800°C сред-
няя степень окисления в оксиде Y-123  = 1.96,
а при 950°C в Eu-123 составляет 1.90–1.91 [11, 12].
Если простой оксид меди(II) CuO восстанавлива-
ется до Cu2O при Т = 1026–1100°C, то в сложных
оксидах меди, содержащих Ba, Y или Eu, эта тем-
пература снижается на ~150–200°C.

Данные об условиях синтеза и термической
устойчивости простого оксида Cu2O3 в литературе
крайне противоречивы. По всей вероятности, оп-
тимальные условия синтеза этого оксида не най-
дены. Cu(III) в ромбических сверхпроводящих
фазах Y(Eu)Ba2Cu3O6.5 + δ легко восстанавливается
до Cu(II) при Т ≈ 700–800°C, а затем до Cu(I) с об-
разованием несверхпроводящих тетрагональных
фаз Y(Eu)Ba2Cu3O6.5 – δ.

Главным фактором, определяющим валентное
состояние меди и висмута в сложных оксидах, яв-
ляется температура, а не парциальное давление
кислорода. По аналогии с оксидами Ba–Cu–O и
Y(Eu)–Ba–Cu–O в системе Ba–Bi–O в области
ликвидус–солидус независимо от Р(О2) форми-
руются фазы, практически не содержащие Bi(V)
[13]. Медленное охлаждение фаз, включающих
Cu(I) и Bi(III), в кислородсодержащей атмосфере
приводит к окислению их в субсолидусной обла-
сти. Это благоприятно для отдельных оксидов,
таких как Ba2CuO3.45, BaCuO2.5, Ba2Cu3O5.5, и гу-
бительно для фазы BaCu2O2. Обогащенные барием
оксиды Ba–Bi–O (ряд фаз Bam + nBimOy, BaBiO3) не
разлагаются в аналогичных условиях в отличие от
оксидов BamBim + nOy, существующих на воздухе
только в области ликвидус–солидус.

Простые высшие оксиды висмута(V) (Bi2O5) и
висмута(III,V) (Bi2O4, Bi4O7) при нагревании легко
теряют кислород с восстановлением Bi(V) → Bi(III)
[44–46]: Bi2O5 термически устойчив до 150°C,
Bi2O4 – до ~350°C, а Bi4O7 – до 380°C. Таким об-
разом, температура разложения простого оксида
снижается с увеличением в нем доли Bi(V).

Cu

Cu
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Оксиды гомологического ряда Bam + nBimOy со-
става (Ba : Bi) 15 : 4, 19 : 6, 25 : 8 и 3 : 1, обогащен-
ные Bi(V), стабильны на воздухе до высоких тем-
ператур (~850–1250°C) [13]. Обогащенные бари-
ем в меньшей степени фазы Bam + nBimOy состава
(Ba : Bi) 11 : 4, 21 : 8, 5 : 2, 9 : 4 и 2 : 1 не разлагаются
только в субсолидусной области (ниже ~850°C).
Таким образом, обогащение оксидов Bam + nBimOy
барием, как правило, способствует расширению
области термической устойчивости практически
до области ликвидус–солидус, а это значит, что
восстановление Bi(V)→Bi(III) происходит при
более высокой температуре (фазы катионного со-
става (Ba : Bi) 15 : 4 и 19 : 6 термически устойчивы,
соответственно, до 1265 и 1235°C). Сложные ок-
сиды системы K–Ba–Bi–O термически менее
устойчивы (до ~800°C), чем оксиды Bam + nBimOy,
что, по всей вероятности, связано с высокой лету-
честью оксидов калия. Термическое разложение
оксидов систем Ba–Bi–O и K–Ba–Bi–O проис-
ходит чаще всего с изменением катионного соста-
ва, потерей кислорода и сопровождается восста-
новлением Bi(V) до Bi(III) [13]. Расплавы оксидов
Ba–Bi–O в интервале составов 30–100 мол. %
BiO1.5 и K–Ba–Bi–O практически не содержат
Bi(V) [13, 22].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, анализ процессов фазообразо-

вания в системах Sr–Fe–O, Ba–Cu–O, Y(Eu)–
Ba–Cu–O, Ba–Bi–O и K–Ba–Bi–O показывает,
что синтезы сложных оксидов происходят одно-
типно через образование обедненных кислоро-
дом фаз в условиях высоких температур. Эти фа-
зы в процессе медленного охлаждения или низко-
температурного отжига в кислородсодержащей
атмосфере насыщаются кислородом с окислени-
ем Fe(III) → Fe(IV), Cu(I) → Cu(II) → Cu(III) и
Bi(III) → Bi(V) и образуют оксиды с магнитными
(Sr–Fe–O) и сверхпроводящими (Y(Eu)–Ba–
Cu–O и K–Ba–Bi–O) свойствами. Большинство
оксидов рассматриваемых систем нестехиометрич-
ны по кислороду. Не исключено, что обнаружен-
ные закономерности будут наблюдаться и в других
оксидных системах с металлами переменной ва-
лентности (титан, ванадий, марганец, никель).
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Role of High-Valence Fe(IV), Cu(III) and Bi(V) Forms in the Processes of Phase 
Formation of Complex Oxides

N. V. Barkovskii*
Institute of Solid State Physics RAS, Chernogolovka, 142432 Russia

*E-mail: barkov@issp.ac.ru

The effect of high-valence Fe(IV), Cu(III) and Bi(V) forms on phase formation in the Sr–Fe–O, Ba–Cu–O,
Y(Eu)–Ba–Cu–O, Ba–Bi–O and K–Ba–Bi–O systems was studied using X-ray phase analysis, potentiom-
etry and chemical analysis. It is shown that, depending on the annealing conditions (temperature and oxygen
partial pressure), complex oxides are synthesized, in which the oxygen content is determined by the “mixed-
valence” state of iron, copper, or bismuth. Oxides in the systems under consideration are synthesized in the
same way through the formation of oxygen-deficient phases during high-temperature annealing. During slow
cooling or low-temperature treatment in an oxygen-containing atmosphere, these phases are saturated with
oxygen with oxidation Fe(III) → Fe(IV), Cu(I) → Cu(II) → Cu(III) and Bi(III) → Bi(V) and form phases
with magnetic (Sr–Fe–O) and superconducting (Y(Eu)–Ba–Cu–O and K–Ba–Bi–O) properties. It is de-
termined using chemical analysis that the oxidizing power of Bi(V) with respect to reducing agents is higher
than oxidizing powers of Fe(IV) and Cu(III), in which they are comparable.

Keywords: Sr–Fe–O, Ba–Cu–O, Y(Eu)–Ba–Cu–O, Ba–Bi–O, K–Ba–Bi–O systems, valence state,
X-ray diffraction patterns, potentiometry.
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Были измерены нанотвердость (H) и модуль Юнга (E) для трех сплавов: Ti–2.5 мас. % Ni, Ti–2 мас. % Cr
и Ti–2.2 мас. % Fe, предварительно отожженных в двухфазной области фазовой диаграммы (αTi + ин-
терметаллид) и подвергнутых затем кручению под высоким давлением. Титановый сплав с добавле-
нием никеля показал самые высокие значения H и E, они изменяются равномерно от центра к краю
образца, и сплав после кручения под высоким давлением содержит две фазы: α и ω. Нанотвердость
сплава Ti–2.5 мас. % Ni вдоль радиуса образца по поверхности меняется незначительно – от мини-
мального 4.8 до максимального значения 5.2 ГПа, как и модуль Юнга (от 121 до 155 ГПа). Максиму-
мы значений H и E приходятся на середину радиуса образца. Сплав Ti–2.2 мас. % Fe ведет себя по-
другому: наличие в нем четырех фаз – α, β, ω и TiFe – приводит к сильному разбросу измеряемых
значений H и E: от 4.4 до 2.0 ГПа и от 131 до 12 ГПа соответственно. Обработка диаграмм P–h поз-
волила связать нанотвердость материала с его ползучестью.

Ключевые слова: титановые сплавы, интерметаллиды, кручение под высоким давлением, наноин-
дентирование, модуль Юнга, нанотвердость, режим термообработки.
DOI: 10.31857/S102809602111008X

ВВЕДЕНИЕ
Интерес к титану и его сплавам не уменьшает-

ся [1–6]. Благодаря удачному сочетанию механи-
ческих и технологических характеристик эти ма-
териалы имеют широкий спектр применения [7, 8].
Наномеханические свойства материалов очень
важны для анализа процессов трения и абразив-
ного износа. Однако закономерности фазовых
превращений в двухкомпонентных сплавах на ос-
нове α-титана, упрочненных частицами интерме-
таллических соединений, таких как TiFe, Ti2Ni,
TiCr2, под воздействием сдвиговой деформации
под высоким давлением в настоящее время изу-
чены слабо и представляют большой интерес. На-
личие в системе интерметаллидов, их свойства и
структура обусловлены положением компонен-

тов в периодической системе элементов, а также
их атомными радиусами [9]. Атомы никеля, желе-
за и хрома могут замещать атомы титана и образо-
вывать с ним ограниченные твердые растворы. В
работе [10] был подробно исследован интерме-
таллид TiFe, который занимает особое место сре-
ди гидридообразующих сплавов, так как он спо-
собен образовывать гидриды, характеризующие-
ся давлением диссоциации, близким к
атмосферному при комнатной температуре. Ин-
терметаллическое соединение TiFe обладает ку-
бической структурой. Благодаря сильному упроч-
няющему действию железо используется в неко-
торых титановых сплавах как легирующая
добавка обычно в количествах 0.5–1.5%, хотя из-
вестен сплав на основе β-фазы, содержащий 5%

УДК 538.9:539.3
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Fe [11]. Интерес к интерметаллидам в системе
Ti−Ni вызван их многими полезными технологи-
ческими свойствами, такими как пластичность,
деформируемость в широком интервале темпера-
тур, высокая механическая прочность и эффект
памяти формы [12]. В системе Ti−Ni существуют
три интерметаллида: TiNi, Ti2Ni и TiNi3 [13]. Ин-
терметаллид Ti2Ni образуется по перитектиче-
ской реакции и имеет кубическую структуру.
Упрочняющий эффект легирования титана ни-
келем при комнатной температуре невелик [11].
По влиянию на полиморфное превращение тита-
на хром относится к сильным β-стабилизаторам.
Растворимость хрома в α-титане не превышает
0.5%. Хром обеспечивает в сплавах с титаном вы-
сокую прочность при хорошей пластичности и
повышает эффективность упрочняющей термо-
обработки [11]. Однако при повышенных темпе-
ратурах происходит эвтектоидный распад β-фа-
зы, сопровождающийся выделением TiCr2 и
вследствие этого потерей пластичности. При тем-
пературах ниже 1150°С TiCr2 имеет гранецентри-
рованную кубическую решетку. Интерметаллид
TiCr2 отличается высокой хрупкостью. Присут-
ствие его в сплавах, даже в небольших количе-
ствах, резко снижает их пластичность. Целью ра-
боты было исследовать влияние кручения под вы-
соким давлением и доли интерметаллида на
фазовые превращения, нанотвердость и модуль
Юнга в сплавах Ti–2.5 мас. % Ni, Ti–2 мас. % Cr и
Ti–2.2 мас. % Fe.

МЕТОДЫ

Двухкомпонентные титановые сплавы Ti–
2.5 мас. % Ni, Ti–2 мас. % Cr и Ti–2.2 мас. % Fe
были получены из титана марки ТИ-1 (иодидный
титан 99.98%), хрома (99.99%), железа (99.97%) и
никеля (99.95%). Сплавы были приготовлены в
индукционной печи в атмосфере чистого аргона.

Полученные слитки сплавов были структурно и
химически однородными по всей длине и толщи-
не. Из цилиндрических слитков сплавов диамет-
ром 10 мм были нарезаны шайбы толщиной
0.7 мм. Затем образцы запаивали в кварцевые ам-
пулы и отжигали в вакууме при остаточном давле-
нии 4 × 10–4 Па. После отжига образцы закалива-
ли в воде вместе с ампулой. Отжиг сплавов Ti–Ni
и Ti–Cr проводился при температуре 600°С (2774 ч),
а сплава Ti–Fe – при 470°С (673 ч). Полученные
образцы подвергали кручению под высоким давле-
нием (КВД) при комнатной температуре при 7 ГПа,
скорости деформации 1 об./мин и 5 об. плунжера.
После КВД толщина образцов составила 0.35 мм.
Нанотвердость поверхности образцов измеряли
на приборе TI-950 Triboindenter, оснащенном ин-
дентором Берковича. Измерения проводили в
центре (R0), на середине радиуса (R1/2) и около
края (R1) образцов, скорость нагружения была
постоянной: dP/dt = 40 мН/с. Перед измерения-
ми поверхность образцов полировали алмазной
пастой с зернистостью 1 мкм. Численные значе-
ния нанотвердости (Н) и модуля Юнга (Е) иссле-
дованных образцов рассчитывали по методике
Оливера–Фарра [14–16] на основе характерных
диаграмм P–h (рис. 1), где Р – величина нагрузки,
h – глубина отпечатка. Исследования проводили
при комнатной температуре и постоянной макси-
мальной нагрузке, прикладываемой к индентору:
Рmax = 200 мН. Значения Н и Е получали путем
усреднения результатов, полученных по 12 неза-
висимым экспериментам. Фазовый анализ образ-
цов проводили с использованием рентгеновского
дифрактометра Siemens D-500 (CuKα1-излучение).
Параметры решетки рассчитывали с помощью про-
граммы PowderCell для Windows V.2.4.08.03.2000.
Для определения химического состава образцов
был использован растровый электронный микро-
скоп высокого разрешения Supra 50VP с системой
микроанализа INCA Energy+, оснащенный при-

Рис. 1. Диаграммы P–h (Р – величина нагрузки, h – глубина отпечатка) для: а – центра R0; б – середины радиуса R1/2;
в – края R1 образцов сплавов Ti–2.5 мас. % Ni (1), Ti–2.2 мас. % Fe (2) и Ti–2 мас. % Cr (3).

200

150

100

50

0

0 400 800 1200 1600
h, нм

P
, м

Н

1 2 3

200

150

100

50

0

0 400 800 1200 1600
h, нм

P
, м

Н

1 23

200

150

100

50

0

0 600 18001200 2400 36003000
h, нм

P
, м

Н 1 23

(а) (б) (в)



ПОВЕРХНОСТЬ. РЕНТГЕНОВСКИЕ, СИНХРОТРОННЫЕ И НЕЙТРОННЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ  № 11  2021

ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА 47

ставкой для энергодисперсионного микроанали-
за Oxford Instruments.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Фазовый состав образцов до и после КВД

Фазовый состав трех исследованных сплавов
представлен в табл. 1. Основной объем материала
приходится на фазу α-Ti. По сравнению с пара-
метрами решетки α-фазы чистого титана в двух-
компонентных сплавах параметр решетки а мень-
ше, а, следовательно, отношение с/а больше. Ячей-
ка в ГПУ-решетке в двухкомпонентных сплавах
“сжата”, т.е. титан обогащен вторым компонентом,
поэтому период решетки уменьшился. Фазовый
состав после отжига в трех исследованных спла-
вах отличается долей и типом структур интерме-
таллида.

В табл. 2 представлены данные об объемной
доле каждой фазы и параметры решеток этих фаз
после отжига и КВД, полученные со всей поверх-
ности образцов. Все три образца отличаются фа-
зовым составом. В титановом сплаве с никелем
присутствуют только две фазы: α и ω. В сплаве с
хромом был найден еще и интерметаллид. Леги-
рование титана железом в сочетании с КВД при-
водит к образованию четырех фаз: α, β, ω и TiFe.
Возможно, большая доля интерметаллида в спла-
ве после отжига приводит к более равномерному

распределению материала, а, следовательно, и к
близким значениям нанотвердости и модуля Юн-
га после КВД в центре и на краю образца.

Нанотвердость сплавов

Для сплава Ti–Ni значения нанотвердости Н
изменялись слабо – от 4.8 ± 0.1 в центре до 5.0 ±
± 0.1 ГПа на краю образца (рис. 2), значения мо-
дуля Юнга изменялись от 148 до 121 ГПа. Для
сплавов Ti–Fe и Ti–Cr разброс значений нано-
твердости и модуля Юнга был более широким.
Рассмотрим более подробно три области измере-
ния образцов: при R0, R1/2 и R1 для каждого спла-
ва. Значения нанотвердости в центральной части
образцов сплавов с никелем и железом различа-
ются на 1.3 ± 0.2 ГПа. Поскольку известно, что
центральная область образца меньше всего под-
вергается деформации, можно предположить, что
изначально сплав Ti–Ni был более твердым, чем
Ti–Fe. На середине радиуса разброс значений на-
нотвердости у трех сплавов самый низкий по об-
разцу – 0.8 ГПа. Эта область подвергается более
интенсивной деформации, которая “выравнива-
ет” нанотвердость образцов. На краю образцов
наблюдается самый сильный разброс значений
нанотвердости – 2.9 ГПа. Обычно центральная
часть образца и ее край не используются для про-
ведения дальнейших исследований, но все же хо-

Таблица 1. Параметры решеток, фазы и их содержание в сплавах после термообработки в области αTi + интер-
металлид

Примечание. Ме = Ni, Cr, Fe.

Сплав Область фазовой 
диаграммы

αTi TiMe

объемная доля, % а, с, нм объемная доля, % а, нм

Ti–2.5 мас. % Ni αTi + Ti2Ni 96 0.2944, 0.4688 4 1.1318
Ti–2 мас. % Cr αTi + TiCr2 98 0.2950, 0.4689 2 0.6933
Ti–2.2 мас. % Fe αTi + TiFe 97 0.2950, 0.4687 3 0.2978
Чистый Ti – – 0.2955, 0.4686 – –

Таблица 2. Параметры решеток, фазы и их содержание в сплавах после термообработки и кручения под высоким
давлением

Примечание. Ме = Cr, Fe.

Сплав
αTi βTi ωTi TiMe

объемная 
доля, % а, с, нм объемная 

доля, % а, нм объемная 
доля, % а, с, нм объемная 

доля, % а, нм

Ti–2.5 мас. % Ni 37 0.2951, 0.4688 – – 63 0.4625, 0.2812 – –
Ti–2 мас. % Cr 43 0.2950, 0.4690 – – 55 0.4628, 0.2813 2 (TiCr2) 0.6943
Ti–2.2 мас. % Fe 8 0.2950, 0.4690 16 0.3255 76 0.4626, 0.2814 ≥2 (TiFe) 0.2979
Чистый Ti – 0.2959, 0.4690 – – – 0.4627, 0.2830 – –
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телось бы понять, какие причины могут привести
к такому разбросу значений. Первое предположе-
ние: размер канавки под плунжером 0.3 мм, а тол-
щина исходного образца варьировалась от 0.6 до
0.7 мм. Возможно, вариации толщины исходных
образцов, влияющие на степень сдвиговой де-
формации, сыграли отрицательную роль и приве-
ли к разбросу значений на краях. Второе предпо-
ложение: это недостаточно качественная подго-
товка поверхности образцов перед измерениями,
которая привела к разбросу данных. Обе эти при-
чины возможны, но, так как КВД и подготовка
поверхности проводились однообразно, ошибка
должна быть одинаковой при измерениях. Есть
другое более существенное предположение, кото-
рое не проверялось в настоящей работе, – это фа-
зовый состав образцов в трех областях и микро-
структурные составляющие, такие как размер или
доля фаз или размер частиц фаз или доля межфаз-
ных границ и “выделение” частиц интерметалли-
да на границах зерен. Эти предположения откры-
вают возможности дальнейших, более подробных
исследований.

Модуль Юнга сплавов

Рассмотрим измеренные значения модуля
Юнга (Е) (рис. 3). Видно, что в центральной части
образцов различие в значениях Е сплавов меньше
20 ГПа, в то время как на краях разброс более
100 ГПа. Можно сделать предположение, что раз-
брос обусловлен тем, что модуль упругости явля-
ется более чувствительной характеристикой, и
наличие мелких неровностей на поверхности,
границах зерен может внести свои коррективы в

механизмы пластичности. Но однообразность под-
готовки образцов исключает данное предположе-
ние. Сочетание α- и ω-фаз дает самые высокие зна-
чения нанотвердости и модуля Юнга, и, что нема-
ловажно, равномерное распределение этих
значений от центра к краю образца в сплаве Ti–Ni.
В литературе подобный разброс значений H и E
не обсуждался [17–20], поэтому полученные дан-
ные представляют несомненный интерес.

Особенности диаграмм P–h

На записанных во время эксперимента диа-
граммах P–h (рис. 1) было отмечено сильное от-

Рис. 2. Зависимость нанотвердости сплавов Ti–
2.5 мас. % Ni (квадраты), Ti–2.2 мас.% Fe (треуголь-
ники) и Ti–2 мас. % Cr (кружки), предварительно
отожженных и подвергнутых кручению под высоким
давлением, от области измерения вдоль поверхности
образца: в центре (R0), на середине радиуса (R1/2) и на
крае (R1).
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Рис. 3. Зависимость модуля Юнга для сплавов Ti–
2.5 мас. % Ni (квадраты), Ti–2.2 мас. % Fe (треуголь-
ники) и Ti–2 мас. % Cr (кружки) от области измере-
ния вдоль поверхности образца: в центре (R0), на се-
редине радиуса (R1/2) и на крае (R1). Образцы были
предварительно отожжены и подвергнуты кручению
под высоким давлением.
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Рис. 4. Зависимость приращения глубины отпечатка
(Δhcr) при ползучести от нанотвердости образцов
сплавов Ti–2.5 мас. % Ni (квадраты), Ti–2.2 мас. % Fe
(треугольники) и Ti–2 мас. % Cr (кружки) после кру-
чения под высоким давлением.
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личие на участках Δhcr, которые отвечают за при-
ращение глубины отпечатка при ползучести. Рас-
считав значения Δhcr из рис. 1, мы построили
зависимость приращения глубины отпечатка (Δhcr)
при ползучести от нанотвердости для исследо-
ванных сплавов после КВД (рис. 4). Полученная
зависимость демонстрирует, как неравномерно
перемешиваются компоненты в образцах при
КВД. Сплав с никелем имеет одинаковые значе-
ния Δhcr вдоль всего образца, в то время как для
сплавов с хромом и железом значения Δhcr очень
сильно различаются. Другая особенность заклю-
чалась в том, что для сплава с хромом при одном
и том же значении Δhcr наблюдались разные зна-
чения нанотвердости. Такое поведение может
быть обусловлено неоднородностью самого об-
разца, т.е. индентор попадал либо на границу зе-
рен, либо на межфазную границу, либо в другую
фазу.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Были измерены нанотвердость и модуль Юнга

для сплавов Ti–2.5 мас. % Ni, Ti–2 мас. % Cr и Ti–
2.2 мас. % Fe, предварительно отожженных в
двухфазной области (αTi + интерметаллид) и под-
вергнутых кручению под высоким давлением.
Сплав Ti–2.5 мас. % Ni с большим содержанием
фазы интерметаллида показал более высокие зна-
чения нанотвердости и модуля Юнга после КВД.
Наноиндентирование является подходящим ин-
струментом для изучения микронеоднородностей
структуры и состава, возникающих при КВД.
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Phase Transformations and Mechanical Properties of Two-Component Titanium Alloys 
after Heat Treatment in the Two-Phase Region (α + Intermetallic Compound) 

and High-Pressure Torsion
A. S. Gornakova1, *, B. B. Straumal1, 2, **, Yu. I. Golovin3, N. S. Afonikova1,

T. S. Pirozhkova3, and A. I. Tyurin3

1Ossipyan Institute of Solid State Physics RAS, Chernogolovka, 142432 Russia
2Chernogolovka Scientific Center RAS, Chernogolovka, 142432 Russia

3G.R. Derzhavin Research Institute “Nanotechnologies and Nanomaterials” TSU, Tambov, 392000 Russia
*e-mail: alenahas@issp.ac.ru
**e-mail: straumal@issp.ac.ru

The nanohardness (H) and Young’s modulus (E) were measured for three alloys: Ti–2.5 wt % Ni, Ti–2 wt % Cr,
and Ti–2.2 wt % Fe. They were pre-annealed in the two-phase region (αTi + intermetallic compound) of the
phase diagram and then subjected to high-pressure torsion. The titanium alloy with the addition of nickel
showed the highest values of H and E, they varied evenly from the center to the edge of the sample, and the
alloy after high-pressure torsion contained two phases: α and ω. The nanohardness of the Ti–2.5 wt % Ni
alloy along the radius of the sample over the surface varied slightly – from a minimum 4.8 to a maximum
5.2 GPa, as did Young’s modulus (from 121 to 155 GPa). The maximum values of H and E were in the middle
of the sample radius. The Ti–2.2 wt % Fe alloy behaved differently: four phases in its composition, namely
α, β, ω and TiFe, led to a strong scatter in the measured values of H and E: from 4.4 to 2.0 GPa and from 131
to 12 GPa, respectively. The processing of the P–h diagrams allowed us to relate the nanohardness of the ma-
terial with its creep.

Keywords: titanium alloys, intermetallic compounds, high-pressure torsion, Young’s modulus, nanohard-
ness, heat treatment mode.
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Исследована кинетика перемагничивания гибридных наноструктур LSMO/YBCO при температу-
рах выше и ниже температуры сверхпроводящего перехода в продольных и перпендикулярном маг-
нитных полях. Показано, что в перпендикулярном магнитном поле наличие в структуре ферромаг-
нитного слоя приводит лишь к возрастанию локального пиннинга вихрей и неоднородности про-
никающего магнитного потока из-за его дендритного вхождения в YBCO. Однако в продольном
поле наблюдаются многообразные картины проникновения магнитного потока в YBCO, которые
определяются магнитной предысторией, т.е. видом и типом магнитной доменной структуры LSMO,
сформировавшейся после перемагничивания при температуре выше критической для сверхпровод-
ника. В частности, приложенное к структуре продольное магнитное поле трансформируется либо в
макроскопические капли с перпендикулярным магнитным потоком, в которых чередуются направ-
ления индукции, либо в протяженные продольные волны перпендикулярного потока, затухающие
по мере продвижения вглубь сверхпроводника, т.е. в обоих случаях в сверхпроводник входят вих-
ри–антивихри, перпендикулярные плоскости пленки сверхпроводника. Полученные результаты
качественно объясняются искажением конфигурации продольного магнитного поля, приложенно-
го к гетероструктуре, ферромагнитным слоем, напыленным под сверхпроводящим слоем.

Ключевые слова: манганиты, высокотемпературные сверхпроводники, структуры сверхпроводник–
магнетик, магнитная доменная структура, коэрцитивность, вихревая структура, дендриты, пиннинг.
DOI: 10.31857/S1028096021110224

ВВЕДЕНИЕ

Гибридные структуры ферромагнетик–сверх-
проводник уже на протяжении десятилетий ши-
роко исследуют в силу их интересных физических
свойств и множества возможных приложений [1–7].
К фундаментальным вопросам в первую очередь
относится вопрос сосуществования сверхпрово-
димости и магнетизма. Проблема включает такие
вопросы, как подавление сверхпроводимости по-
лем Зеемана и обменным полем ферромагнетика,
подавление сверхпроводимости при отражении
сверхпроводящих пар от границы раздела сверх-
проводник–ферромагнетик, роль спин-орби-
тального взаимодействия на границе раздела,
проникновение сверхпроводимости в ферромаг-
нетик и многое другое [2, 5, 7–17]. Многочислен-
ные ссылки по теме могут быть найдены в недав-
них обзорах [5, 6, 18–21]. На основе структур фер-
ромагнетик–сверхпроводник предложены такие
низкотемпературные устройства, как фазовраща-

тели, спиновые клапаны, магниторезистивные
переключатели и другие приборы. В основе рабо-
ты таких устройств лежит перемагничивание
ферромагнитного слоя [3, 6, 22–24]. В настоящей
работе исследуется кинетика перемагничивания
двухслойных гибридных структур LSMO/YBCO и
показано влияние ферромагнитного слоя на кар-
тину проникновения магнитного потока в сверх-
проводник и изменение процесса перемагничи-
вания ферромагнетика из-за наличия сверхпро-
водящего слоя, происходящее в магнитных полях
различных ориентаций.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Эксперименты проводились на эпитаксиаль-

ных пленках La0.7Sr0.3Mn03 (LSMO), YBa2Cu3O7
(YBCO) и двухслойных пленках
La0.7Sr0.3Mn03/YBa2Cu3O7 (LSMO/YBCO), изго-
товленных на монокристаллических подложках
LaAlO3 (LAO) ориентации (100) методом магне-

УДК 537.622:544.015.4:548.5:538.9
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тронного распыления на горячую подложку
(~700°C при напылении LSMO, ~780°C при на-
пылении YBCO). Пленки LSMO были ферромаг-
нитными в области температур 15–336 К. Пленки
YBCO/LAO переходили в сверхпроводящее со-
стояние при температуре 88 К с шириной перехо-
да ~1 К, а в структурах YBCO/LSMO/LAO пере-
ход начинался при 87 К, но был значительно ши-
ре – ~4 К. Подробно условия изготовления
пленок, их связь с кристаллической структурой и
усредненной по площади образца электропро-
водностью изложены в [25–27].

Исследования магнитных свойств пленок и
кинетики перемагничивания структур выполня-
ли методом магнитооптической визуализации
распределения магнитного потока в сверхпрово-
дящих слоях структур и визуализации магнитной
доменной структуры в магнитных слоях с помо-
щью пленок иттрий-железистого граната (ИЖГ)
с плоскостной намагниченностью, с углом вра-
щения плоскости поляризации света около 0.01°
на 1 Э магнитного поля, перпендикулярного по-
верхности пленки. Наблюдения проводили в по-
ляризационно-оптическом микроскопе при рас-
крещенных на угол порядка 6° поляризаторе и
анализаторе. Поэтому наличие перпендикуляр-
ной компоненты индукции в одном направлении
приводило к просветлению изображения иссле-
дуемого образца, а в противоположном – к его за-
темнению. Пленку ИЖГ помещали непосред-
ственно на плоскую поверхность исследуемого
образца. Поскольку перпендикулярная компо-
нента магнитной индукции сохраняется на гра-
нице раздела двух сред, в том числе на границе
ферромагнетика (или сверхпроводника) с ИЖГ,
то именно ее пространственное распределение
удается наблюдать с оптическим пространствен-
ным разрешением и чувствительностью к полю
не хуже 1 Гс. Визуализация магнитной доменной
структуры и анализ полей рассеяния над домен-
ными границами и на краях образцов позволяли
определять направления векторов намагничен-
ности в доменах и тип магнитных доменных гра-
ниц [28]. Следует заметить, что обычно для повы-
шения чувствительности магнитооптической ви-
зуализации на поверхность гранатовой пленки
напыляют слой, отражающий свет. В данном слу-
чае этот слой применялся не всегда. В частности,
при наблюдении захвата магнитного потока в
структуру YBCO/LAO был использован прозрач-
ный индикатор. Вследствие прозрачности грана-
та можно было одновременно видеть границы
двойников в LAO и распределение магнитного
потока в YBCO. Но поскольку LAO тоже прозра-
чен, на изображение образца наслаивалось отра-
жение от шероховатой поверхности холодного

пальца криостата, на который был приклеен об-
разец, что значительно ухудшало качество изоб-
ражения, накладывая на него рябь. Во всех
остальных экспериментах был использован стан-
дартный подход. Метод магнитооптической визу-
ализации позволяет исследовать не только квази-
статику, но и динамику перемагничивания струк-
тур. Для этого проводят синхронизированную с
разверткой поля (плавной или импульсной) по-
кадровую съемку картин распределения магнит-
ного потока с заданным интервалом времени
между кадрами, а затем сравнивают (вычитают
попиксельно) изображения. Из разностных кар-
тин извлекают информацию о расстоянии, прой-
денном границей за заданный интервал времени,
т.е. о скорости смещения или дрейфа магнитных
доменных границ, о стабильности или релакса-
ции потока в сверхпроводнике.

Магнитное поле создавали с помощью кату-
шек Гельмгольца, что обеспечивало хорошую од-
нородность поля ~0.5% в области исследуемого
образца. Совпадение с плоскостью образца при
исследованиях процессов перемагничивания под
действием плоскотного поля проверяли по отсут-
ствию перпендикулярной компоненты индукции
с помощью магнитооптической визуализации,
чувствительность которой не хуже 1 Э. При при-
ложении плоскотного поля ~1000 Э это обеспечи-
вало контроль параллельности с точностью до
0.2°. Как правило, в экспериментах по исследова-
нию кинетики перемагничивания структур ис-
пользовали пилообразную развертку поля за время
от 1 до 1000 с. Эксперименты проводили в области
температур 15–340 К в оптическом проточном ге-
лиевом криостате, изготовленном в ИФТТ РАН.

РЕЗУЛЬТАТЫ

Согласно рентгеновским исследованиям [25]
пленки LSMO были монокристаллическими. Од-
нако поляризационно-оптические наблюдения
позволили установить, что небольшие участки
исследуемых пленок манганита были задвойни-
кованы. Двойники были сосредоточены в поло-
сах шириной ~0.5 мм. Границы двойников были
ориентированы параллельно одной из сторон пря-
моугольного образца (размер образца ~5 × 10 мм).
Двойниковая структура наследовалась от под-
ложки LAO. Остальная, бóльшая часть образца
была свободна от двойников. Магнитная домен-
ная структура пленок LSMO в значительной сте-
пени определялась кристаллографией пленок.
При охлаждении от температуры Кюри без маг-
нитного поля в области двойников формирова-
лись домены с плоскостной намагниченностью,
ориентированной вдоль направлений типа [110].
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Границы доменов совпадали с границами двой-
ников, направление намагниченности в соседних
доменах чередовалось, совпадая с [011] и [0 1]
(рис. 1). Домены были разделены 90°-ми грани-
цами, разворот векторов намагниченности в ко-
торых происходил в плоскости границ. Направле-
ние разворота в соседних границах чередовалось,
при этом векторы средней намагниченности в со-
седних границах были направлены противополож-
но. На магнитооптическом изображении домен-
ной структуры (рис. 1а) это видно, как чередова-
ние черных и белых доменных границ.

В свободной от двойников области спонтанно
формировалась структура из бесформенных мел-
комасштабных доменов с перпендикулярной на-
магниченностью (рис. 1б), которая после перемаг-
ничивания плоскостным полем преобразовывалась
в монодомен с намагниченностью в плоскости
вдоль одного из легких плоскостных направлений
намагниченности.

Пленки YBCO, изготовленные на подложках
LAO, также были монокристаллическими [25].
Наличие двойников в LAO (рис. 2а) практически
не сказывалось на однородности проникновения
и захвата магнитного потока вдоль сверхпроводя-
щей полоски (рис. 2б). Профиль распределения
потока по образцу был типичным для тонких пле-
нок сверхпроводника (рис. 2в). Отдельные двойни-
ковые границы, просматривающиеся на рис. 2б в
виде тонких полос справа и слева от изображения
YBCO с захваченным магнитным потоком, были
декорированы вихрями. Это свидетельствует о
том, что пленка YBCO наследует некоторые из

1

двойников LAO. Аналогичное декорирование
двойниковых границ, но с гораздо лучшим разре-
шением, наблюдалось ранее на образцах YBCO с
помощью метода высокоразрешающего декори-
рования [29, 30].

Картина проникновения и захвата потока в
структуры YBCO/LSMO/LAO оказалась намного
сложнее (рис. 3). Вдоль двойников магнитный
поток входил в сверхпроводник на меньшую глу-
бину, чем в областях, свободных от двойников
(рис. 3а). Поперек двойников поток как бы “упи-
рался” в двойниковые границы и “впрыскивал-
ся”, преодолевая их, прорываясь вглубь через сла-
бые места барьеров (рис. 3б). Совершенно неожи-
данным оказалось, что на свободных от двойников
участках образцов поток также входил в сверхпро-
водник не однородным фронтом, а “впрысками”,
причем картины проникновения потока с двух
взаимно перпендикулярных сторон выглядели
идентичными (рис. 3в). Масштаб неоднородно-
стей в распределении потока виден из профилей
индукции, приведенных на рис. 3г.

Совсем необычной оказалась картина проник-
новения в структуру YBCO/LSMO/LAO плос-
костного магнитного поля (рис. 4). Проникая в
сверхпроводник, оно преобразовывалось в перпен-
дикулярный знакопеременный поток (рис. 4в). При
достаточно высокой температуре T = 85 К фронт
входящего перпендикулярного потока был до-
вольно ровным. За полосой потока с одним пер-
пендикулярным направлением индукции следо-
вала полоса с противоположным направлением
индукции. Затем, с затухающей амплитудой, про-
должалось чередование полос с изменяющимся

Рис. 1. Спонтанная магнитная доменная структура пленки LSMO в задвойникованной (а) и свободной от двойников
(б) областях. Белые стрелки показывают направление намагниченности в доменах.

(б)100 мкм 100 мкм(a)
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Рис. 2. Фотография двойниковой структуры образца YBCO/LAO (а), картины распределения магнитного потока (б) и
профиль распределения вертикальной компоненты индукции в YBCO, снятый в направлении, указанном черной
стрелкой (в). Сквозь тонкую пленку YBCO и прозрачную подложку LAO (б) просвечивает шероховатая поверхность
холодного пальца криостата, давая подобную шуму рябь. Справа и слева от полоски YBCO на фоне ряби различимы
тонкие горизонтальные полоски, соответствующие границам двойников в LAO, наследуемых YBCO.
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Рис. 3. Картины проникновения перпендикулярного магнитного потока в образец YBCO/LSMO/LAO в направлении
вдоль (а), поперек двойников (б), а также в области образца, свободной от двойников (в), и профили распределения
проникающего в образец магнитного потока (г), снятые в направлениях, показанных стрелками 1–3 (для удобства
сравнения кривые 1 и 2 смещены по вертикали).
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направлением индукции (кривая 1). В двойнико-
вую область (рис. 4а, правая половина образца)
поток проникал примерно на 20% глубже, чем в
область, свободную от двойников, но принципи-
альных изменений в характере проникновении
потока не наблюдалось. При низкой температуре
(рис. 4б) картина проникновения плоскостного
поля качественно воспроизводилась. Но поток
входил не ровным фронтом, а “впрысками”, обра-
зуя чередующиеся капли магнитного потока с про-
тивоположным направлением индукции (рис. 4в,
кривые 2, 3).

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

В результате проведенных исследований ки-
нетики перемагничивания гибридных структур
YBCO/LSMO/LAO было установлено, что
двойниковую структуру LAO наследуют пленки

LSMO и YBCO, изготовленные на LAO. Было по-
казано, что наличие двойников определяет вид
доменной структуры LSMO и влияет на проник-
новение перпендикулярного магнитного потока в
YBCO, но наличие двойников несущественно для
проникновения плоскостного поля.

Рассмотрим, в чем может заключаться прин-
ципиальная разница при проникновении пер-
пендикулярного и плоскостного магнитного поля
в гибридную структуру сверхпроводник–магне-
тик. В экспериментах ферромагнетик – это тон-
кая магнитная пленка, латеральные размеры ко-
торой в 107 раз отличаются от ее толщины. Поэто-
му размагничивающий фактор N ~ 4πMs, где Ms –
намагниченность насыщения манганита, т.е. при-
кладываемое к пленке перпендикулярное магнит-
ное поле ослаблено полями рассеяния. И, как след-
ствие, перемагничивание такой пленки в перпен-
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дикулярном поле затруднено. Напротив, фактор
N для плоскостного поля пренебрежимо мал, т.е.
экранировка приложенного поля отсутствует.

В области двойниковых границ в LSMO фор-
мируется доменная структура с плоскостной на-
магниченностью в доменах и перпендикулярной в
доменных границах. Поэтому уже при охлаждении
гетероструктуры LSMO/YBCO ниже Tc сверхпро-
водника над границами спонтанно зарождается
вихревая фаза с направлением вектора индукции,
соответствующим направлению полей рассеяния
над доменными границами в магнетике (рис. 1).
Входящие в сверхпроводник под действием пер-
пендикулярного магнитного поля вихри свобод-
но движутся вдоль границ по свободному от
“вмороженных” вихрей пространству, но их дви-
жение поперек затруднено, так как в области гра-
ниц уже имеется большая плотность вихрей, и их
плотную цепочку надо преодолеть. Отсюда долж-
но возникать сначала скопление вихрей вблизи
двойниковых границ, а затем их прорыв. При
прорыве вихрей можно ожидать их ускорения, а
значит и повышения локальной температуры, т.е.
образования локальной области с пониженными
сверхпроводящими свойствами. В таком случае
вихри из соседних областей, в соответствии с об-
разовавшимся градиентом, устремятся в образо-
вавшуюся брешь и будут проскальзывать туда до
установления нового локального равновесия. Так
появляются локальные “впрыски” вихрей в на-
правлении, перпендикулярном двойниковым гра-
ницам.

В области, свободной от двойников, в пленке
манганита находится либо доменная структура,
состоящая из мелких доменов с перпендикуляр-

ной намагниченностью (рис. 1), либо метаста-
бильная структура с плоскостной намагниченно-
стью, которая легко рассыпается на мелкие доме-
ны при перемагничивании [28]. Естественно
предположить, что перпендикулярный магнит-
ный поток будет проникать в сверхпроводник,
взаимодействуя с полями рассеяния на этих до-
менах, и это будет причиной неоднородности
фронта потока.

Теперь рассмотрим проникновение плоскост-
ного поля. Как уже упоминалось, для плоскост-
ного поля размагничивающий фактор практиче-
ски нулевой. Прикладываемое плоскостное маг-
нитное поле “втягивается” в магнитный слой.
Отсюда вблизи края магнетика возникает перпен-
дикулярная компонента индукции. Она экраниру-
ется сверхпроводником, напыленным на магне-
тик, т.е. на некотором расстоянии l от вдоль края
сверхпроводника течет ток, создающий экрани-
рующее магнитное поле. Но в области, удаленной
от края более чем на l, этот ток, в свою очередь,
создает поле обратного знака, которое подмагни-
чивает ферромагнитный слой и тем самым вводит
в сверхпроводник некоторое количество вихрей с
обратной намагниченностью. По мере намагничи-
вания ферромагнетика фронт перпендикулярного
входа поля продвигается вглубь структуры. Но
нормальная, характерная для магнетика узкая до-
менная граница на фронте перемагничивания не
формируется из-за взаимодействия с вихрями.
Поэтому в сверхпроводник “вползает” широкая
полоса перпендикулярного потока, а перед ним –
не менее широкая, но меньшая по интенсивности
поля полоса потока обратного знака.

При низкой температуре имеет место тот же
самый эффект, но критический ток там намного

Рис. 4. Картины проникновения плоскостного магнитного поля в образец YBCO/LSMO/LAO при температуре 85 (а)
и 27 К (б) и профили распределения проникающего в образец перпендикулярного магнитного потока (в), снятые в на-
правлениях, показанных стрелками 1–3 (для удобства сравнения кривые 1 и 2 смещены по вертикали).
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выше. Соответственно, полоса, по которой течет
экранирующий ток, становится ýже и оказывает-
ся сравнимой с характерным размером доменов.
Поэтому становится возможным локальное пере-
магничивание манганита, образование новых
или расширение существующих доменов, что мо-
жет приводить к фрагментарности магнитного
потока. Надо отметить, что в случае магнитомяг-
кого ферромагнетика и сильного сверхпроводни-
ка [31] аналогичных эффектов не наблюдается.
Там сверхпроводник изменяет вид и тип доменных
границ и приводит к эффекту “bias”, т.е. к асим-
метрии полей перемагничивания, а при охлажде-
нии структур в присутствии доменных границ от-
четливо наблюдается взаимодействие входящего
потока с вихрями, зародившимися на границах, и
появляется память исходного состояния.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, исследована кинетика перемаг-

ничивания гибридных наноструктур LSMO/YBCO,
изготовленных на монокристаллической под-
ложке LAO в магнитных полях различной ориен-
тации. Выявлен ряд специфических черт проник-
новения магнитного потока в сверхпроводник,
объяснить которые удается при учете влияния по-
лей рассеяния жесткого ферромагнетика на
сверхпроводник.
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Kinetics of Magnetization Reversal in Superconductor–Ferromagnet Heterostructures 
in Longitudinal and Perpendicular Magnetic Fields

L. S. Uspenskaya*
1Institute of Solid State Physics RAS, Chernogolovka, 142432 Russia

*e-mail: uspenska@issp.ac.ru

The kinetics of magnetization reversal in hybrid LSMO/YBCO nanostructures in longitudinal and perpen-
dicular magnetic fields is studied at temperatures above and below the temperature of superconducting tran-
sition. It is shown that, in a perpendicular magnetic field, a ferromagnetic layer causes only an increase in the
local pinning of vortices and some inhomogeneity of the penetrating magnetic f lux due to its dendritic pen-
etration into YBCO. However, in a longitudinal field, various patterns of magnetic flux penetration into YBCO are
observed, which are determined by the magnetic prehistory, i.e. by the type of magnetic domain structure
formed in LSMO after magnetization reversal above the critical temperature of the superconductor. In par-
ticular, the longitudinal magnetic field applied to the structure is transformed either into macroscopic drop-
lets with an alternating perpendicular magnetic f lux or into extended longitudinal waves of the perpendicular
flux, decaying as they propagate deeper into the superconductor. Thus, vortices and antivortices oriented per-
pendicular to the superconductor film plane, in any case, enter the superconductor under the action of an in-
plane field. The results obtained are qualitatively explained by the distortion of the configuration of the lon-
gitudinal magnetic field applied to the heterostructure by a ferromagnetic layer deposited under the super-
conducting layer.

Keywords: manganites, high-temperature superconductors, superconductor–ferromagnet structures, mag-
netic domain structure, coercivity, vortices, dendrites, pinning.
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АСМ-ВИЗУАЛИЗАЦИЯ СЕГНЕТОЭЛАСТИЧЕСКИХ 
И СЕГНЕТОЭЛЕКТРИЧЕСКИХ ДОМЕНОВ В КРИСТАЛЛАХ 

2-МЕТИЛБЕНЗИМИДАЗОЛА С8Н8N2
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Исследуется доменная структура на поверхности кристаллов 2-метилбензимидазола (MBI) с ис-
пользованием различных режимов атомно-силовой микроскопии, позволяющих визуализировать
распределение поверхностного потенциала. Кристаллы MBI были выращены методом испарения
из насыщенного раствора этанола. В режиме сканирующей кельвин-зондовой микроскопии на ско-
лах (001) монокристалла визуализировано распределение потенциала на поверхности, представля-
ющее собой периодическую структуру заряженных полос, ориентированных вдоль оси 110tetr. Подоб-
ную картину можно объяснить присутствием на поверхности системы сегнетоэластических доменов с
заряженными доменными стенками, которая компенсирует деформацию в приповерхностных слоях,
возникающую при сколе. На поверхности {110} микрокристалла в режиме сканирующей кельвин-зон-
довой микроскопии была обнаружена равновесная структура сегнетоэлектрических доменов с ком-
понентой поляризации, перпендикулярной поверхности, а режим электростатической силовой
микроскопии позволил визуализировать сегнетоэластические доменные стенки. Было показано,
что в случае микрокристалла действие локально приложенного электрического импульса вызывает
перемещение как сегнетоэлектрических, так и сегнетоэластических доменных стенок. Распределе-
ние потенциала по поверхности скола (001) монокристалла после внешнего воздействия оставалось
неизменным.

Ключевые слова: органические сегнетоэлектрики, 2-метилбензимидазол, кристалл, атомно-силовая
микроскопия, сканирующая кельвин-зондовая микроскопия, поверхностный потенциал, визуали-
зация доменной структуры, доменные стенки, сегнетоэлектрические домены, сегнетоэластические
домены, перемещение доменных стенок.
DOI: 10.31857/S1028096021110054

ВВЕДЕНИЕ

2-Метилбензимидазол (MBI) С8Н8N2 является
представителем органических молекулярных се-
гнетоэлектриков [1–3], повышенный интерес к
которым в настоящее время связан с перспекти-
вами их применений в устройствах памяти и обра-
ботки информации, в электромеханических преоб-
разователях, нелинейно-оптических устройствах
[4–6]. Сегнетоэлектрические свойства кристаллов
и пленок MBI сохраняются вплоть до температуры
плавления Tm ≅ 450 К, причем важным свойством
MBI является возможность переключать поляриза-
цию (Ps ~ 5–7 мкК/см2) в различных направлениях
небольшими полями (Ес ~ 30 кВ/см) [7–11]. Осо-
бенностью этого молекулярного кристалла, со-
стоящего из гетероциклических молекул, является

эффективная генерация терагерцового излучения,
позволившая исследовать трехмерное распределе-
ние спонтанной поляризации [12].

Кристаллическая структура MBI обладает
псевдосимметрией и описывается тетрагональ-
ной пространственной группой P42/n (реальная
группа Pn) [7, 13]. Переключение поляризации
возникает вследствие переноса протона водород-
ных связей к тому или иному атому азота под дей-
ствием внешнего поля. Присутствие сегнетоэлек-
трических доменов и различной ориентации по-
ляризации в плоскости (001) показано в [7].
Потенциальный фазовый переход в MBI из цен-
тросимметричной парафазы P42/n в сегнетоэлек-
трическую фазу Pn является собственным сегнето-
электрическим и несобственным сегнетоэластиче-
ским фазовым переходом и может сопровождаться
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появлением сегнетоэластических доменов, ори-
ентация которых в кристалле определяется усло-
вием минимума энергии, возникающей на до-
менной границе [14]. При переходе в кристалле
могут образоваться домены четырех типов: сегне-
тоэластические домены двух типов, в каждом из
которых могут быть 180°-ные сегнетоэлектриче-
ские домены [14]. Ориентация сегнетоэластиче-
ских доменных стенок определяется параметром
p = 2S6/(S2 × S1), где S6, S2, S1 – спонтанные де-
формации, возникающие после фазового перехо-
да. При p  1 сегнетоэластические доменные
стенки должны располагаются вблизи плоско-
стей (110)tetr и (1 0)tetr. На поверхности (001)tetr на-
правление сегнетоэластических стенок должно
быть близко к осям [110]tetr и [1 0]tetr. При ненуле-
вых значениях p из-за отклонения от плоскостей
(110)tetr и (1 0)tetr стенки могут нести нескомпен-
сированный связанный заряд 90°-ных сегнето-
электрических доменов. Присутствие доменов не
проявляется на рентгеновских дифрактограммах
и изображениях поляризационной микроскопии
из-за слишком слабых изменений кристаллической

!

1

1

1

структуры. Целью настоящей работы была визуали-
зация доменной структуры на поверхностях и ско-
лах кристаллов MBI с использованием различных
режимов атомно-силовой микроскопии.

МЕТОДИКА
Монокристаллы MBI с размерами ~4 × 1 × 0.4 мм

и микрокристаллы с размерами ~0.7 × 0.7 мкм
выращивали методом испарения из этанола. Для
получения более совершенных кристаллов прово-
дилась их многократная перекристаллизация. Дан-
ные рентгеновской дифракции и спектры комбина-
ционного рассеяния полученных кристаллов сов-
падают с литературными данными [9, 15].

Морфологию поверхности кристаллов изуча-
ли с помощью атомно-силового микроскопа
(АСМ) “Интегра Аура” (НТ-МДТ, Зеленоград,
Москва). Для исследования распределения по-
верхностного потенциала использовали бескон-
тактные режимы АСМ: вариант сканирующей
кельвин-зондовой микроскопии (СКЗМ) с ком-
пенсацией амплитуды осцилляций кантилевера,
возбужденных переменным напряжением зонд–
образец, и вариант электростатической силовой
микроскопии (ЭСМ) с регистрацией фазы осцил-
ляций кантилевера, возбужденных механически
пьезоактюатором держателя кантилевера. Ис-
пользовался мягкий кантилевер CSG10 с резо-
нансной частотой 29.9 кГц и амплитудой свобод-
ных/рабочих осцилляций ~9/5 нм.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
На рис. 1а, 1б представлены топограмма по-

верхности (АСМ-режим прерывистого контакта)
и изображение поверхностного потенциала (ре-
жим СЗКМ) на сколе MBI (001)tetr. В режиме
СЗКМ наблюдается периодическая структура по-
лос, направленных близко к оси 110tetr. Длина по-
лос составляет ~20 мкм, период структуры ~5 мкм,
ширина темной полосы ~1 мкм. На таких сколах
наблюдались также периодические структуры и с
меньшим периодом ~1 мкм.

На рис. 1в показано распределение потенциа-
ла Ф и тангенциальной составляющей электриче-
ского поля Ex вдоль линии, перпендикулярной
полосам периодической структуры. Там же при-
ведены результаты расчета поля Ex для системы
бесконечных заряженных полосок с периодом
5 мкм и шириной полоски 1 мкм. Поскольку век-
тор спонтанной поляризации лежит в плоскости
скола, она может приводить к появлению заряда
на поверхности только на границах между доме-
нами, толщина которых значительно меньше
1 мкм. Однородное распределение заряда в по-
лосках микронной ширины может быть обуслов-
лено флексоэлектрическим эффектом, связан-

Рис. 1. Поверхность скола кристалла MBI (001)tetr: а –
АСМ-топограмма; б – СКЗМ-изображение поверх-
ностного потенциала; в – экспериментальное рас-
пределение (1) потенциала Ф вдоль линии профиля,
перпендикулярной полосам периодической структу-
ры (показана на рис. 1б), тангенциальная составляю-
щая (2) электрического поля Ex (точки) и расчет тан-
генциального поля, создаваемого заряженными по-
лосами (сплошная линия).
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ным с неоднородными деформациями в припо-
верхностном слое, возникающими при сколе
кристалла. Поскольку ориентация полос близка к
направлению 110tetr, такую периодическую струк-
туру следует связать с сегнетоэластическими до-
менами, компенсирующими деформацию.

На рис. 2а, б показана топограмма и измерен-
ная в режиме СКЗМ карта поверхностного потен-
циала области микрокристалла MBI размером
0.7 × 0.7 мкм. Шероховатость рельефа не превы-
шала 3 нм, что позволило зарегистрировать вари-
ации поверхностного потенциала с высоким раз-
решением. Темные и светлые области на карте
потенциального рельефа соответствуют разным
знакам потенциала. Оценки показывают, что
плотность заряда в этих областях на порядок
больше, чем в периодических полосковых струк-
турах (рис. 1б). Площадь темных и светлых обла-
стей примерно одинакова, что указывает на уста-
новление равновесной 180°-ной доменной кон-
фигурации сегнетоэлектрических доменов в
микрокристалле, в которой одна из компонент
вектора поляризации P направлена нормально к
поверхности {110}. На рис. 2б линиями схемати-
чески обозначены границы между доменами.

На рис. 2в, г показаны ЭСМ-изображения той
же области кристалла до и после приложения
прямоугольного импульса напряжения амплиту-

дой U = 3 В и длительностью τ = 6 с. В отличие от
изображения потенциального рельефа (рис. 2б)
на ЭСМ-изображении (рис. 2в) четко проявляют-
ся лишь границы между доменами, схематически
обозначенные темными линиями. Важно отме-
тить, что сегентоэлектрические доменные грани-
цы (белые линии на рис. 2б) не проявляются на
ЭСM-изображении. Четкие крестообразные по-
лосы (рис. 2в) могут принадлежать сегнетоэла-
стическим доменным стенкам, поскольку на
плоскости {110} они должны быть направлены
вдоль оси [001]. Небольшие отклонения поверх-
ности кристаллита в его нижней части от плоско-
сти {110}, например в сторону {111}, приведет к
появлению сегнетоэластической стенки, перпен-
дикулярной оси [001]. На рис. 2г видно, что после
подачи импульса напряжения конфигурация до-
менов изменяется, и трансформация доменной
структуры происходит вследствие перемещения
доменных границ, причем как 180°-ных сегнето-
электрических, так и сегнетоэластических. Изме-
нения сегнетоэластических доменов (рис. 1б) под
действием импульса электрического напряжения
не наблюдались.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, AСМ-измерения в режимах
СКЗМ и ЭСМ позволили впервые визуализиро-
вать в кристаллах MBI сегнетоэластичекие доме-
ны и доменные стенки, показать присутствие
плоских доменных стенок между сегнтоэлектри-
ческими и сегнетоэластическими доменами, а
также изменение положения сегнетоэластиче-
ских доменных стенок и сегнтоэлектрических до-
менов под действием электрического поля. Важ-
ным представляется наблюдение изменений сегне-
тоэластической доменной структуры под действием
электрического поля, поскольку оно может отра-
жаться на движении сегнтоэлектрических домен-
ных стенок и влиять на процесс переключения
поляризации.
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AFM Visualization of Ferroelastic and Feroelectric Domains
in 2-Methylbenzimidazole С8Н8N2 Crystals

E. V. Balashova1, *, B. B. Krichevtsov1, T. S. Kunkel1, 2, and A. V. Ankudinov1

1Ioffe Institute, Saint-Petersburg, 194021 Russia
2Moscow Institute of Physics and Technology, Dolgoprudny, 141701 Russia

*e-mail: balashova@mail.ioffe.ru

The domain structure on the surface of 2-methylbenzimidazole (MBI) crystals was studied using various
modes of atomic force microscopy, which made it possible to visualize the surface potential distribution. MBI
crystals were grown by evaporation from a saturated ethanol solution. Using the scanning Kelvin probe mi-
croscopy mode, the potential distribution was visualized on the (001) cleavages of a single-crystal, which is a
periodic structure of charged stripes oriented along the 110tetr axis. This pattern can be explained by the
presence on the surface of a system of ferroelastic domains with charged domain walls, which compensates
for the deformation in the near-surface layers that occurs during cleavage. An equilibrium structure of ferro-
electric domains with a polarization component perpendicular to the surface was found on the {110} micro-
crystal surface using the scanning Kelvin probe microscopy mode. The electrostatic force microscopy mode
made it possible to visualize ferroelastic domain walls. It was shown that, in the case of a microcrystal, the
influence of a locally applied electric pulse caused displacement of both ferroelectric and ferroelastic domain
walls. The potential distribution over the (001) cleavage surface of the single crystal after external action re-
mained unchanged.

Keywords: organic ferroelectrics, 2-methylbenzimidazole, crystal, atomic force microscopy, scanning Kelvin
probe microscopy, surface potential, domain structure visualization, domain walls, ferroelectric domains,
ferroelastic domains, displacement of domain walls.
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Выполнены расчеты и измерения квантовых поправок к емкостям между затворами полевого тран-
зистора и его каналом, находящимся между этими затворами. Изучены случаи, когда каналы обра-
зованы одним и двумя слоями двумерных электронов. Качественно одинаковые эксперименталь-
ные результаты получены для образцов с каналом в широкой и двойной квантовых ямах. Установ-
лено совпадение нормированных величин магнитоемкостей, измеренных между разными
затворами и каналом в случае заполнения в канале одного электронного слоя. При заполнении двух
слоев с разной плотностью электронов обнаружены и объяснены особенности емкостей, связанные
с отрицательной сжимаемостью электронов.

Ключевые слова: двумерный электронный газ, двухслойная электронная система, квантующие маг-
нитные поля, уровни Ландау, магнитоемкостная спектроскопия, квантовые осцилляции, полевой
транзистор, гетероструктура GaAs/AlGaAs, широкая квантовая яма, двойная квантовая яма, сжима-
емость.
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ВВЕДЕНИЕ

Величина емкости между затвором полевого
транзистора и его каналом в первую очередь
определяется распределением электронов в кана-
ле, что позволяет отслеживать его изменения, на-
пример, при заполнении очередной подзоны раз-
мерного квантования [1]. Кроме того, она зависит
от сжимаемости электронов в канале [2, 3], пол-
ностью определяемой квантовыми эффектами. В
настоящей работе теоретически и эксперимен-
тально исследованы квантовые эффекты в емко-
стях полевых транзисторов специальной архитек-
туры с двумя затворами, расположенными по раз-
ные стороны канала транзистора. Такие структуры
в последнее время часто используются при иссле-
довании многочастичных эффектов в двухслой-
ных электронных системах, которые формируют-
ся в канале, образованном либо двойной [4, 5], ли-
бо широкой [6, 7] квантовой ямой. Отметим более
ранние эксперименты [8, 9], в которых магнито-
емкостная методика уже применялась для изуче-
ния электронных систем в двойных квантовых
ямах. Однако в этих работах имелся затвор лишь с
одной стороны канала. В настоящей работе рас-
смотрены случаи двух и одного слоя двумерных
электронов в канале между двумя затворами.
Приведен подробный вывод формул из [10] для
емкостей, которые измеряются между различны-

ми затворами и каналом. Формулы демонстриру-
ют возможность исследования свойств отдельных
слоев двухслойной электронной системы. Резуль-
таты вычислений подтверждены эксперимен-
тальными измерениями магнитоемкости на об-
разцах с двойной и широкой квантовыми ямами.
Наблюдены и объяснены аномальные экстрему-
мы магнитоемкости, обусловленные отрицатель-
ной сжимаемостью электронов. Установлена
универсальная связь между емкостями в случае
однослойной электронной системы в канале.

РАСЧЕТ ЕМКОСТИ
Рассмотрим полевой транзистор с каналом в

двойной квантовой яме (рис. 1), образованной
двумя узкими квантовыми ямами FW 2 и BW 3 с
фиксированным профилем. Передний (FG) 1 и
задний (BG) 4 затворы находятся по разные сто-
роны от канала. Затворные напряжения VFG и VBG
прикладывают относительно канала транзистора.
В зависимости от этих напряжений возможно за-
полнение двумерными электронами нижней под-
зоны размерного квантования в любой из узких
квантовых ям. В дальнейшем слой электронов,
ближайший к переднему (заднему) затвору, будет
называться передним (задним) слоем, также и в
случае широкой квантовой ямы. На рис. 1 пред-
ставлен случай двухслойной электронной систе-
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мы, соответствующей заполнению обеих ям. Та-
кая модель позволяет установить основные эф-
фекты, связанные с распределением электронов
между ямами, а также со сжимаемостью каждого
из слоев, оставляя за кадром особенности, опре-
деляемые изменением формы ям. Как показывает
сравнение с экспериментом, рассмотренная мо-
дель хорошо применима к описанию результатов,
наблюдавшихся в случае образцов как с двойной,
так и c широкой квантовыми ямами. Предполага-
ется, что туннелирование между слоями в модели
отсутствует, но электронные слои находятся в
электрическом контакте между собой за счет об-
щих легированных контактов. В результате значе-
ния электрохимического потенциала ζ электро-
нов в разных ямах одинаковы даже при наличии
электрического поля E между ямами. Считают,
что затворы – это металлы с большой плотностью
состояний и, следовательно, фиксированной ве-
личиной химического потенциала (уровня Фер-
ми). В соответствии с архитектурой использован-
ных в эксперименте образцов гетероструктур
GaAs/AlGaAs в модель введен слой доноров
(рис. 1, крестики), заряд которого –eNd полагают
не зависящим от напряжений на затворах при вре-
менах, используемых при измерениях емкости.
Здесь и далее e < 0 – заряд электрона. Транзистор
считают электронейтральным, т.е. внешние элек-
трические поля отсутствуют. Химические потен-
циалы электронов в слоях отсчитываются от соот-
ветствующих уровней размерного квантования в
ямах. Введем обозначения для химических потен-
циалов μi, электрических потенциалов  и для по-ϕi

верхностных плотностей электронов ni, где i = FW,
BW для квантовых ям либо i = FG, BG для затво-
ров. Плотности заряда на затворах enFG, enBG мо-
гут быть как отрицательными, так и положитель-
ными величинами. Будем вычислять емкость
между затвором и каналом транзистора, которую
экспериментально определяли из величины тока
смещения, текущего на канал при модуляции со-
ответствующего напряжения на затворе (детали
измерительной схемы – в [11]). В этом случае из-
меряемые емкости определяются из изменения
заряда канала как Сj/Sj = |e|∂(nFW + nBW)/∂Vj, где j =
= FG, BG; Sj – площадь затвора j, а Vj – разность
потенциалов, прикладываемая между верхним
(нижним) затвором и каналом транзистора. Си-
стема уравнений, позволяющая определить иско-
мые величины, включает в себя две группы урав-
нений. Первая группа записывается на основании
равенств разности электрохимических потенциа-
лов между затвором и каналом приложенному за-
творному напряжению, умноженному на заряд
электрона. Так, для заднего затвора такое уравне-
ние имеет вид:

(1)
Вторая группа уравнений определяет связь между
электрическими полями и плотностями заряда,
следующую из теоремы Гаусса. Для заднего затво-
ра , и уравнение (1) преоб-
разуется к виду:

(2)
Аналогичным образом получается уравнение для
разности электрохимических потенциалов между
передним затвором и передним слоем:

(3)

и уравнение, соответствующее нулевой разности
электрохимических потенциалов между слоями:

(4)

При выводе уравнений было использовано усло-
вие электронейтральности системы:

(5)
Здесь ΔFW и ΔBW – расстояния от уровня дна зоны
проводимости до нижнего заполненного уровня
размерного квантования в соответствующей
квантовой яме, df (db) – расстояние от переднего
(заднего) затвора до ближайшего к нему запол-
ненного электронного слоя, d – расстояние меж-
ду электронными слоями, ds – расстояние от слоя
доноров до переднего электронного слоя, ε и ε0 –
диэлектрические проницаемости материала и ва-
куума. В используемом в работе приближении
среднего поля химические потенциалы слоев за-

φ + μ − φ − μ + Δ =BG BG BW BW BW BG( ) .e e eV

φ − φ = εεBG BW BG 0ben d

εε + μ − μ + Δ =2
BG 0 BG BW BW BG( ) .be n d eV

εε − εε +
+ μ − μ + Δ =

2 2
FG 0 0

FG FW FW FG( )
f d se n d e N d

eV

μ + Δ − μ + Δ =
= + εε

FW FW BW BW
2

BW BG 0

( ) ( )

[ ] .e d n n

+ + + =FG FW BW BG .dn n n n N

Рис. 1. Модель полевого транзистора с двумя затвора-
ми, в котором электронный канал образован двумя
слоями двумерных электронов, локализованными в
двух узких квантовых ямах фиксированного профи-
ля: 1 – передний затвор (FG); 2 – передняя квантовая
яма (FW); 3 – задняя квантовая яма (BW); 4 – задний
затвор (BG). Крестиками обозначен слой легирова-
ния, E – электрическое поле между ямами. Энергети-
ческие состояния, занятые электронами при B = 0 и
T = 0 К, закрашены. Сплошная линия, обозначенная
ζ, показывает изменение электрохимического потен-
циала.
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ФЕДОРОВ и др.

висят только от плотности электронов в них, хи-
мические потенциалы затворов считают постоян-
ными. Продифференцировав уравнения (2)–(5)
по величине затворного напряжения VFG (VBG),
получаем две системы из четырех уравнений для
частных производных плотностей электронов по
соответствующему затворному напряжению
∂ni/∂VFG и ∂ni/∂VBG. При дифференцировании
учитывается, что уровни размерного квантования
в ямах не зависят от затворных напряжений, т.е.
форма ям фиксирована. Решая полученные урав-
нения, в конечном итоге получаем выражения
для искомых емкостей:

(6)

(7)

где DFW = ∂nFW/∂μFW, DBW = ∂nBW/∂μBW – термоди-
намические плотности состояний переднего и
заднего электронного слоя, пропорциональные
сжимаемости электронов в слоях, λ = e2/εε0. По-
лученные формулы использовались и для расчета
емкостей в образцах с широкой квантовой ямой.
Вместо расстояний до ям использовали соответ-
ствующие расстояния до слоев электронов.

В квантующем магнитном поле в идеальной
двумерной электронной системе зависимость хи-
мического потенциала от плотности электронов
μ(ns) имеет вид ступенек высотой ℏωc, соответ-
ствующих скачкам уровня Ферми между уровня-
ми Ландау (здесь обсуждаем случай пренебрежи-
мо малого спинового расщепления) при заполне-
нии очередного уровня, т.е. при ns = 2kN0 (вставка
на рис. 2б, пунктирная линия). Здесь ωc – цикло-
тронная частота, N0 = eB/h – вырожденность од-
ного спинового подуровня, k = 1, 2, … . В реаль-
ной системе эти скачки размываются за счет бес-
порядка, как это показано сплошной кривой на
той же вставке. Моделируем это размытие функ-
цией

(8)

с величиной δns0 = 2 × 1013 м–2, ограничиваясь об-
ластью магнитных полей, где N0 > δns0. Такая мо-
дель соответствует неоднородному уширению
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уровней Ландау, определяемому длиннопериод-
ными флуктуациями плотности электронов в об-
разце [12]. Ступеньки на зависимости μ(ns) при-
водят к минимумам термодинамической плотно-
сти состояний D = ∂ns/∂μ в каждом из слоев и
соответствующим им минимумам в емкости меж-
ду затвором, соседним с данным слоем, и элек-
тронным каналом, как это видно из расчетных
кривых на рис. 2б (пунктир). Положения мини-
мумов периодичны по обратному магнитному по-
лю. Период определяется плотностью электронов
в соответствующем слое. Этот результат аналоги-
чен наблюдениям в обычных полевых транзисто-
рах. Уширение уровней влияет только на ширину
и глубину минимумов.

Рис. 2. Экспериментальные зависимости (1) и

(2) от магнитного поля, измеренные на образце
с широкой квантовой ямой в условиях заполнения в

ней двух слоев (а):  = –0.2 В,  = 0.9 В, T =
= 1.5 К, nFW = 15.5 × 1014 м–2, nBW = 6.2 × 1014 м–2

(кривая 1 сдвинута вверх на 0.04). Кривые магнито-
емкостей, вычисленные по формулам (6) и (7) (б): 3 –

; 4 – , пунктирные (сплошные) линии –
результаты расчета без учета (с учетом) вклада обмен-
ного взаимодействия (кривые 3 сдвинуты вверх на
0.05). На вставке – зависимость нормированного хи-
мического потенциала μ/ℏωc от фактора заполнения
уровней Ландау ν = ns/N0.
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ЭКСПЕРИМЕНТ
Образцы представляли собой полевые транзи-

сторы с проводящим каналом, создаваемым либо
в двойной, либо в широкой квантовой яме, входя-
щей в состав гетероструктур GaAs/AlGaAs. Двой-
ная квантовая яма была образована двумя кванто-
выми ямами GaAs шириной 20 нм каждая, разде-
ленными потенциальным барьером AlAs шириной
10 нм. Размер широкой квантовой ямы GaAs со-
ставлял 60 нм. Канал полевого транзистора нахо-
дился между двумя затворами. Образцы имели
латеральную геометрию холловского мостика
длиной 1.1 мм и шириной 0.4 мм. Площадь кон-
тактов к каналу и контактных площадок состав-
ляла примерно 0.12 мм2. Задний затвор (BG)
представлял собой слой сильно легированного
GaAs, а передний (FG) создавали в ходе напыле-
ния тонкой металлической пленки на поверх-
ность гетероструктуры. Расстояния между ниж-
ним краем квантовой ямы и задним затвором со-
ставляли 850 и 990 нм в случае широкой и
двойной квантовой ямы. Соответствующие рас-
стояния от верхнего края ямы до переднего затво-
ра были равны 140 и 124 нм. При нулевом затвор-
ном напряжении электроны в канал поступали из
слоя доноров, расположенного между квантовой
ямой и поверхностью гетероструктуры на расстоя-
нии 65 нм (91 нм) от верхнего края ямы. В резуль-
тате легирования около верхнего края широкой
ямы или в верхнем слое GaAs двойной квантовой
ямы (FW) возникала двумерная электронная си-
стема, образуя передний электронный слой в ка-
нале транзистора. Задний электронный слой со-
здавался около нижней стенки широкой кванто-
вой ямы или в заднем слое GaAs двойной
квантовой ямы (BW) при приложении положи-
тельного напряжения VBG на задний затвор, пре-
вышающего пороговое значение 0.25 В (0.12 В)
для двойной (широкой) квантовой ямы. Согласно
емкостным измерениям [10, 11] расстояние d
между слоями составляло примерно 34 нм в ши-
рокой квантовой яме и 29 нм в двойной квантовой
яме. В случае двойной квантовой ямы концентра-
ция электронов в переднем слое при VFG = 0, VBG =
= 0.25 В (начало заполнения заднего слоя) со-
ставляла 1.35 × 1015 м–2, а их подвижность при
температуре T = 0.5 К была μ ≈ 300 м2/В · с. В слу-
чае широкой квантовой ямы измерения выпол-
няли при VFG = –0.2 В, концентрация электронов
в переднем слое при начале заполнения заднего
слоя (VBG = 0.12 В) составляла 1.6 × 1015 м–2, а их
подвижность μ ≈ 1200 м2/В · с. Более подробное опи-
сание образцов с двойной и широкой квантовыми
ямами можно найти в [10, 11] соответственно.

В эксперименте одновременно измеряли ем-
кости между каналом транзистора и обоими за-
творами. Для этого каждое затворное напряжение
модулировали переменным напряжением от ге-
нератора одного из двух фазочувствительных де-
текторов SR830, настроенных на разные частоты

в диапазоне 9–60 Гц. Ток с двумя частотными
компонентами, текущий на канал транзистора,
усиливался усилителем SR570, после чего сигнал
подавался на входы обоих детекторов, каждый из
которых выделял соответствующую частотную
составляющую сигнала. Измеряли компоненту
сигнала, сдвинутую на 90° относительно напря-
жения модуляции, которая является мерой емко-
сти между каналом и соответствующим затвором.
Из экспериментально измеренных величин ем-
костей выделяли их часть, соответствующую ем-
кости между затвором и частью канала, находя-
щейся под верхним затвором. Способ выделения
этой части описан в [7]. Далее эту емкость норми-
ровали на ее значение в нулевом магнитном поле.
Экспериментальные результаты на всех рисунках
приводятся именно для таких нормированных
емкостей Cnorm. Подробно методика измерений
описана в [7, 11]. Зависимости емкостей от индук-
ции магнитного поля для широкой квантовой
ямы с двумя электронными слоями показаны на
рис. 2a. Нетрудно видеть, что на кривых обеих ем-
костей присутствуют минимумы. С хорошей точ-
ностью наблюдается периодичность по обратно-
му магнитному полю, причем период различен
для разных емкостей. Закрашенными кружками
(треугольниками) на рис. 2а отмечены миниму-
мы, соответствующие четным факторам заполне-
ния ν = ns/N0 уровней Ландау в переднем (заднем)
электронном слое (числа возле минимумов).
Сравнение с расчетными емкостными кривыми
(рис. 2б) показывает хорошее согласие между ши-
ринами, глубинами и положениями минимумов,
определяемых плотностью электронов в соответ-
ствующем слое. Подчеркнем, что нормировка
теоретических кривых проведена на значение ем-
кости в нулевом поле, полученное с учетом об-
менного взаимодействия. В расчетах были ис-
пользованы параметры df = 140 нм, db = 850 нм,
соответствующие параметрам образца с широкой
квантовой ямой, и значение d = 34 нм, опреде-
ленное экспериментально [8]. Отметим, что в на-
стоящей работе рассматривается область слабых
магнитных полей, в которой перераспределением
заряда между передним и задним слоями с изме-
нением магнитного поля можно пренебречь. Эф-
фекты перераспределения заряда между слоями
экспериментально проявляются в бόльших маг-
нитных полях [7, 10]. По оценке, выполненной на
основе экспериментальных данных, в слабых
магнитных полях перетекание заряда между сло-
ями не превышает величину δns0 = 2 × 1013 м–2, ха-
рактеризующую неоднородное уширение уров-
ней Ландау и использованную при моделировании.
Неожиданным наблюдением является сосущество-
вание минимумов CFG с максимумами CBG (стрелки
на рис. 2а). Такое сосуществование предполагает
выполнение неравенства . Из урав-
нения (6) следует, что знак этой производной
определяется знаком величины 1 + d/df + db/df +

∂ ∂ <BG FW 0C D
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+ λdDBWdb/df, которая может быть отрицательной
только при отрицательной термодинамической
плотности состояний DBW. Оказалось, что учет в
зависимости энергии Ферми от плотности дву-
мерных электронов вклада обменного взаимо-
действия δμ = –2(2ns/π)1/2e2/4πεε0 [13], дающего
отрицательный вклад в термодинамическую
плотность состояний, позволяет объяснить на-
блюдаемый эффект. Сплошная расчетная кривая
для  на рис. 2б, действительно, демонстриру-
ет ряд максимумов, положение которых совпада-
ет с минимумами на кривой . Проявление
максимумов именно на зависимости CBG и их от-
сутствие на кривой CFG связано с большими значе-
ниями db/df и nFW/nBW. Отметим неплохое количе-
ственное согласие между измеренными и вычис-
ленными амплитудами минимумов и максимумов в
емкостях. Этот факт указывает на применимость
формул, полученных для двойной квантовой
ямы, к двухслойной электронной системе в ши-
рокой квантовой яме.

Сосуществование минимумов емкости CFG с
максимумами CBG наблюдалось и в образцах с
двойными квантовыми ямами (рис. 3), отличав-
шимися от образцов с широкими квантовыми
ямами, в первую очередь, наличием потенциаль-
ного барьера шириной 10 нм, разделяющего слои
электронов в канале и имеющего очень низкую
туннельную прозрачность. Этот факт показывает,
что указанное сосуществование экстремумов на
кривые емкости обусловлено особенностями

norm
BGС

norm
FGС

сжимаемости отдельных слоев, как это и предпо-
лагается в модели.

Другим важным наблюдением стало совпаде-
ние квантовых поправок к нормированным вели-
чинам различных емкостей, наблюдавшееся в об-
разцах обоих типов в случае заполнения в них
только одного слоя (рис. 4). Этот факт удается
объяснить на основании формул (6), (7), которые
в случае заполнения только переднего слоя сво-
дятся к выражениям:

(9)

Эти соотношения получаются из формул (6),
(7) вследствие выполнения в однослойном канале
следующих условий: DBW = 0, DFW = D, dBG = db + d и
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Рис. 3. Нормированные величины магнитоемкостей в
образце с двойной квантовой ямой в условиях запол-
нения электронами обеих ям: штриховая кривая –

; сплошная кривая –  (сдвинута вверх на
0.05). Параметры: VFG = 0 В, VBG = 0.8 В, T = 1.5 К,
nFW = 11.1 × 1014 м–2, nBW = 4.5 × 1014 м–2. Остальные
обозначения как на рис. 2а.
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Рис. 4. Нормированные магнитоемкости в случае за-
полнения только переднего слоя для образца с широ-
кой (а) и двойной (б) квантовыми ямами: пунктир-

ные кривые – ; сплошные кривые – . Пара-
метры: VFG = –0.2 В, VBG = 0 В, nFW = 15.6 × 1014 м–2 (а);
VFG = 0 В, VBG = 0 В, nFW = 10.8 × 1014 м–2 (б). Числа
около минимумов обозначают факторы заполнения ν
уровней Ландау в слое.
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dFG = df. В этом случае нормированные величины
магнитоемкостей равны друг другу:

(10)

Этот результат объясняет совпадение магнито-
емкостей на рис. 4. Отметим, что он не зависит от
расположения однослойной электронной систе-
мы в канале транзистора.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, выполнены эксперименталь-

ные измерения и расчеты квантовых поправок к
емкостям между двумя затворами полевого тран-
зистора и его каналом, находящимся между эти-
ми затворами. В случае двухслойного электрон-
ного канала обнаружены и объяснены эффекты в
поведении магнитоемкости, обусловленные от-
рицательной сжимаемостью слоев. Установлено
равенство квантовых поправок к нормирован-
ным значениям различных емкостей в случае од-
нослойного канала.
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Quantum Capacitance of a Field-Effect Transistor with Two Gates
I. B. Fedorov1, *, S. I. Dorozhkin1, and A. A. Kapustin1

1Institute of Solid State Physics RAS, Chernogolovka, Moscow oblast, 142432 Russia

*e-mail: sshhookkeerr@issp.ac.ru

Calculations and measurements of quantum corrections to the capacitances between the gates of a field-effect
transistor and its channel located between the gates were performed. The cases when the channels were
formed by one and two layers of two-dimensional electrons were studied. Qualitatively identical experimental
results were obtained for samples with a channel in a wide and double quantum well. The coincidence of the
normalized values of the magnetocapacitances in the case of filling one layer in the channel was established.
When filling two layers with different electron densities, the peculiarities of the capacitances related to the
negative compressibility of electrons were found and explained.

Keywords: two-dimensional electron gas, bilayer electron system, quantizing magnetic fields, Landau levels,
magnetocapacitance spectroscopy, quantum oscillations, field-effect transistor, GaAs/AlGaAs heterostruc-
ture, wide quantum well, double quantum well, compressibility.
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Темплатным методом с использованием предварительно синтезированных частиц полиметилмета-
крилата были получены полые частицы диоксида кремния. Установлено влияние типа катализатора
(гидроксида аммония и L-аргинина) на величину усадки и механическую прочность кремнеземных
оболочек при термообработке. Проведена оценка их исходной пористости. Показана зависимость
величины усадки полых частиц от температуры отжига в диапазоне 100–900°С. Установлено, что
частицы, полученные с использованием гидроксида аммония в качестве катализатора, имеют боль-
шую механическую прочность и менее подвержены деформации в процессе отжига.
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нанокапсулирование, пористость.
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ВВЕДЕНИЕ
В последние десятилетия полые нано- и суб-

микронные частицы диоксида кремния привле-
кают повышенное внимание исследователей-ма-
териаловедов ввиду уникального сочетания их
свойств. Кремнезем отличается термической ста-
бильностью, химической инертностью и биосов-
местимостью. В дополнение к этому полые части-
цы диоксида кремния обладают низкой плотно-
стью и теплопроводностью, высокой удельной
поверхностью, адсорбционной емкостью. Кроме
того, имеется возможность получения частиц с
высокой степенью монодисперсности [1]. Соче-
тание в себе таких структурных особенностей,
как пористая оболочка и внутренняя полость,
предопределяют широкий круг перспективных
применений в катализе и адсорбции [2, 3], а высо-
кая биосовместимость открывает возможности
для биомедицинских применений: для загрузки и
контроля систем высвобождения специальных
материалов, таких как лекарства, гены, пептиды
[4–6]. Полые сферические нано/микрочастицы
кремнезема могут стать основой для разработки
теплоизолирующих материалов новых типов бла-
годаря имеющейся возможности регулирования
теплофизических свойств путем модификации их
размеров и пористости [7]. Большие перспективы

имеет использование полых частиц кремнезема в
качестве компонентов новых композиционных
материалов для повышения их термостойкости,
понижения плотности и теплопроводности.

Основным методом получения полых частиц
является двухстадийный процесс, включающий
синтез гибридных частиц типа “ядро–оболочка”
темплатным способом с последующим удалением
ядер-темплатов физическими или химическими
методами [8, 9]. В качестве темплатов могут быть
использованы различные твердые неорганиче-
ские и органические частицы, а также капли жид-
костей и пузырьки воздуха в жидких средах [10].
Из-за плохой монодисперсности и деформируе-
мости мягких шаблонов для получения полых ча-
стиц с высокой однородностью предпочтительно
использование твердых шаблонов, таких как по-
лимерные монодисперсные частицы [11–15].

Для извлечения полимерных ядер-темплатов ча-
ще всего используют термообработку гибридных
частиц. Естественно предположить, что в зависи-
мости от температурных и временных параметров
обработки начальные гибридные и конечные полые
частицы должны претерпевать геометрические и
структурные трансформации. Однако в многочис-
ленных публикациях, посвященных синтезу по-
лых частиц диоксида кремния, в том числе с ис-
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пользованием полимерных частиц в качестве
темплатов, как правило, отсутствуют экспери-
ментальные данные о влиянии термообработки
на размеры частиц и их морфологию.

Целью работы было исследование трансфор-
мации частиц типа “ядро–оболочка” и полых ча-
стиц из диоксида кремния в ходе их термообра-
ботки.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Схема получения полых сферических частиц
диоксида кремния представлена на рис. 1. На
первой стадии эмульсионным методом [16] были
синтезированы монодисперсные сферические ча-
стицы полиметилметакрилата (ПММА) диамет-
ром ~440 нм. В качестве инициаторов полимери-
зации использовали растворимый в воде персуль-
фат калия (0.2 мас. %) и растворимый в мономере

(метилметакрилате – ММА) азобисизобутиро-
нитрил (0.2 мас. %).

Затем на втором этапе получали гибридные ча-
стицы ПММА–SiO2 типа “ядро–оболочка”, ис-
пользуя синтезированные микросферы ПММА в
качестве темплата. Кремнеземные оболочки фор-
мировали в ходе гидролиза винилтриметоксиси-
лана (ВТМС) с использованием двух различных
катализаторов: гидроксида аммония [17] (части-
цы типа I) и аминокислоты L-аргинина (частицы
типа II). Концентрации катализаторов в водном
растворе составляли 0.8 М NH3 и 2 мМ L-аргини-
на соответственно. Расчетное количество ВТМС
добавляли в раствор и проводили синтез при не-
прерывном перемешивании реакционной смеси с
помощью магнитной мешалки. Количество ВТМС
рассчитывали, исходя из требуемой толщины SiO2-
оболочки, размера сферических ПММА-частиц и
концентрации суспензии ПММА. Например, для
получения на частицах ПММА диаметром ~440 нм

Рис. 1. Схема получения полых сферических частиц SiO2.

Частица ПММА Частица ПММА-SiO2
(ядро−оболочка)

Полая частица
SiO2

BTMC

NH4OH
L-аргинин

T, °C

Рис. 2. РЭМ-изображения частиц ПММА размером ~440 нм (а) и полученных на их основе гибридных частиц
ПММА–SiO2 диаметром ~500 нм с использованием в качестве катализаторов гидролиза ВТМС NH4OH (б) и L-арги-
нина (в).

(б)1 мкм 1 мкм 1 мкм(в)(a)
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оболочек SiO2 толщиной ~30 нм к 134 г 4 мас. %
суспензии ПММА добавляли 6 г ВТМС. Синтез
проводили при комнатной температуре в течение
2 ч (частицы типа I) и около 7 ч (частицы типа II).
Полученные частицы ПММА–SiO2 сушили и
подвергали термообработке в течение 24 ч при
различных температурах в интервале 100–1000°С.

Морфологию и размеры частиц контролиро-
вали с помощью растрового электронного микро-
скопа (РЭМ) Zeiss Supra 50 VP и просвечивающе-
го электронного микроскопа (ПЭМ) высокого

разрешения JEM-2100. Рентгенофазовый анализ
образцов, отожженных при высоких температу-
рах (900–1100°С), проводили с помощью дифрак-
тометра Rigaku (CuKα1-излучение).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 2 представлены РЭМ-изображения
сферических частиц ПММА диаметром ~440 нм
(рис. 2а) и полученных на их основе гибридных
частиц ПММА–SiO2 типа “ядро–оболочка” диа-

Рис. 3. РЭМ-изображения частиц ПММА–SiO2 типа “ядро–оболочка”, полученных при использовании в качестве
катализатора гидролиза ВТМС NH4OH (a–г) и L-аргинина (д–з), после термообработки в течение 24 ч при темпера-
туре: 150 (а, д), 400 (б, е), 800 (в, ж), 900°С (г, з).

(б)

1 мкм 1 мкм

1 мкм1 мкм

1 мкм 1 мкм

1 мкм1 мкм

(в)

(г)

(a)

(е)

(ж)

(з)

(д)
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метром ~500 нм, синтезированных с использова-
нием разных катализаторов при гидролизе ВТМС
(рис. 2б, 2в). Внешне гибридные частицы практи-
чески не отличаются друг от друга.

Для преобразования частиц “ядро–оболочка”
ПММА–SiO2 в полые сферические частицы ди-
оксида кремния полимерные ядра удаляли в ходе
термообработки. При температурах выше 200°С
полимер разлагался до мономера ММА и испа-
рялся. Полученные полые частицы демонстриро-
вали практически идеальную сферическую форму
(рис. 3). Однако наблюдалось различие в морфоло-
гии термообработанных частиц разных типов.

Для оценки влияния температуры отжига на
морфологию и размеры частиц была проведена
обработка частиц типа I и II при 100, 150, 200, 300,
400, 500, 600, 800, 900 и 1000°С в течение 24 ч при
каждой температуре. Исследования отожженных
частиц с помощью РЭМ показали, что с ростом
температуры отжига диаметр и толщина оболочек
полых частиц обоих типов уменьшаются. Части-
цы типа I сохраняют целостность и сферичность
оболочек в интервале 100–900°С (рис. 3а–3г).
Полые частицы II типа демонстрируют иное пове-

дение при термообработке (рис. 3д–3з). Они со-
храняют сферическую форму до температуры на-
грева 100°С. При 150°С у некоторых частиц появля-
ются прогибы оболочки (рис. 3д). С повышением
температуры отжига до 500°С доля деформиро-
ванных частиц увеличивается, и при дальнейшем
увеличении температуры практически не меняет-
ся (рис. 3ж, 3з).

На вставках на рис. 4в показаны деформиро-
ванные (слева) и недеформированные (справа)
частицы типа II в увеличенном масштабе. Мик-
роструктура оболочки частицы типа I (рис. 4б)
выглядит более однородной по сравнению с мик-
роструктурой оболочки частицы типа II (рис. 4г).
Размеры областей с разной плотностью в части-
цах II типа достигают 5–8 нм. Возможно, более
однородная структура оболочки частиц типа I яв-
ляется причиной ее более высокой механической
прочности и объясняет отсутствие деформаций.

На графиках изменения диаметров частиц I и
II типов от температуры в интервале 20–200°С
(рис. 5а) показаны пунктирными линиями, так
как в этом интервале температур невозможно
указать причину изменения диаметра частиц:

Рис. 4.  ПЭМ-изображения полых частиц диоксида кремния типа I (а, б) и типа II (в, г) после отжига при температуре
600°С в течение 24 ч.

(б)0.5 мкм

0.5 мкм

50 нм

50 нм(в) (г)

(a)
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тепловое влияние пучка электронов микроскопа
или предварительная термообработка. В интерва-
ле 100–500°С происходит резкое уменьшение
диаметров частиц, после чего вплоть до темпера-
туры 900°С диаметры частиц изменяются незна-
чительно. Частицы II типа претерпевают не-
сколько большую усадку. В исследуемом интер-
вале температур общее уменьшение диаметров
частиц II типа составляет ~30%, а частиц I типа –
~25%. В [17] авторы также отмечают усадку ча-
стиц “ядро–оболочка” полистирол–SiO2 в сред-
нем на 18% при нагреве до 450°С. Это хорошо со-
гласуется с данными для частиц типа I. В [18] по-
казано, что после отжига при температуре 500°С
полые частицы, оболочки которых были синтези-
рованы с использованием аминокислоты (L-ли-
зин) в качестве катализатора, уменьшили свой
размер на ~12%. В настоящих экспериментах ча-
стицы, оболочки которых синтезировали с ис-
пользованием L-аргинина (тип II), при темпера-
турах выше 500°С претерпевали усадку ~30%. Та-
кую разницу можно объяснить использованием
различных прекурсоров диоксида кремния. Авто-
ры [18] для получения кремнеземной оболочки
использовали тетраэтилортосиликат (ТЭОС).
Как показали авторы [19], SiO2-оболочки на по-
листироловых темплатах, полученные из ТЭОС,
были более плотными в сравнении с оболочками,
полученными из смеси ТЭОС–винилтриэтокси-
силан (ВТЭС). Авторы объясняют это тем, что все
четыре группы, присоединенные к атому Si в мо-
лекуле ТЭОС, гидролизуемые. В молекуле ВТЭС
могут гидролизоваться только три этоксигруппы,
связанные с атомом Si. Винильная группа в реак-
цию гидролиза не вступает и, по мнению авторов,
при дальнейшей термообработке может быть
причиной дополнительной пористости кремне-
земной оболочки. Таким образом, молекула
ВТЭС выступает не только как прекурсор крем-
незема, но и как пороген. Наличие винильной
группы в структуре ВТМС, используемого в син-
тезе, может быть причиной формирования менее
плотной оболочки из диоксида кремния, чем при
использовании ТЭОС в качестве прекурсора
кремнезема.

Дополнительно была оценена кинетика про-
цесса усадки частиц обоих видов от времени от-
жига при температуре 500°С (рис. 5б). Из графика
видно, что процесс уменьшения диаметра частиц
обоих типов завершается примерно через 3 ч. Ис-
ходя из вышеизложенного и учитывая практиче-
ски равную толщину оболочек исследованных ча-
стиц типов I и II (~30 нм), можно предположить,
что начальная плотность оболочек частиц типа II
меньше, чем частиц типа I. Так как при темпера-
турах отжига выше 500°С дальнейшая усадка ча-
стиц не наблюдается, можно предположить, что
плотность аморфного кремнезема достигает сво-
его максимального значения (2.22 г/см3). Расче-
ты, произведенные с учетом этого предположения,

показывают, что плотность оболочек исходных ча-
стиц типа I составляла 0.91 г/см3, а типа II –
0.76 г/см3. Соответственно, величина исходной
пористости оболочек может достигать значений
~59% для частиц типа I и ~67.5% для частиц типа II.
Большую усадку (большую расчетную исходную
пористость) частиц II типа можно объяснить тем,
что L-аргинин в ходе синтеза адсорбируется
кремнеземной оболочкой и является причиной
дополнительной пористости оболочки после его
удаления (температура разложения L-аргинина
~240°C).

При температуре отжига ~1000°С происходит
потеря сферической формы и спекание частиц
обоих типов (рис. 6а, 6в). Исследования с помо-
щью рентгеновской дифракции показывают, что
частицы типа I при 1000°С переходят в кристал-
лическую фазу (α-кристобалит SiO2) (рис. 6б), а

Рис. 5. Зависимость диаметра частиц типа I (1) и II (2)
от температуры отжига в течение 24 ч (а) и от продол-
жительности отжига при температуре 500°С (б).
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частицы типа II при этой температуре остаются
преимущественно аморфными (рис. 6г).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В работе синтезированы полые частицы диок-

сида кремния темплатным методом на основе
сферических частиц ПММА в качестве шаблона с
использованием двух катализаторов: гидроксида
аммония (тип I) и L-аргинина (тип II). Сфериче-
ские частицы ПММА диаметром ~440 нм были
синтезированы эмульсионным способом. На их
поверхностях в ходе гидролиза ВТМС были сфор-
мированы оболочки диоксида кремния толщиной
~30 нм. Удаление полимерных ядер осуществляли
путем термического разложения ПММА до моно-
мера при температурах выше 200°С. Установлено,
что оболочки диоксида кремния, синтезирован-
ные с использованием гидроксида аммония в ка-
честве катализатора, имеют большую плотность и
механическую прочность, чем оболочки, полу-
ченные с использованием L-аргинина. Сфериче-
ская форма SiO2-оболочек частиц, синтезирован-
ных с использованием гидроксида аммония, сохра-
няется при отжигах в температурном диапазоне
100–900°C. Для части полых SiO2-частиц, синтези-

рованных с использованием L-аргинина, при на-
греве выше 150°С наблюдается деформация в виде
вмятин. Частицы двух типов демонстрируют раз-
личную усадку при термообработке. В ходе обра-
ботки при температуре 900°С в течение 24 ч диа-
метр полых SiO2-частиц типa I уменьшается на
25%, а частиц типа II – на 30%. На основании по-
лученных данных была проведена оценка исход-
ной пористости оболочек для частиц двух типов,
которая составила ~59% (частицы типа I) и
~67.5% (частицы типа II). Выявленные особенно-
сти уплотнения кремнеземной оболочки в про-
цессе термообработки позволяют регулировать
пористость оболочки полой частицы в широком
диапазоне, что открывает дополнительные воз-
можности в областях создания микрокапсул для
биомедицинских применений, нанореакторов
для катализа и при разработке новых композици-
онных материалов с улучшенными механически-
ми и теплоизолирующими свойствами.
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Effect of Heat Treatment on Physical Properties and Morphology 
of Hollow Submicron SiO2 Particles

V. M. Masalov1, *, N. S. Sukhinina1, I. I. Khodos2, I. I. Zverkova1,
A. A. Zhokhov1, and G. A. Emelchenko1

1Ossipyan Institute of Solid State Physics RAS, Chernogolovka, Moscow oblast, 142432 Russia
2Institute of Microelectronics Technology and High Purity Materials RAS, Chernogolovka, Moscow oblast, 142432 Russia

*e-mail: masalov@issp.ac.ru

Hollow silicon dioxide particles were obtained by the template method using previously synthesized particles
of polymethyl methacrylate. The effect of the type of catalyst (ammonium hydroxide and L-arginine) on the
shrinkage and mechanical strength of silicon dioxide shells during heat treatment was established. Their ini-
tial porosity was assessed. The dependence of the shrinkage value of hollow particles on the annealing tem-
perature in the range 100–900°C was shown. It was found that particles obtained using ammonium hydroxide
as a catalyst had a higher mechanical strength and were less susceptible to deformation during annealing.

Keywords: core–shell particles, hollow particles, silicon dioxide, template synthesis, nanocapsulation, porosity.
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Предложены опалоподобные структуры в качестве нового перспективного материала терагерцовой
(ТГц) оптики. Исследованы опаловые матрицы, осажденные из глобул SiO2 диаметром 300 нм с по-
следующим отжигом в диапазоне температур 200–1500°С. Экспериментально показано, что ТГц
оптические свойства такого материала могут изменяться в широком диапазоне при повышении
температуры отжига (показатель преломления от 1.6 до 1.95, амплитудный коэффициент поглоще-
ния материала от 7 до 0.4 см–1). На основе теории эффективной среды, а именно уравнения Бругге-
мана, предложена модель, позволяющая прогнозировать оптические свойства исследованного ма-
териала в зависимости от температуры отжига. Для демонстрации возможности изготовления опти-
ческого ТГц-компонента из исследуемого материала была изготовлена плоско-выпуклая
цилиндрическая линза. Возможность изменения оптических свойств опаловой матрицы в широком
диапазоне, малый показатель поглощения и отсутствие дисперсии в ТГц области спектра показы-
вают перспективы опалоподобных материалов для ТГц применений.

Ключевые слова: ТГц оптика, ТГц-компоненты, ТГц материалы, ТГц импульсная спектроскопия,
искусственные опалы, пористые материалы.
DOI: 10.31857/S1028096021110212

ВВЕДЕНИЕ
Терагерцовая (ТГц) область электромагнитно-

го спектра располагается в диапазоне частот меж-
ду инфракрасным (ИК) и микроволновым диапа-
зонами и занимает от 0.1 до 10 ТГц. На протяже-
нии последних десятилетий ТГц технологии
хорошо зарекомендовали себя в решении многих
актуальных проблем прикладной и теоретиче-
ской физики с выходом на различные фундамен-
тальные и практические приложения [1]. ТГц из-
лучение нашло свое применение в решении задач
контроля безопасности [2], фармакологии [3],
астрофизики [4, 5], физики конденсированного
состояния [6–9], биологии и медицины [10–15] и
многих других областей науки и техники [16, 17].
Несмотря на большой прогресс и перспективы,
дальнейшее развитие ТГц технологий тормозится
недостатком ТГц материалов для синтеза и опти-
мизации ТГц систем. В настоящее время суще-
ствует лишь ограниченное количество полимеров
и кристаллических материалов, подходящих для
применения в ТГц диапазоне. Такие материалы

обычно выбираются из-за их небольшой или уме-
ренной дисперсии групповых скоростей и низко-
го поглощения электромагнитных волн [18–22].

Однако полимеры, как правило, имеют срав-
нительно большую дисперсию, не обладают хи-
мической стойкостью и термостойкостью, а так-
же имеют низкие значения коэффициентов пре-
ломления, что усложняет синтез и оптимизацию
оптических систем с их участием. Технологиче-
ские сложности получения и обработки кристал-
лических материалов, а также дороговизна обору-
дования для их синтеза существенно увеличивает
стоимость самих кристаллических материалов и
изготовленных из них элементов ТГц оптики.

В работах [23, 24] в качестве альтернативы тра-
диционным материалам ТГц оптики продемон-
стрирована очень хорошая перспектива использо-
вания пористых сред для разработки и усовершен-
ствования оптических элементов ТГц диапазона.
Пространственно изменяемая субволновая пори-
стость и аддитивные технологии были использо-
ваны для разработки оптических компонентов

УДК 535.015
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ТГц диапазона, таких как линзы и фазовые пла-
стины. Этот подход может дать широкий спектр в
управлении ТГц характеристиками за счет управ-
ления пористостью, но требует использование
3D-принтеров с высоким разрешением, для кото-
рых, как правило, характерно отсутствие матери-
алов с низкими потерями в ТГц диапазоне, сов-
местимых с аддитивным производством.

В качестве нового перспективного материала
ТГц оптики предлагаются искусственные пори-
стые опалы, которые синтезируются путем оса-
ждения коллоидной суспензии аморфных глобул
SiO2 с последующим отжигом при температурах
200–1500°C [25–27]. Пористость в исходных
структурах может достигать 50% по объему в зави-
симости от условий синтеза, а дальнейший отжиг
может уменьшать пористость вплоть до ее исчез-
новения, что позволяет контролируемым обра-
зом в широком диапазоне изменять оптические
свойства.

Таким образом, целью данной работы являет-
ся исследование свойств отожженных опаловых
матриц в ТГц диапазоне.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Искусственные опалы представляют собой
коллоидные кристаллы, состоящие из сфериче-
ских глобул, сложенных в ГЦК-решетку (рис. 1а).
Рост кристалла в данном случае осуществляется
по нормали к плоскости [111]. В зависимости от
условий синтеза, формирующие кристалл глобу-
лы имеют размеры от сотен до тысяч нанометров.
Также от условий синтеза значительно зависит объ-
емная пористость глобулы. В данной работе ис-
пользовались глобулы диаметром 300 нм (рис. 1б),
полученные разращиванием затравок SiO2 в
спирто-водно-аммиачной смеси с использовани-
ем модифицированного метода Штобера–Фин-
ка–Бона [28, 29]. Глобулы с отклонением в диа-

метре менее 3% имели гладкую поверхность и
слоистую внутреннюю структуру.

Получение опаловой матрицы проводилось
седиментацией коллоидной суспензии из глобул
(рис. 1в) без использования электростатических
или температурных полей.

После сушки опаловых матриц проводился их
отжиг в диапазоне температур 200–1500 °С. Далее
из отожженных образцов были подготовлены
плоскопараллельные пластинки для исследова-
ния ТГц свойств на ТГц импульсном спектромет-
ре с временным разрешением, подробная схема
которого детально описана в работе [30]. Спек-
трометр работает в частотном диапазоне от 0.2 до
4.0 ТГц с максимальным частотным разрешением
до 0.015 ТГц. Но из-за дифракции ТГц пучка на
апертуре диафрагмы, а также френелевских по-
терь на пропускание и отражение, происходит па-
дение чувствительности установки как на низких,
так и на высоких частотах, и диапазон работы
спектрометра составляет 0.25–2.5 ТГц. Генера-
ция и детектирование ТГц излучения осуществ-
ляется LT-GaAs фотопроводящими антеннами. В
оптической схеме нашего спектрометра коллима-
ция ТГц излучения на диафрагму с образцом осу-
ществлялась с помощью двух пар внеосевых пара-
болических зеркал с золотым покрытием. Для
уменьшения влияния паров воды на спектр при-
ходящего сигнала, спектрометр был помещен в ва-
куумную камеру, и эксперименты проводили при
давлении в камере 0.1 мбар. Также из опаловой мат-
рицы, отожженной при 1000°С, была изготовлена
плоско-выпуклая цилиндрическая линза, показан-
ная на рис. 2.

Рис. 1. Коллоидный кристалл опаловой матрицы: a –
3D-модель коллоидного кристалла с отображением
плоскостей [100] и [111], б – РЭМ-изображение выра-
щенных глобул SiO2, в – схема процесса прямой се-
диментации коллоидной суспензии.

(б)

150 нм

[100]

(в)

(a)

[111]

Рис. 2. ТГц-линза из опаловой матрицы, отожженной
при 1000°С. Длина линзы составляет 18 мм, ширина
10 мм, толщина 6 мм, радиус кривизны 30 мм.
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РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

По данным ТГц импульсного спектрометра с по-
мощью известного алгоритма [31] были восстанов-
лены оптические характеристики опаловых матриц
с различной температурой отжига (рис. 3а, 3б). Из
полученных результатов следует, что для частоты
1 ТГц при изменении температуры отжига от 900
до 1100°С оптические свойства опаловой структу-
ры изменяются наиболее сильно, это связано с
полным исчезновением пористости из матрицы.
При таком изменении пористости показатель
преломления увеличивается с 1.6 до 1.95, в то вре-
мя как амплитудный показатель поглощения
уменьшается с 7 до 0.4 см–1. Пористость отожжен-
ных опаловых матриц была определена с помо-
щью метода гидростатического взвешивания. По
зависимости пористости от температуры на осно-
ве уравнения Бруггемана была разработана мате-

матическая модель (рис. 3в, 3г.) для двухкомпо-
нентной среды, состоящей из воздуха и SiO2 в его
состоянии без пор (при температуре отжига
1500°С). Расхождение с теорией в низкотемпера-
турной (до 800°С) области объясняется наличием
связанной воды в глобулах, которая сильно по-
глощает ТГц излучение и не была учтена в моде-
ли. Она же определяет дисперсию в низкочастот-
ной области для низкотемпературных образцов.

Таким образом, согласно полученным резуль-
татам, можно сделать вывод, что опаловые матри-
цы являются перспективным материалом для
ТГц оптики с возможностью изменения оптиче-
ских свойств в широком диапазоне путем отжига,
низким поглощением и отсутствием дисперсии,
что является ключевыми факторами для синтеза
ТГц-компонент.

Рис. 3. Восстановленные оптические характеристики опаловых матриц и математическая модель на основе уравнения
Бруггемана для двухкомпонентной среды: а – показатель преломления образцов на частоте 1 ТГц для разных темпе-
ратур отжига, б – амплитудный коэффициент поглощения, в – модель Бруггемана для показателей преломления в за-
висимости от температуры отжига на частоте 1 ТГц, пунктиром показана температурная зависимость пористости опа-
ловой матрицы, г – модель Бруггемана для амплитудного коэффициента поглощения на частоте 1 ТГц, пунктиром по-
казана температурная зависимость пористости опаловой матрицы, градиентом показано неучтенное влияние
связанной воды в глобулах.
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УЛИТКО и др.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Были синтезированы и исследованы опаловые

матрицы в качестве материала для ТГц оптики.
Показано, что при повышении температуры от-
жига с 200 до 1500°С показатель преломления та-
кой структуры на частоте 1 ТГц увеличивается с
1.6 до 1.95, в то время как амплитудный коэффи-
циент поглощения уменьшается с 7 до 0.4 см–1.
Разработана математическая модель на основе
теории эффективной среды, а именно, уравнения
Бруггемана, для описания изменения оптических
свойств опаловой структуры в зависимости от
температуры отжига. На основе полученных ре-
зультатов можно сделать вывод, что опаловые
матрицы являются достаточно перспективным
материалом для ТГц областей применений.
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Novel Elements of Terahertz Optics Based on Artificial Opals
V. E. Ulitko1, *, А. К. Zotov1, V. М. Masalov1, G. А. Emelchenko1, G. М. Katyba1,

V. N. Kurlov1, and К. I. Zaytsev1, 2, 3

1Institute of Solid State Physics of the Russian Academy of Sciences, Chernogolovka, 142432 Russia
2General Physucs Institute named A.M. Prokhorov of the Russian Academy of Sciences, Moscow, 119991 Russia
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Opal-like structures are proposed as a promising new material for terahertz (THz) optics. Opal matrices sed-
imented from SiO2 globules with a diameter of 300 nm with subsequent annealing in the temperature range
200–1500°C have been investigated. It has been experimentally shown that the THz optical properties of such
a material can vary over a wide range with an increase in the annealing temperature (refractive index from 1.6
to 1.95, amplitude absorption coefficient of the material from 7 to 0.4 cm–1). On the basis of the effective me-
dium theory, namely the Bruggemann equation, a model is proposed that makes it possible to predict the op-
tical properties of the material under study depending on the annealing temperature. To demonstrate the pos-
sibility of manufacturing an optical THz component, a plane-convex cylindrical lens was fabricated from the
material under study. The possibility of changing the optical properties of the opal matrix in a wide range, the
low absorption coefficient and the absence of dispersion in the THz spectral region show the prospects of
opal-like materials for THz applications.

Keywords: THz optics, THz components, THz materials, THz pulsed spectroscopy, artificial opals, porous
materials.



ПОВЕРХНОСТЬ. РЕНТГЕНОВСКИЕ, СИНХРОТРОННЫЕ И НЕЙТРОННЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ, 2021, № 11, с. 80–85

80

ВЛИЯНИЕ ПРОСЛОЙКИ Pt НА ДИНАМИКУ 
ДОМЕНОВ В УЛЬТРАТОНКИХ СЛОЯХ Co 
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Исследована динамика доменных границ в ультратонких гетероструктурах Pt/Co(0.6 нм)/Pt(t)/
Co(0.6 нм)/Pt с перпендикулярной магнитной анизотропией, где 0 нм < t < 10 нм. Обнаружен пере-
ход от коррелированного перемагничивания слоев к независимому при толщине прослойки плати-
ны t = 5.5 нм. В области перехода было обнаружено замедление и остановка границы в более “мяг-
ком” слое при постоянном поле, что указывает на изменение характера связи между слоями. Уста-
новлено, что энергия обменной связи между слоями Co в области перехода составляет примерно
17 мкДж/м2. Усиление обменной связи между слоями приводит к релаксации намагниченности в
“мягком” слое и к намагниченности в “жестком” при снятии внешнего поля, при этом движение
границы описывается экспоненциальной зависимостью. Рассмотрена динамика доменных границ
при независимом и связанном перемагничивании слоев, во всех случаях при малых полях она соот-
ветствует режиму ползучести. Показано, что скорости границ для разных слоев заметно отличаются
и обусловлены разной шероховатостью интерфейсов.

Ключевые слова: магнитные домены, гетероструктуры, эффект Керра, ползучесть, перпендикуляр-
ная магнитная анизотропия, межслоевая обменная связь.
DOI: 10.31857/S1028096021110182

ВВЕДЕНИЕ
Многослойные структуры (Co/Pt)n с перпен-

дикулярной магнитной анизотропией активно
исследуются на протяжении длительного време-
ни. Это связано как с фундаментальным интере-
сом к таким магнитным структурам, так и с их
возможным практическим применением в сверх-
быстрой магнитооптической записи информа-
ции [1]. Процессы перемагничивания в слоях ко-
бальта определяются не только магнитными
свойствами отдельного ферромагнитного слоя,
но и взаимодействием между слоями. В результа-
те конкуренции между энергиями, включенными
в процесс перемагничивания, наблюдается слож-
ная картина формирования и эволюции домен-
ной структуры [2–4].

Итоговое межслоевое взаимодействие возни-
кает благодаря действию следующих механизмов:
прямой обмен между слоями через точечные от-
верстия в немагнитной прослойке, осциллирую-
щее взаимодействие Рудермана–Киттеля–Ка-
суя-Иосида (РККИ) через электроны проводи-
мости и магнитостатическое взаимодействие,
обусловленное шероховатостью интерфейсов и

полями рассеяния, создаваемыми доменной
структурой. Образующаяся связь между магнит-
ными слоями может быть как ферромагнитной,
так и антиферромагнитной (в зависимости от
толщины прослойки). В работе [4] было показа-
но, что под влиянием температуры характер связи
может изменяться. В частности, было показано,
что при понижении температуры усиливается об-
менная связь между слоями, что приводит к пере-
ходу от независимого перемагничивания слоев к
коррелированному, когда намагниченности в
слоях жестко связаны. При этом температура это-
го перехода меняется в зависимости от толщины
немагнитной прослойки. В таких структурах воз-
можны два типа центров зарождения доменов но-
вой фазы: обычные, симметричные, которые акти-
вируются при любой полярности перемагничива-
ющего поля, и специфические, асимметричные,
величина поля переключения которых зависит от
его полярности [5]. Кроме того, возникает сильная
асимметрия в скоростях движения доменных гра-
ниц в разных слоях, когда слои связаны достаточ-
но слабо, чтобы влиять на направление намагни-
ченности в соседнем слое.

УДК 537.622
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Движение доменных границ в ультратонких
слоях само по себе очень интересно, поскольку
является примером динамики упругого интер-
фейса в среде со слабым беспорядком, наблюда-
ющимся во многих физических системах [6–8]. В
таких средах возможны разные режимы движе-
ния: ползучесть – термоактивационное преодо-
ление препятствий, депининг – переходный ре-
жим от скачкообразного движения через препят-
ствия к скольжению, а также равномерное
течение, когда скорость линейно зависит от при-
ложенной силы. В ультратонких пленках Pt/Co/Pt
режим низких скоростей доменных границ соот-
ветствует режиму ползучести [6, 7, 9, 10]. Затем с
увеличением поля происходит переход к вязкому
течению, когда скорость границы становится
пропорциональной приложенному внешнему по-
лю. Доменные границы в многослойных пленках
(Co/Pt)n так же демонстрируют эти режимы, тем
не менее, наличие обменной связи между слоями
может изменять характер зависимости скорости
от поля.

В данной статье мы изучаем перемагничивание
и динамические свойства доменных границ в мно-
гослойной пленке Pt/Co/Pt-клин/Co/Pt. Экспери-
ментально изучен переход от слабой ферромаг-
нитной связи между слоями, когда намагничен-
ности в слоях практически не зависят друг от
друга, к более сильной, когда намагниченности
скореллированы между собой.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Ультратонкая гетероструктура Pt(10 нм)/

Co(0.6 нм)/Pt(t)/Co(0.6 нм)/Pt(3 нм) с прослой-
кой Pt в форме клина была выращена с помощью
магнетронного напыления на кремниевой под-
ложке длиной 50 и шириной 6 мм при комнатной
температуре. Толщина прослойки из платины t
линейно возрастала от 0 на одном конце до 10 нм
на другом. После выращивания структуры ее раз-
резали на 10 равных частей по 5 мм длиной. Пере-
магничивание образцов исследовалось с помо-
щью полярного магнитооптического эффекта
Керра. Перпендикулярное плоскости образца
магнитное поле создавалось с помощью соленои-
да в интервале ±40 мТл. Локальные магнитоопти-
ческие петли гистерезиса были измерены с помо-
щью электромагнитного умножителя в поле, разво-
рачивающимся с частотой 0.25 Гц. Для уменьшения
отношения шум/сигнал проводилось сглаживание
петель гистерезиса по 20 циклам. Измерение ско-
рости движения доменных границ производилось
в импульсном магнитном поле. Длительность им-
пульсов варьировалась от 1 до 5 мс в зависимости
от приложенной амплитуды внешнего поля. Пе-
ред каждым измерением скорости образцы на-
магничивались до насыщения в поле, перпенди-
кулярном поверхности образца μ0Hsat = 40 мТл.

Такая процедура требовалась, чтобы убрать веро-
ятные центры зарождения доменов новой фазы.
Затем прикладывалась серия измерительных им-
пульсов противоположной полярности. Домены
в нижнем и верхнем слое идентифицировали по
различному магнитооптическому контрасту, обу-
словленному различной величиной отраженного
света от нижнего и верхнего ферромагнитных
слоев.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Подробное рассмотрение кинетики перемаг-
ничивания данной серии образцов проводилось в
работе [5]. Было установлено, что для толщины
прослойки t < 1.6 нм пленка имеет плоскостную
анизотропию. Из приведенной на рис. 1а петли
гистерезиса видно, что при намагничивании пер-
пендикулярно плоскости образца магнитоопти-
ческий сигнал линейно изменяется с полем, та-
кое поведение характерно для перемагничивания
вдоль трудной оси. При t > 1.6 (рис. 1б–1е) на-
блюдается сильная перпендикулярная анизотро-
пия. При толщине прослойки до 5.5 нм наблюда-
ется коррелированное зарождение и рост цилин-
дрических доменов в обоих слоях кобальта. Затем
при t > 5.5 нм происходит резкий переход к неза-
висимому перемагничиванию слоев, при этом
коэрцитивность слоев остается близкой. Наблю-
даемый магнитооптический сигнал больше по
амплитуде при совместном перемагничивании
слоев, отношение сигнал/шум в этом случае рав-
но 5, а при независимом перемагничивании слоев
отношение составляет примерно 2.5.

На рис. 2 представлена доменная структура,
наблюдаемая в области резкого перехода от кор-
релированного перемагничивания слоев к неза-
висимому. Правой и левой областям, отмечен-
ным на рисунке пунктирными прямоугольника-
ми, соответствуют петли на рис. 1в и 1г. В левой
части изображения мы видим два домена (свет-
лый и темный), соответствующие противополож-
ным направлениям намагниченности в них. При
этом намагниченности в слоях жестко связаны,
т.е. перемагничивание в обоих слоях происходит
одновременно. Соответствующая петля гистере-
зиса имеет прямоугольную форму без каких-либо
значимых особенностей (рис. 1в). В правой части
рис. 2 можно различить три контраста, которые
указывают на три варианта намагниченности в
слоях (темный – оба слоя намагничены вверх, се-
рый – один вверх другой вниз, светлый – оба
вниз). Петля гистерезиса (рис. 1г), измеренная в
этой части образца, имеет ступенчатый вид с ши-
риной ступеньки 1 мТл. При увеличении толщи-
ны прослойки платины наблюдается постепенное
увеличение ширины ступеньки до 2 мТл (рис. 1е).
Это наблюдение указывает на различие в коэрци-
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тивности слоев, которое не было замечено ранее
при измерении петель на вибромагнетометре [5].

При перемагничивании в постоянном магнит-
ном поле, близком по величине к коэрцитивной
силе, при толщине прослойки t < 5.5 нм сначала
наблюдается зарождение доменов новой фазы на
случайных дефектах. Затем процесс перемагни-
чивания продолжается за счет движения домен-
ных границ. В случае прослойки t > 5.5 нм, также
наблюдается зарождение на случайных дефектах
доменов в обоих слоях с их последующим медлен-
ным ростом. Тем не менее, в одном из слоев, ко-
торый назовем “мягким”, новый домен быстро
заметает всю площадь образца. При этом ско-
рость роста домена новой фазы в другом слое, на-
зовем его “жестким”, остается достаточно низ-
кой. Движение доменных границ в магнитном
поле ниже коэрцитивной силы указывают на их
сильную ползучесть при комнатной температуре.

На рис. 3 представлены зависимости скоро-
стей доменных границ от приложенного внешне-
го поля для пленки с прослойкой t = 5.5 нм. Мы
наблюдали одинаковые скорости ДГ при прило-
жении магнитного поля вверх и вниз, поэтому на
рисунке приведены только скорости для магнит-
ного поля, направленного вверх. Когда намагни-
ченности в слоях не связаны между собой, ско-
рость границы в “мягком” слое (светлые круги) в

два–три раза превышала скорость в “жестком”
(темные круги) при разных значениях приложен-
ного поля. Тем не менее, характер зависимостей –
подобный, т.е. при малых полях наблюдается
близкая к линейной зависимость 
(вставка на рис. 3), затем при полях, значительно
превышающих коэрцитивную силу, наблюдается
отклонение от этой зависимости. При дальней-
шем увеличении внешнего поля, происходит пе-
реход к линейной зависимости скорости домен-
ных границ от приложенного поля. В случае, ко-
гда намагниченности в слоях жестко связаны,
скорость составной границы (светлые квадраты)
зависит от поля аналогичным образом. В малых
полях она имеет заметно меньшую величину, чем
скорости в отдельных слоях. В полях выше коэр-
цитивной силы скорость составной границы при-
ближается к скорости границы в “жестком” слое.
Вероятно, дефекты на интерфейсе “жесткого”
слоя определяют движение составных границ.
Число центров зарождения доменов быстро рас-
тет с увеличением прикладываемого внешнего
поля, что, в свою очередь, затрудняет вычисление
реальной скорости доменных границ в больших
полях.

Представленные результаты указывают нам на
изменение характера взаимодействия между сло-
ями кобальта при увеличении толщины прослой-

( ) −
v

0.25ln ~ H

Рис. 1. Локальные петли гистерезиса для образцов с
различной средней толщиной прослойки платины,
нм: a – t = 1.5, б – t = 2.5, в и г – t = 5.5, д – t = 7.5, е –
t = 9.5.
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Рис. 2. Пример доменной структуры в образце со сред-
ней толщиной прослойки платины t = 5.5 нм. Петли ги-
стерезиса на рис. 1в, г соответствуют левой и правой вы-
деленным пунктиром областям. Снизу представлено
направление намагниченности в слоях кобальта соот-
ветствующее магнитооптическому контрасту.
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ки платины. Наблюдаемая плоскостная намагни-
ченность пленок при толщине прослойки плати-
ны до 1.6 нм, вероятно, обусловлена прямым
обменным взаимодействием между слоями ко-
бальта, обусловленным островковым ростом пла-
тины [5]. Увеличениe толщины платины приво-
дит к установлению намагниченности перпенди-
кулярно плоскости пленки, типичному для
ультратонких слоев Со (0.6 нм) [11]. Переход от
коррелированного к несвязанному зарождению и
распространению доменов в разных слоях при
толщине Pt t = 5.5 нм может быть вызван ослабле-
нием ферромагнитной межслоевой связи. Вели-
чина связи становится незначительной, чтобы
взаимно ориентировать направления намагни-
ченности в слоях. В то же время скорости домен-
ных границ в “мягком” слое значительно больше
скоростей, наблюдаемых в “жестком”. Один из
механизмов, вызывающих такое различие в ско-
ростях доменных границ в слоях, обусловлен тем,
что перемагничивание “мягкого” слоя приводит
к установлению антипараллельного направления
намагниченности в слоях. Такое упорядочение
увеличивает магнитостатическую энергию, с од-
ной стороны, и уменьшает обменную энергию
между слоями, с другой. Действительно РККИ-
взаимодействие является осциллирующим и при
толщинах прослойки 5.5 нм имеет положитель-
ную величину [12, 13]. Таким образом, антипа-

раллельная конфигурация намагниченностей мо-
жет являться взаимовыгодной, что способствует
росту скорости доменных границ в “мягком” слое.
При последующем перемагничивании “жесткого”
слоя наблюдается уход от этого взаимовыгодного
состояния, и граница в этом случае тормозится.
Другой механизм связан с разной коэрцитивно-
стью слоев, в первую очередь, из-за разной шеро-
ховатости интерфейсов, что так же будет отра-
жаться на скоростях доменных границ.

Как было сказано ранее, пленка с прослойкой
t = 5.5 нм сочетает оба варианта движения границ
в ферромагнитных слоях. Кроме того, в данной
пленке наблюдается переход между этими вари-
антами. При перемагничивании с помощью ко-
ротких импульсов граница в мягком слое движет-
ся от края с наиболее толстой прослойкой платины
в сторону более тонкой. Эта граница останавлива-
ется на энергетическом барьере в области измене-
ния межслоевой связи, после которого наблюдается
“жесткая” связь между намагниченностями в слоях.
В моменты между импульсами граница в “мягком”
слое медленно возвращается назад (в сторону более
слабой связи между слоями). Следующий импульс
возвращает границу к этому барьеру, но дальше
продвинуть ее не может. Движение границы в
“мягком” слое за барьер при данном поле воз-
можно только совместно с границей в более
“жестком”. Увеличение амплитуды импульса
позволяет несколько дальше продвинуть границу
в область перехода, но далее граница опять упира-
ется в энергетический барьер, который она может
преодолеть только совместно с границей во вто-
ром слое. На рис. 4 приведена релаксация грани-
цы в области изменения межслоевой связи. В мо-
мент времени (τ = 0 с) представлена сформиро-
ванная стационарная доменная структура,
которая сохраняется при снятии магнитного по-
ля. Мы видим, что бóльшую часть занимает об-
ласть, где намагниченности в обоих слоях на-
правлены вниз. Также присутствует область, где
намагниченность “мягкого” слоя направлена
вверх, а “жесткого” – вниз, и где намагниченности
в обоих слоях смотрят вверх. К этой структуре при-
кладывается импульс магнитного поля (τ = 1 мс,
μ0H = 14 мТл), что приводит к структуре на вто-
ром кадре, на котором достаточно большая часть
изображения стала светлой, т.е. намагниченность
в обоих слоях направляется вверх. Однако можно
выделить область, где намагниченность направ-
лена вверх только у “мягкого” слоя – серая об-
ласть. В последующие моменты времени (τ = 3–
92 c) наблюдается медленное возвращение грани-
цы в “мягком” слое назад в направлении границы
неперемагниченного “жесткого”. В конечном
итоге граница в “мягком” слое релаксирует к не-
которому равновесному значению, в данном слу-
чае к месту остановки границы в “жестком” слое
(τ = 92 c). Зависимость релаксации границы от

Рис. 3. Зависимость скорости доменной границы от
внешнего магнитного поля в образце со средней тол-
щиной прослойки платины t = 5.5 нм. Светлые круги –
скорость границы в мягком слое; темные круги – ско-
рость границы в жестком слое; светлые квадраты –
скорость границы в случае жесткой связи намагни-
ченностей в слоях. На вставке представлены зависи-
мости логарифма скорости от магнитного поля в сте-
пени –0.25.
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ШАШКОВ и др.

времени измерялась по смещению границы “тем-
ный–серый” контраст в области, выделенной
пунктиром на серии кадров, приведенной на рис. 4.
Из графика на рис. 4 видно, что зависимость сме-
щения границы от времени хорошо аппроксими-
руется экспоненциальной зависимостью.

Переход от несвязанного перемагничивания
слоев к коррелированному при толщине про-
слойки t = 5.5 нм дает возможность напрямую
оценить энергию связи между слоями, при кото-
рой происходит переход от одного механизма к
другому. С учетом того, что клин разделяющей
прослойки Pt утолщается на 0.2 нм на 1 мм образ-
ца, в исследуемой под микроскопом области на-
блюдается утонение прослойки только на один
слой. Этого утонения достаточно, чтобы карди-
нально изменить механизм перемагничивания
структуры. Рассмотрим прямолинейные участки
границ в “мягком” и “жестком” слое вблизи обла-
сти перехода. При включении импульса магнитного
поля границы в каждом слое начинают движение и
перемещаются на расстояние sм и sж соответствен-
но. Поскольку при этом поле в “мягком” слое далее
доменных границ сдвинуться не может, то энергия
запасенная в границе будет равна энергии обмен-
ной связи между слоями, и, таким образом, кон-

станта обмена  мкДж/м2,
где M = 1 × 106 А/м – намагниченность слоя и
μ0H = 14 мТл – внешнее поле, tCo = 0.6 нм – тол-
щина “мягкого” ферромагнитного слоя. Эта ве-
личина обмена между слоями близка к значени-
ям, получаемым из петель гистерезиса в подоб-
ных структурах [14]. Движение границы после
снятия магнитного поля можно описать обыч-
ным уравнением гармонического осциллятора с
затуханием. Затухание в этой системе велико, так
как в среде много энергии тратится на преодоле-
ние потенциального рельефа, поэтому скорость
возврата границы в область уменьшения энергии
связи между слоями будет экспоненциально зату-
хать, как видно из графика на рис. 4.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Серия коротких импульсов внешнего магнит-
ного поля использовалась для изучения перемаг-
ничивания многослойных пленок Pt/Co(0.6 нм)/
Pt(t)/Co(0.6 нм)/Pt c перпендикулярной магнит-
ной анизотропией. С помощью эффекта Керра
показана сильная ферромагнитная связь при ма-
лых толщинах прослойки платины. С увеличени-
ем толщины прослойки связь между слоями осла-

= − = −iec 0 Co2μ 17J MHt

Рис. 4. Смещение доменной границы в мягком слое после приложения импульса магнитного поля амплитудой A =
= 14 мТл и τ = 1 мс. Темный, серый и светлый контрасты соответствуют трем вариантам упорядочения намагничен-
ностей в слоях. На графике приведено смещение границы контраста темный–серый в выделенной пунктиром области.
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бевает, что отражается в доменной структуре и
измеряемых петлях гистерезиса. В работе удалось
напрямую оценить величину энергии обмена
между слоями, при которой происходит измене-
ние механизма перемагничивания.
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Effect of Pt Spacer on the Domain Dynamics in Ultrathin Co Layers
with Perpendicular Anisotropy

I. V. Shashkov1, *, Y. P. Kabanov1, and V. S. Gornakov1

1Institute of Solid State Physics Russian Academy of Sciences, Chernogolovka, 142432 Russia
*e-mail: shav@issp.ac.ru

The dynamics of domain walls in ultrathin Pt/Co (0.6 nm)/Pt (t)/Co (0.6 nm)/Pt heterostructures with per-
pendicular magnetic anisotropy, where 0 nm < t < 10 nm, has been studied. A transition from correlated to
independent magnetization reversal of the Co layers was revealed at the Pt interlayer thickness t = 5.5 nm. In
the transition region, the domain wall slowdown and its stop in the “soft” layer was also observed at constant
magnetic field which indicates a change in the nature of interlayer coupling. It was directly estimated that the
energy of interlayer coupling between Co layers in the transition region was nearly 17 μJ/m2. Growth of in-
terlayer exchange coupling leads to magnetization relaxation in “soft” layer to magnetization in “hard” after
removing magnetic field. The domain wall relaxation obeys exponential law. The domain wall dynamics was
considered for independent and coupled magnetization reversal of Co layers. For all cases the creep regime
was found at low magnetic fields. It is shown that domain wall velocities for different layers is very different
and defined interface roughness.

Keywords: magnetic domains, heterostructures, Kerr effect, creep, perpendicular magnetic anisotropy, inter-
layer exchange coupling.
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Знание о распределении концентрации примеси в приповерхностных слоях твердых тел имеет
большое значение для технологий модификации материалов методами поверхностной обработки.
Для этих целей перспективно использовать метод вторичной ионной масс-спектрометрии. В силу
того, что глубины анализируемых этим методом приповерхностных слоев не превышают несколь-
ких микрон, актуальной становится задача снижения влияния микронеровностей анализируемой
поверхности на результаты измерения распределения концентрации примеси по глубине. На при-
мере системы “циркониевая керамика–тонкая пленка алюминия” решаются методические вопро-
сы минимизации влияния микрорельефа поверхности керамики на измерение распределения
ионов примеси алюминия по глубине образцов после термического отжига. Показано, что точность
измерений возрастает на порядок и более, если в дополнение к основному измерению образца по-
сле термического отжига проводить измерение базового образца, идентичного контрольному об-
разцу, до проведения термического отжига. Искомое распределение ионов примеси по глубине об-
разца определяется вычитанием из распределения примеси в контрольном образце распределения,
полученного для базового образца.

Ключевые слова: вторичная ионная масс-спектрометрия, циркониевая керамика, тонкие металли-
ческие пленки, термический отжиг, диффузия.
DOI: 10.31857/S1028096021110091

ВВЕДЕНИЕ

Состояние поверхности твердых тел во многом
определяет их прочностные и функциональные
свойства. Большое развитие получили работы по
направленной модификации материалов с ис-
пользованием диффузионного легирования [1],
облучения ускоренными ионами [2, 3] и электро-
нами [4, 5]. При отработке данных технологий
большое значение приобретают методы исследо-
вания поверхности твердых тел. Среди наиболее
распространенных методов следует отметить ин-
фракрасную фурье-спектроскопию [6], растро-
вую электронную микроскопию [7], рентгено-
структурный анализ [8], атомно-силовую микро-
скопию [9], спектроскопию комбинационного
рассеяния [10]. Для решения задач материалове-
дения важно иметь информацию о распределе-
нии примесных элементов в приповерхностном
тонком слое изделия. Для этих целей могут быть

применены методы электронной оже-спектро-
скопии [11] и вторичной ионной масс-спектро-
метрии (ВИМС) [12]. По сравнению с электрон-
ной оже-спектроскопией метод ВИМС более
предпочтителен для исследования глубинных про-
филей диффузанта в силу большей скорости трав-
ления материала по глубине. Как правило, для
обеспечения высокой скорости поверхностного
травления используют ионы аргона. В основе ме-
тода ВИМС лежит масс-спектрометрическая ре-
гистрация выбиваемых с поверхности вторичных
ионов. Перспективность использования метода
ВИМС была показана при определении концен-
трационных профилей примесей по глубине ще-
лочно-галоидных кристаллов [13] и оксидной ке-
рамики [14]. Этот метод обладает высокой чув-
ствительностью и может быть использован для
исследования диффузии примесей в данных мате-
риалах. Диффузионные параметры получают ап-
проксимацией экспериментального концентра-

УДК 548:537.611.46
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ционного профиля уравнением Фика [15] с гранич-
ными условиями, соответствующими условиям
эксперимента. В этой связи особое внимание сле-
дует уделять точности определения искомого
концентрационного профиля примеси. Кроме
проблем обработки сигнала [16] возникают труд-
ности, обусловленные самим процессом ионного
травления и проявлением размерных факторов.
При ионном травлении диэлектрика происходит
накопление заряда на его поверхности, что резко
снижает эффективность травления. В современ-
ных масс-спектрометрах накапливаемый на по-
верхности подложки положительный заряд сни-
мают дополнительной электронной обработкой.
Размерные эффекты проявляются в том, что глу-
бина травления исследуемой поверхности, кото-
рая обычно составляет 1–5 мкм, сравнима с ее
шероховатостью. Даже на идеально полирован-
ных поверхностях присутствуют нарушения в ви-
де микроострий и царапин. Поскольку травящий
ионный пучок направлен под углом к поверхно-
сти, эти дефекты затеняют часть исследуемой об-
ласти, что приводит к искажению определяемого в
эксперименте концентрационного профиля эле-
ментов. Это особенно должно проявляться при из-
мерениях концентрационных профилей приме-
сей, попавших в объем материалов в результате
диффузии ионов из нанесенных на их поверх-
ность пленочных покрытий. Во время измерений
ионный пучок первоначально стравливает плен-
ку, и только после этого идет травление основной
матрицы и определяется концентрация диффу-
занта по глубине. Наличие затененных участков
проводит к тому, что во время травления основ-
ной матрицы одновременно регистрируется сиг-
нал от диффузанта и сигнал, обусловленный
вкладом остатков пленочного покрытия в зате-
ненных местах. В силу малой глубины проникно-
вения диффузанта ошибка в определении истин-
ного концентрационного профиля примеси мо-
жет быть катастрофически большой, что может
свести на нет преимущества метода ВИМС. К со-
жалению, даже современные приборы ВИМС не
предусматривают возможность устранения или
компенсации размерных эффектов. Можно пред-
ложить два способа их устранения. Первый за-
ключается в улучшении качества полировки, что
крайне трудно реализовать на практике. К тому
же нанесенные на идеально гладкую поверхность
тонкопленочные покрытия, как правило, облада-
ют определенным микрорельефом, зависящим от
материала подложки и условий нанесения (тем-
пература подложки, скорость осаждения). В каче-
стве альтернативы мог бы быть использован
предлагаемый авторами второй способ, основан-
ный на учете исходной шероховатости подложки
при обработке экспериментальных данных, полу-
ченных методом ВИМС.

В настоящей работе на примере керамики на
основе диоксида циркония с тонкопленочным
алюминиевым покрытием рассматривается но-

вый для метода ВИМС подход, основанный на
компенсации вклада микронеровностей в измере-
ние концентрационного профиля, сформирован-
ного в керамике во время диффузионного отжига.

МАТЕРИАЛЫ И ТЕХНИКА 
ЭКСПЕРИМЕНТА

Для компенсации вклада шероховатости пред-
ложено проводить измерения двух идентичных
керамических образцов, на поверхность которых
нанесена тонкая пленка примеси. Важно отме-
тить, что необходимым требованием является рав-
номерная шероховатость поверхности подложки и
высокая равномерность нанесенного тонкопле-
ночного покрытия по толщине. Один из образцов
без каких-либо дополнительных воздействий на
него используют как базовый для измерений
ВИМС. Это измерение имеет целью определение
вклада шероховатости в получаемое методом
ВИМС распределение диффузанта по глубине.
Второй образец подвергают термическому отжигу
и используют для контрольного измерения
ВИМС с целью получения информации о распре-
делении диффузанта по глубине. Исходя из факта,
что во время термического отжига толщина пле-
ночного покрытия практически не изменяется,
можно считать, что вклад шероховатости в резуль-
таты измерений концентрационных профилей
ионов алюминия будет одинаковым для обоих ис-
пытуемых образцов. Отличия концентрационного
профиля отожженного образца от концентраци-
онного профиля образца, не подверженного тер-
мическому отжигу, будут обусловлены вкладом
распыленных из объема керамики ионов приме-
си, продиффундировавших вглубь керамики во
время отжига. В данных условиях эксперимента
искомый концентрационный профиль диффу-
занта можно получить вычитанием профиля не-
отожженного образца из профиля отожженного
образца.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
В качестве исходного сырья для изготовления

образцов циркониевой керамики использовали
ультрадисперсные порошки состава 97ZrO2–3Y2O3,
полученные плазмохимическим методом [17].
Порошковые компакты в виде таблеток получали
методом одноосного прессования с помощью
пресса ПГр-10. Спекание прессовок проводили в
атмосферных условиях в объеме печи сопротив-
ления типа СНОЛ. Температура спекания и вре-
мя спекания были 1400°С и 3 ч соответственно.
Готовые образцы циркониевой керамики имели
диаметр 9 мм и толщину 2.7 мм. Их пикнометри-
ческая плотность и пористость были 5.7 г/см3 и
6.5% соответственно. Перед нанесением тонкой
металлической пленки измеряли шероховатость
поверхности образцов с помощью Профилометра
296. Стандартное отклонение составляло менее
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ГЫНГАЗОВ и др.

10% от среднего значения средней шероховато-
сти, шероховатость всех испытуемых образцов –
0.4 мкм.

Тонкую пленку алюминия на поверхность двух
керамических образцов наносили одновременно
методом термического испарения навески алю-
миния, помещенной в вольфрамовый тигель.
Толщину нанесенной пленки оценивали, исходя
из массы навески Мн, расстояния от испарителя
до держателя R и плотности вещества наносимой
металлической пленки ρ с использованием выра-
жения:

(1)

Толщина нанесенной на керамические образцы
пленки алюминия была 130 нм. Диффузионный от-
жиг керамического образца с нанесенной пленкой
алюминия проводили в объеме дилатометра DIL-
402C при остаточном давлении 2 × 10–5 мм рт. ст. в
течение 1 ч. Указанные условия предотвращали
окисление пленки алюминия во время отжига.

После этого последовательно образцы кера-
мики, не подвергнутой и подвергнутой диффузи-
онному отжигу, исследовали методом ВИМС.
Для измерений использовали масс-спектрометр
PHI 6300 (США). При обработке эксперимен-
тальных данных предполагали, что интенсив-
ность тока вторичных ионов пропорциональна их
концентрации.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Экспериментальные распределения ионов

алюминия по глубине травления для неотожжен-
ного и отожженного образца представлены на
рис. 1 (кривые 1 и 2 соответственно). Графики
построены путем обработки временных спектров
травления с учетом скорости травления образцов
по глубине. Скорость травления определяли, из-
меряя с помощью профилометра глубину кратера
травления. Кривая 3 получена вычитанием из
кривой 2 кривой 1. Она представляет собой рас-
пределение продиффундировавших по глубине
циркониевой керамики ионов алюминия. Благо-
даря указанному способу обработки влияние на
измерение ионов алюминия из затененных не-
ровностями областей сводится к минимуму.

Кривую 3 на рис. 1 использовали для опреде-
ления коэффициента диффузии D ионов алюми-
ния в исследуемом образце циркониевой кера-
мики. Для этого участок кривой 3 правее точки
максимума аппроксимировали решением урав-
нением Фика (2), описывающим распределение
ионов алюминия в объеме подложки на глубине x
в случае, когда диффузия осуществляется из не-
ограниченного источника в полубесконечный
кристалл в течение времени t при заданной тем-
пературе и исходной концентрации ионов алю-
миния в тонкой пленке C0 [15]:

=
π ρ

н
2 .

4
МL
R

(2)

Получен коэффициент диффузии ионов алю-
миния D = 3.0 × 10–10 см2/с. Определение коэф-
фициента диффузии алюминия путем аппрокси-
мации экспериментальной кривой 2 (рис. 1) дало
значение D = 2.0 × 10–9 см2/с. То есть неучет ше-
роховатости поверхности приводит к завышению
коэффициента диффузии на порядок.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В ходе исследований решены вопросы методи-
ческого плана, позволяющие компенсировать
влияние микрорельефа подложки при построе-
нии концентрационных профилей диффузанта в
керамике методом ВИМС. Установлено, что точ-
ность определения концентрационных профилей
методом ВИМС сильно зависит от шероховато-
сти керамической подложки. Для компенсации
вклада микрорельефа в измерения достаточно
проводить два измерения идентичных по свой-
ствам и состоянию микрорельефа подложек с на-
несенной на их поверхность тонкой пленкой
диффузанта. Одна из подложек не подвергается
дополнительной обработке (базовое измерение),
а другая предварительно подвергается диффузи-
онному отжигу (контрольное измерение). Иско-
мый концентрационный профиль диффузанта по
глубине керамики определяют вычитанием из
контрольного измерения базового. Указанные
действия дают возможность увеличить точность
измерения диффузионных коэффициентов на
порядок и более.

( ) = −
  

0( , ) 1 erf .
2

xC x t C
Dt

Рис. 1. Экспериментальные распределения ионов
алюминия по глубине травления неотожженного (1)
и отожженного (2) образцов и по глубине диффузии в
циркониевой керамике (3).
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Influence of Substrate Roughness on the Accuracy of Measurement of Impurity Depth 
Distribution by Secondary Ion Mass Spectrometry
A. S. Gyngazov1, A. P. Surzhikov2, and S. A. Ghyngazov2, *

1 Joint Stock Company Research, Design and Technological Cable Institute (NIKI), Tomsk, 634003 Russia
2 National Research Tomsk Polytechnic University, Tomsk, 634050 Russia

*e-mail: ghyngazov@tpu.ru

Knowledge of the distribution of impurity concentration in the near-surface layers of solids is of great impor-
tance for technologies for modifying materials by methods of surface treatment. For these purposes, it is
promising to use secondary ion mass spectrometry. Due to the fact that the depths of the near-surface layers
analyzed by this method do not exceed several microns, the task of reducing the influence of the microrough-
ness of the analyzed surface on the results of measuring the distribution of the impurity concentration over
depth becomes urgent. On the example of the system “zirconium ceramics–thin aluminum film”, method-
ological issues of minimizing the effect of the ceramic surface microrelief on the measurement of the distri-
bution of aluminum impurity ions over the depth of the samples after thermal annealing are solved. It is
shown that the measurement accuracy increases by an order of magnitude or more if, in addition to the main
measurement of the sample after thermal annealing, the measurement of the base sample, which is identical
to the control sample, is carried out before thermal annealing. The desired distribution of impurity ions over
the depth of the sample is determined by subtracting the distribution obtained for the base sample from the
distribution of the impurity in the control sample.

Keywords: secondary ion mass spectrometry, zirconium ceramics, thin metal films, thermal annealing, diffusion.
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Получены и исследованы с использованием методов микроскопии и дифракции полуполярные
пленки (103)ZnO на M-подложках сапфира с террасно-ступенчатой наноструктурой поверхности.
Пленки наносили методом магнетронного осаждения. Предложен механизм формирования полу-
полярных пленок (103)ZnO на M-плоскости сапфира с нанорельефом, в основе которого лежит
концепция минимизации свободной энергии разрастающихся гетероэпитаксиальных островков
ZnO. Предложенная методика формирования полуполярных пленок (103)ZnO со структурой вюр-
цита может найти широкое применение в нитридных тонкопленочных технологиях.

Ключевые слова: оксид цинка, полуполярная ориентация, сапфир, дифракция, микроскопия.
DOI: 10.31857/S1028096021110145

ВВЕДЕНИЕ
Полупроводниковые кристаллы ZnO, AlN,

GaN со структурой вюрцита являются одними из
основных материалов современной электроники
[1, 2]. Эти соединения изоструктурные и имеют
близкие параметры элементарной ячейки. Их от-
личительной особенностью является наличие по-
лярной оси, совпадающей с направлением [001]
[3, 4]. В процессе использования в оптоэлектрон-
ных устройствах [5] обнаружено, что полярность
приводит к значительному снижению их эффек-
тивности. Как правило, для уменьшения потерь
применяются полуполярные (112), (1 1) или не-
полярные (110), (1 0) пленки cо структурой вюр-
цита [6]. Практика показывает [7], что с высокой
воспроизводимостью можно получать пленки не-
полярных ориентаций на сапфире.

Для получения пленок полуполярных ориента-
ций типа (112), (1 1) используется трудоемкая ме-
тодика предварительного профилирования подло-
жек сапфира [8]. Несмотря на накопленный объем
экспериментальных данных [6], практически от-
сутствует информация о получении и примене-
нии полуполярных пленок (103) со структурой
вюрцита. Например, в [8] пленки (103)ZnO обла-
дают высокой прозрачностью и уширенной до

3.4 эВ запрещенной зоной, что является очень
важным для применения в фотонике, оптоэлек-
тронике. Объяснить появление в пленках кри-
сталлитов с ориентацией [103] довольно сложно,
поскольку они, в основном, обнаружены в плен-
ках, выращенных на неориентирующих подлож-
ках (стекло, окисленный кремний) [9] при низко-
температурной эпитаксии [10, 11], при значитель-
ном влиянии примесей [12] или при спонтанных
изменениях механизма роста в растущей пленке
[13, 14]. Указанные особенности не позволяют
формировать высококачественные пленки, и за-
частую вместо ориентированных эпитаксиаль-
ных пленок (103) формируется би- или поликри-
сталлическая структура с “паразитной” ориентаци-
ей кристаллитов. Таким образом, актуальна
проблема формирования качественных полупро-
водниковых пленок со структурой вюрцита с по-
луполярной ориентацией (103).

Имеются несколько возможностей улучшения
качества пленок, одними из которых являются
повышение температуры синтеза и применение
ориентирующих подложек. Вместе с тем для ком-
мерческой доступности различных электронных
устройств требуется использование высокопро-
изводимых методов синтеза пленок при сохране-
нии их высокого качества. Одним из таких мето-

1
1

1
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дов является магнетронное распыление, которое
помимо высокой скорости роста позволяет в ши-
роких пределах варьировать температуру синтеза.

Ранние работы авторов были посвящены эпи-
таксии ZnO на монокристаллических подложках
сапфира С(001) и R(1 2) c различным состоянием
поверхности, включая формирование на поверх-
ности упорядоченной террасно-ступенчатой на-
ноструктуры [15–17]. Тем не менее даже при са-
мых различных условиях эксперимента (темпера-
тура, буферные слои, изотропная и анизотропная
поверхность подложек) кристаллитов (103)ZnO
на сапфире обнаружено не было. Применение
подложек А(110)-сапфира нецелесообразно, по-
скольку указанная плоскость традиционно ис-
пользуeтся для формирования высококачествен-
ных пленок ZnO базисной ориентации (001) [18]:
соответствие параметров 4a(ZnO) = 1.2996 нм,
c(Al2O3) = 1.299 нм практически идеальное. Что
касается применения сапфира M(100) в эпитак-
сии ZnO, то для наиболее в ориентации (100)ZnO
имеются значительные несоответствия парамет-
ров решетки: 75% вдоль направления [110] ZnO и
9.5% вдоль [001] ZnO [19]. По этой причине ис-
пользуют либо послойный механизм осаждения
[20], либо буферные слои [19]. В [19] отмечено, что
при отсутствии буферного слоя в растущей пленке
ZnO помимо основной ориентации [100] наблюда-
ются кристаллиты “паразитных” ориентаций, в
числе которых [103]-кристаллиты. Представляется,
что применение модифицированных M-подложек
сапфира позволит формировать высококачествен-
ные пленки (103)ZnO при высокой скорости роста.
Под модифицированием понимаем структурно-
обусловленную перестройку поверхности сапфи-
ра с образованием террасно-ступенчатого нано-
рельефа [21]. Ступени являются эффективными
центрами стока диффундирующих по поверхно-
сти горячей подложки адатомов, способствую-
щими к зародышеобразованию на раннем этапе.

В настоящей работе представлены результаты
исследования особенностей начальных стадий
зародышеобразования и роста пленок ZnO на по-
верхности М-сапфира с различным состоянием
поверхности с использованием комплекса мето-
дов микроскопии и дифракции.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
В качестве подложек брали сапфировые пла-

стины диаметром 50.8 мм и толщиной 0.43 мм, ра-
зориентированные относительно М-плоскости и
обработанные химико-механическим способом.
Далее пластину отжигали при температуре 1100°С
в атмосферных условиях с целью перестройки по-

1

верхности с образованием террасно-ступенчатой
наноструктуры. Далее на поверхность М-сапфира
наносили пленки ZnO с использованием автома-
тизированного магнетронного комплекса “ВАТТ
АМК-МИ” (ООО “ФерриВатт”, Казань). Перед
каждым распылением вакуумную камеру откачи-
вали до остаточного давления ~9 × 10–5 Па. На-
грев подложки до 650°С осуществляли с помо-
щью резистивного нагревателя (нихрома). Были
получены образцы пленок ZnO со следующими
толщинами: тип I – 50 нм, тип II – 1.1 мкм. Ис-
следования методом зондовой микроскопии про-
водили в атомно-силовом микроскопе (АСМ)
NtegraAura (НТ-МДТ). Применяли полуконтакт-
ные режимы топографии и рассогласования. Дета-
ли кристаллического строения образцов изучали
методами растровой электронной микроскопии
(РЭМ), просвечивающей электронной микроско-
пии (ПЭМ) высокого разрешения с использовани-
ем микроскопов Titan 80-300 и Osiris (FEI, USA)
при ускоряющем напряжении 300 и 200 кВ соот-
ветственно. Структуру и ориентацию пленок ис-
следовали методом дифракции быстрых электро-
нов и рентгеновской дифракции. Исследования
методом дифракции быстрых электронов прово-
дили в геометрии на отражение (электронограф
ЭМР 100, U = 70 кВ). Дифрактограммы снимали
на дифрактометре Empyrean фирмы PANalytical
(Нидерланды) в геометрии Брэгга–Брентано.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Рельеф поверхности подложек сапфира после
полировки обычно изотропный, однако при пре-
цизионной обработке, когда среднеквадратичная
шероховатость уменьшается до нескольких анг-
стрем, может формироваться рельеф поверхности
с явными признаками анизотропии (рис. 1а).
Данный эффект является структурно-обуслов-
ленным, а наблюдаемый на рис. 1а этап характе-
ризуется как первичное зарождение террасно-
ступенчатой наноструктуры. В процессе высоко-
температурной обработки в атмосферных услови-
ях ступени ограняются с образованием атомно-
гладких террас (рис. 1б). Заметим, что террасно-
ступенчатая наноструктура поверхности М-сап-
фира после термообработки отличается значи-
тельной неоднородностью ступеней, что не на-
блюдалось ранее для других ориентаций.

На рис. 2 представлено АСМ-изображение по-
верхности пленок ZnO толщиной порядка 50 нм
(тип I) после нанесения на подложки M-сапфира
с террасно-ступенчатой наноструктурой. Для об-
наружения мелких деталей рельефа, которые
важны при исследовании ранних стадий зароды-
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шеобразования, использовался полуконтактный
режим рассогласования. Этот режим позволял на
фоне макрорельефа отображать c большим кон-
трастом резкие изменения, связанные с прохожде-
нием зонда по поверхности отдельных частиц
ZnO. Можно заметить, что на поверхности M-сап-
фира с террасно-ступенчатой наноструктурой
формируется сплошной слой частиц ZnO c явны-
ми признаками огранки (рис. 2). Частицы ориен-
тированы относительно поверхности подложки и
относительно друг друга. Данные дифракции
быстрых электронов (рис. 2) и рентгеновской ди-
фракции (рис. 3) подтверждают кристалличность
осадка ZnO. Вытянутые в направлении нормали к
плоскости подложки рефлексы на картине ди-
фракции быстрых электронов (рис. 2) свидетель-
ствуют о сравнительной гладкости пленки ZnO на
ранних этапах роста. По данным рентгеновской
дифракции в пленке ZnO (рис. 3, тип I) преобла-

дают кристаллиты с ориентацией [103]. Уширен-
ная полоса в области малых углов свидетельствует
также о слабо сформировавшихся кристаллитах
ZnO “паразитных” ориентаций [010], [002], [101].
При увеличении толщины до 1.1 мкм (рис. 4) фор-
мируется сплошная эпитаксиальная пленка c
осью [103] ZnO, ориентированной нормально к
подложке (рис. 3, тип II). По данным дифракции
быстрых электронов (рис. 5) пленка ориентиро-
вана и в азимутальной плоскости. Снижение ин-
тенсивности широкой полосы в области малых
углов (рис. 3, тип II) свидетельствует о значитель-
ном подавлении роста [010], [002], [101]-кристал-
литов ZnO за счет разрастания [103]-кристаллитов
ZnO. Обращает на себя внимание периодическая
наноструктура поверхности (рис. 5), усредненный
период которой многократно превышает период
террасно-ступенчатой наноструктуры поверхно-
сти подложки М-сапфира. Здесь, видимо, имеет
место существенное снижение корреляции релье-
фа в системе пленка–подложка с увеличением
толщины пленки и разрастанием кристаллитов.

Рост пленки в соответствии с классической
моделью начинается с этапа зародышеобразова-
ния. Преимущественно центрами зародышеобра-
зования являются заряженные точечные и линей-
ные дефекты на поверхности подложки. Ребра
ступеней относятся к таким дефектам и служат
эффективным стоком для диффундирующих по

Рис. 1. АСМ-изображения поверхности M-cапфира:
а – после химико-механической; б – после термооб-
работки при температуре 1100°С. На вставке – про-
филь-схема отдельной ступени.
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Рис. 2. АСМ-изображение (режим рассогласования)
пленки ZnO (тип I, толщина 50 нм) на поверхности
M-cапфира с террасно-ступенчатой наноструктурой.
На вставке – картина дифракции быстрых электро-
нов для пленки ZnO (тип I).
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поверхности адатомов. Движущей силой этого
процесса может быть электромиграция [22]. Если
адатом имеет эффективный заряд qeff, выражен-
ный в единицах заряда электрона, а локализован-
ный на ступени заряд создает электрическое поле
E, то на адатом будет воздействовать сила элек-
тромиграции F = qeffeЕ, где e – заряд электрона. В
результате формируются первичные зародыши,
которые в дальнейшем будут разрастаться в круп-
ные островки с различной ориентацией. Наиболее
интенсивно будут разрастаться островки с наи-
меньшей полной свободной энергией на единицу
объема трехмерного гетероэпитаксиального ост-
ровка [23]. Основной вклад в полную свободную
энергию островка на начальном этапе дает энер-
гия напряженной границы раздела. В соответ-
ствии с кристаллической структурой сапфира при
данной разориентации ступени на M-плоскости
ограняются плоскостями семейств {100} и {2 0}
(рис. 1б). В процессе осаждения ZnO, как было от-
мечено выше, при условии А(2 0)ZnO||C(001)Al2O3
соответствие параметров в системе “растущий
слой–подложка” близко к идеальному. Среди
различно ориентированных островков ZnO наи-
меньшей полной свободной энергией будут обла-
дать именно островки с ориентацией (001). Более
детально была исследована граница раздела образ-

1

1

ца типа II (рис. 6) с использованием высокоразре-
шающих методов микроскопии. Из полученных
данных следует, что оптимальными центрами ге-
тероэпитаксиального разрастания первичных ост-
ровков ZnO могут быть торцы ступеней на поверх-
ности M-сапфира, образованные семейством
плоскостей {2 0}. Известно, что M-плоскость в
сапфире отклонена на 30° от А-плоскости. Это
проявляется в процессах роста ZnO на поверхно-
сти M-сапфира [24]: наблюдались отклоненные
на 30° от нормали к поверхности М-сапфира вис-
керы [001]ZnO. С другой стороны, угол между
плоскостями (001) и (103) в ZnO порядка 30°, и
для образца типа II имеет место следующее соот-
ношение (рис. 6): [100]Al2O3||[103]ZnO. По всей
видимости, с высокой неоднородностью упоря-
доченной наноструктуры поверхности М-сапфи-
ра связано значительное уширение пика 103 ZnO
(рис. 3, тип II).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В работе предложена методика формирования

полуполярных пленок (103)ZnO на M-подложках
сапфира с террасно-ступенчатой наноструктурой
поверхности. С использованием методов микро-
скопии и дифракции показано, что на начальных
стадиях роста имеют место кристаллиты “паразит-
ных” ориентаций, которые по мере увеличения тол-
щины пленки ZnO подавляются кристаллитами ос-
новной ориентации. Предложен механизм зарож-

1

Рис. 3. Данные рентгеновской дифракции для пленок
ZnO типа I (толщина 50 нм) и типа II (толщина
1.1 мкм) на поверхности M-cапфира с террасно-сту-
пенчатой наноструктурой. База данных ICSD(PDF-2).
Звездочкой обозначены рефлексы подложки.
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дения и дальнейшего разрастания первичных
гетероэпитаксиальных островков (103)ZnO на
M-плоскости сапфира, основанный на концепции
минимизации свободной энергии. Продемонстри-
рованная в работе методика формирования полупо-

лярной пленки (103)ZnO может найти применение
в нитридных тонкопленочных технологиях.
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Epitaxial Growth of Semipolar (103)ZnO Films on the M-Plane of Sapphire
A. E. Muslimov1, *, А. М. Ismailov2, Yu. V. Grigoriev1, and V. M. Kanevsky1

1Shubnikov Institute of Crystallography FSRC “Crystallography and Photonics” RAS, Moscow, 119333 Russia
2Dagestan State University, Makhachkala, 367000 Russia

*e-mail: amuslimov@mail.ru

Semipolar (103)ZnO films on M-substrates of sapphire with a terrace-step nanostructure of the surface were
obtained and investigated using microscopy and diffraction methods. The productive method of magnetron
deposition was used. A mechanism was proposed for the formation of a semi-polar (103)ZnO film on the
M-plane of sapphire, based on the principle of minimizing the free energy of expanding heteroepitaxial ZnO
islands. The proposed technique for the formation of semipolar (103)ZnO films with a wurtzite structure can
find wide application in nitride thin-film technologies.

Keywords: zinc oxide, semipolar orientation, sapphire, diffraction, microscopy.
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Впервые проведены исследования эволюции морфологии частиц полианилина (ПАНИ) на поверх-
ности кремния (111) и сапфира (0001) в сверхвысоком вакууме. Методами микроскопии установле-
но, что выдерживание в сверхвысоком вакууме приводит к расплыванию частиц при одновремен-
ном ориентировании их относительно поверхности подложки. Показана возможность получения
ориентированных пленок путем выдерживания частиц ПАНИ в вакууме.
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ВВЕДЕНИЕ
Среди ряда проводящих полимеров, открытых

к настоящему времени, наиболее распространен
и изучен полианилин (ПАНИ). Благодаря уни-
кальному комплексу свойств, высокой стабиль-
ности и термической стойкости ПАНИ стал при-
меняться на практике [1–7]. Спектр имеющихся
и потенциально возможных применений ПАНИ
очень широк. На основе ПАНИ изготавливают
полимерные литиевые аккумуляторы и конденса-
торы большой емкости нового поколения. ПАНИ
применяют при разработке устройств энергетики –
топливных элементов. Этот полимер используют
в качестве эффективного антикоррозионного по-
крытия для защиты черных и цветных металлов.
Чрезвычайно перспективны направления ис-
пользования ПАНИ во многих областях техники,
электроники, биомедицины [8, 9].

Практическое применение ПАНИ сдержива-
ют серьезные проблемы [10, 11]. Во-первых, это
получение полимера с воспроизводимыми свой-
ствами. Известны различные способы получения
ПАНИ, результатом которых является продукт с
различающимися свойствами. Другая проблема
связана с тем, что получаемый полимер ПАНИ
представляет собой мелкодисперсный порошок,
который не плавится, не растворяется в жидко-
стях и не обладает адгезией к другим материалам.
Поэтому он применяется в составе композицион-
ных материалов, когда другие компоненты ком-
позита выполняют функции носителя и, кроме
того, дополняют электропроводящие свойства. В
данном случае методы совмещения компонентов

из расплава и раствора не применимы, что не поз-
воляет получать сплошные пленочные нано-
структуры на поверхностях диэлектрических и
полупроводниковых материалов. Правда, есть
особый вид синтеза, так называемый метод поли-
меризации in situ, когда на одной стадии совме-
щается и синтез ПАНИ, и композиционного ма-
териала. В этом случае ПАНИ покрывает слоем
носитель либо диспергирован в объеме другого
компонента [12].

В настоящей работе приводятся результаты
исследований возможности ориентированного
срастания частиц ПАНИ в вакууме на поверхно-
стях кристаллов кремния и сапфира. Кремний и
сапфир являются основными материалами со-
временной электроники. Ранее [13] было показа-
но, что упорядоченный рельеф поверхности сап-
фировых пластин способствует ориентированно-
му осаждению.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ
ПАНИ синтезировали в мягких условиях пу-

тем ферментативной окислительной полимери-
зации анилина с применением Na-фосфатно-
цитратного буферного раствора и участием лак-
казы. Окислителем в этой реакции является кис-
лород воздуха. Для увеличения скорости полиме-
ризации мономера и получения продукта с новы-
ми свойствами был использован димер анилина в
качестве незначительной добавки к реакционной
смеси. Полученный порошок ПАНИ смешивали
с изопропиловым спиртом при соотношении
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объемов 1 : 100. Полученную смесь выстаивали в
течение ~4 ч, после чего из верхней части смеси
забирали каплю, которую переносили на подлож-
ку. Это было необходимо для того, чтобы на под-
ложку переносилась самая мелкая фракция ча-
стиц полианилина. После высушивания в термо-
стате на подложке формировался островок ПАНИ
диаметром 1–2 мм. Далее образец помещали на
объектный столик атомно-силового микроскопа
измерительной камеры “Нанофаб-100” (НТ МДТ)
в вакууме ~10–7 Па. Вакуум в камере измеряли

ионизационным датчиком Байарда–Альперта.
Атомно-силовая микроскопия (АСМ) была про-
ведена в режимах контактной и полуконтактной
топографии, фазового контраста, зонда Кельви-
на. В качестве подложек были использованы мо-
нокристаллы кремния (111) после полировки с
аморфным окисленным слоем на поверхности, а
также сапфира (0001) с террасно-ступенчатой на-
ноструктурой поверхности [13]. Электронно-
микроскопические исследования частиц прово-
дили в растровом электронном микроскопе (РЭМ)

Рис. 1. РЭМ-изображение частиц ПАНИ на поверх-
ности кремния после выдерживания в атмосферных
условиях.

5 мкм
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Рис. 2. АСМ-изображение частицы ПАНИ на поверх-
ности сапфира при выдерживании в атмосферных
условиях.
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Рис. 3. АСМ-изображения частиц ПАНИ на кремнии
(а) и сапфире (б) через сутки выдерживания в вакуу-
ме. Использованы режим фазового контраста и ре-
жим топографии соответственно.
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Quanta 3D (FEI), оснащенном энергодисперсион-
ным рентгеновским микроанализатором.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 приведено РЭМ-изображение ча-
стиц ПАНИ на поверхности (111) кремния после
выдерживания на воздухе в течение суток при
комнатной температуре. Частицы размерами до
нескольких микрометров имели центральный
сферический остов и ореол. Применяемый элек-
тронный микроскоп кроме определения линей-
ных размеров частиц позволял проводить рентге-
новский микроанализ (рис. 1). Как можно видеть
из приведенного спектра, частицы ПАНИ состо-
ят из основных элементов – С, N, O, а также со-
держат Na, P, привнесенные из Na-фосфатно-
цитратного буферного раствора. Ореол вокруг
центрального остова состоит только из элементов
С, N и O. В составе мелких и “плоских” частиц
(рис. 1) также присутствовали С, N и O. Натрий и
фосфор обнаружены в области сфероподобного
остова. По данным РЭМ соотношение С : (O,N)
при переходе от области ореола к центральному
остову уменьшается примерно в шесть раз. На-
блюдаемое увеличение концентрации кислорода
можно связать с окислением присутствующих в
остове натрия и фосфора. Увеличение концен-
трации азота пока объяснить не удается.

Для возможного обнаружения упорядочения
частиц ПАНИ были использованы подложки
сапфира с террасно-ступенчатой наноструктурой
поверхности. Однако в атмосферных условиях на
поверхности сапфира формировалась островко-
вая структура ПАНИ без признаков ориентации
(рис. 2). По всей видимости, для реализации гра-
фоэпитаксиального осаждения [14] размер ча-
стиц ПАНИ слишком большой.

Наиболее интересные результаты были полу-
чены при выдерживании образцов в вакууме. Ча-
стицы ПАНИ осаждались на кремниевую и сап-

Рис. 4. АСМ-изображение (режим фазового контра-
ста) частицы ПАНИ на кремнии после выдержива-
ния в вакууме в течение 10 суток.
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Рис. 5. Частица ПАНИ на кремнии в вакууме: а – то-
пография; б – карта распределения потенциала (ме-
тод зонда Кельвина); в – распределение потенциала
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фировую подложки, которые погружали в ваку-
умную камеру. Исследования методами АСМ
проводили по истечении одних суток. Наблюда-
лись радикальные изменения топографии: фор-
мы отдельных частиц ПАНИ и их размещение.
Обнаружено ориентированное расположение ча-
стиц ПАНИ как на поверхностях (111) кремния,
так и на поверхности (0001) сапфира (рис. 3а, 3б).
Частицы ПАНИ на кремнии имели форму, близ-
кую к сферической, поэтому для обнаружения
эффекта упорядочения использовался режим фа-
зового контраста (рис. 3а). Этот режим позволял
визуализировать отдельные компоненты частицы
ПАНИ с различными механическими свойства-
ми. На приведенном рисунке видно, что простран-
ственное расположение отдельных компонент по-
вторяется в случае крупных частиц ПАНИ. Части-
цы ПАНИ на сапфире (0001) имели вытянутую
форму. Вероятно, они вытянуты вдоль одного из
основных направлений в плоскости (0001) сап-
фира. По истечении нескольких суток наблюда-
лась тенденция к их округлению, однако при
включении измерительной лампы за 25 мин они
снова приобрели вытянутую форму.

Удивление вызывает ориентированное распо-
ложение частиц на поверхности кремния, по-
скольку слой оксида на поверхности может пре-
вышать 1.5 нм. Здесь можно сослаться на работы
по дальнодействующему механизму ориентиро-
ванного роста [15]. Отсутствие слоя оксида на по-
верхности сапфира приводит к более сильному
взаимодействию частиц с подложкой, и склонно-
сти к агрегации в данном случае не наблюдалось,
тогда как на поверхности кремния имеет место
уплощение частиц и их агрегация.

Также был обнаружен эффект трансформа-
ции, в основном крупных частиц ПАНИ на крем-

нии, по истечении 10 суток (рис. 4). Морфология
частиц в этом случае была аналогична морфоло-
гии частиц ПАНИ (рис. 1) после выдерживания в
атмосферных условиях. Заметна сфероподобная
центральная область и ореол. По всей видимости,
наблюдаются аналогичные эффекты, с той лишь
разницей, что в вакууме окисление идет очень
медленно.

Для более детального исследования ориента-
ционных эффектов был применен метод зонда
Кельвина и получена картина распределения
контактной разности потенциала электрического
поля (рис. 5). Можно видеть, что разность потен-
циалов вдоль отдельно взятой частицы ПАНИ
размером до 1 мкм достигает 5–6 мВ. Следова-
тельно, смещение заряда вдоль одной частицы
приводит к ее поляризации, что определяет ори-
ентацию относительно поверхности. Наблюда-
лось округление частиц ПАНИ при включении
ионизационной (измерительной) лампы. Округ-
ление частиц при включении лампы можно объ-
яснить снятием заряда образующимися ионами
остаточной атмосферы в вакуумной камере.

Кроме того, разность потенциалов в случае бо-
лее крупных частиц может быть еще больше, что,
вероятно, является причиной их трансформации.
Нельзя исключить и действие поля напряжения
кристаллической решетки подложки. Частицы
ПАНИ, которые легко сканировать в полукон-
тактном режиме, при воздействии зонда в кон-
тактном режиме (сила прижатия зонда 50 нН)
разрушались (рис. 6). Это говорит в пользу того,
что частицы ПАНИ представляют собой агрегат
олигомеров, где нет сильных химических связей.

Рис. 6. АСМ-изображения частицы ПАНИ на кремнии в атмосферных условиях, последовательное сканирование в
режимах: а – полуконтактном; б – контактном.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Известно, что обычные методы получения
тонких ориентированных пленок ПАНИ невоз-
можны, поскольку частицы ПАНИ не плавятся и
не растворяются ни в каких средах. В результате
работы впервые продемонстрирована возмож-
ность получения ориентированных пленок диа-
метром до 2 мм на кристаллических подложках
путем нанесения на их поверхность частиц ПА-
НИ достаточной плотности и выдерживания в
сверхвысоком вакууме. Частицы расплываются и
ориентируются относительно структуры поверх-
ности подложки. Микроанализ показывает, что в
частицах ПАНИ, полученных с использованием
фосфатного буфера, может присутствовать на-
трий и фосфор, которые радикально влияют на их
морфологию. Полученные результаты при даль-
нейшем развитии технологии масштабирования
и повышении сплошности осаждаемой пленки
ПАНИ могут иметь важное практическое значе-
ние при получении сплошных электропроводя-
щих полимерных покрытий.

БЛАГОДАРНОСТИ

Работа выполнена с использованием оборудования
ЦКП ФНИЦ “Кристаллография и фотоника” РАН
при поддержке Министерства науки и высшего обра-
зования РФ в рамках Государственного задания
ФНИЦ “Кристаллография и фотоника”.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. MacDiarmid A.G. // Angew. Chem. Int. Edit. 2001.

V. 40. P. 2581.
2. Bhara S. // Progress in Polymer Sci. 2009. V. 34. P. 783.
3. Блайкт, Э.Р. Блур Д. Электрические свойства по-

лимеров. Физматлит, 2008. 375 с.
4. Kotz R., Carlen M. // Electrochem. Acta. 2000. V. 45.

P. 2483.
5. Пинус И.Ю., Ярославцев А.Б., Насыбулин Э.Н., Сер-

геев В.Г., Кабанов В.А. // Журн. неорган. химии.
2006. Т. 51. С. 1035.

6. Боченков В.Е., Сергеев В.Г. // Успехи химии. 2007.
Т. 76. № 11. С. 1084.

7. Ванников А.В. // Высокомолекулярные соедине-
ния. Сер. А. 2009. Т. 51. № 4. С. 547.

8. Otero T.F., Martinez J.G. // Electrochem. Acta. 2012.
V. 24. P. 112.

9. Aleshin A.N. // Adv. Matter. 2006. V. 18. № 1. P. 17.
10. Sapurina I., Osadchev I.Y., Volchek B.Z., Trchová M.,

Riede A., Stejskal J. // Synth. Met. 2002. V. 129. P. 29.
11. Blinova N.V., Stejskal J., Trchová M., Sapurina I., Ćirić-

Marjanović G. // Polymer Intern. 2009. V. 50. P. 50.
12. Арсентьев М.Ю., Тихонов П.А., Калинина М.В.,

Цветкова И.Н., Шилова О.А. // Физика и химия
стекла. 2012. Т. 38. № 5. С. 653.

13. Муслимов А.Э., Асадчиков В.Е., Буташин А.В., Вла-
сов В.П., Дерябин А.Н., Рощин Б.С., Сульянов С.Н.,
Каневский В.М. // Кристаллография. 2016. Т. 61.
№ 5. С. 709.

14. Miyazawa S., Mukaida M. // J. Appl. Phys. 1996.V. 35.
№ 9B. P. L1177.

15. Дистлер Г.И., Власов В.П., Герасимов Ю.М. и др. Де-
корирование поверхности твердых тел. М.: Наука,
1976. 111 с.

Bihavior of Polyaniline Particles in Vacuum on Silicon 
and Sapphire Single Crystal Substrate
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For the first time, studies of the evolution of the morphology of polyaniline (PANI) particles on the surface
of silicon (111) and sapphire (0001) in an ultra-high vacuum have been conducted. It has been established by
microscopy methods that exposure to ultra-high vacuum leads to melting of particles with their simultaneous
orientation relative to the substrate surface. The possibility of obtaining continuous oriented films by holding
PANI particles in vacuum is shown.
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Методом молекулярного моделирования построены четыре модели постсинаптической мембраны
с различным содержанием холестерина. Исследована молекулярная динамика построенных моде-
лей. Прослежена зависимость подвижности атомов липидов от изменения концентрации холесте-
рина. Показано, что увеличение концентрации холестерина приводит к увеличению вязкости ли-
пидного бислоя. Проведено сравнение с опубликованными экспериментальными данными и пока-
зано, что полученные результаты соответствуют им. Таким образом, полученные модели могут быть
использованы для изучения структурных основ влияния липидного состава постсинаптической
мембраны на работу постсинаптических рецепторов.

Ключевые слова: постсинаптическая мембрана, молекулярная динамика, вязкость, липидный бислой,
холестерин.
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ВВЕДЕНИЕ
Передача сигналов между нейронами цен-

тральной нервной системы осуществляется путем
активации рецепторов постсинаптических мем-
бран молекулами различных медиаторов [1]. Ос-
новными рецепторами такой мембраны являются
глутаматные AMPA- и NMDA-рецепторы, нико-
тиновые и мускариновые рецепторы ацетилхоли-
на, катехоламиновые рецепторы, серотониновые
и дофаминовые рецепторы, рецепторы γ-амино-
масляной кислоты. Известно, что на функцию
белков-рецепторов существенным образом влия-
ет вязкость постсинаптической мембраны [2].
Постсинаптическая мембрана состоит главным
образом из липидов и белков. Липидная составляю-
щая мембраны представлена прежде всего фосфа-
тидилэтаноламином, фосфатидилхолином, фосфa-
тидилсерином и фосфатидилинозитолом в опреде-
ленной концентрации [3]. Также существенную
роль в функционировании постсинаптической
мембраны играет холестерин, от которого глав-
ным образом зависит ее вязкость [4]. Известно,
что ряд патологий и синдромов, связанных с на-
рушением функции рецепторов постсинаптиче-
ской мембраны, связан с изменением вязкости
самой мембраны. В качестве примеров можно

привести возрастное снижение когнитивных
способностей [5], болезнь Паркинсона [6], разно-
го рода нарушения сна [7]. Изучению причин из-
менения вязкости постсинаптической мембраны
посвящен ряд работ [2, 8, 9], однако на структур-
ном уровне данное явление не было хорошо изу-
чено. Настоящая работа посвящена получению
моделей постсинаптической мембраны с различ-
ным содержанием холестерина (18, 20, 22 и 24%)
и исследованию динамики полученных моделей.
В работе прослежено влияние изменения кон-
центрации холестерина на подвижность атомов
липидов, составляющих мембрану, и показано,
что увеличение концентрации холестерина при-
водит к уменьшению подвижности атомов липи-
дов и, следовательно, к увеличению вязкости ли-
пидного бислоя. Полученная модель может быть
использована для изучения структурных основ вли-
яния липидного состава постсинаптической мем-
браны на работу постсинаптических рецепторов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Начальные модели постсинаптической мембра-
ны, содержащие 100 молекул с каждой из сторон
липидного бислоя, построены с использованием

УДК 538.911
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интернет-сервиса CHARMM-GUI [21]. Согласно
[3] основными составляющими постсинаптиче-
ской мембраны являются фосфатидилэтаноламин
(30%), фосфатидилхолин (34%), фосфaтидилсерин
(14%) и фосфатидилинозитол (4%) и холестерин
(18%). Были построены четыре модели мембраны
с увеличенным содержанием холестерина. Состав
моделей приведен в табл. 1. Кроме того, каждая из
моделей была помещена в водный раствор (20 Å с
каждой стороны бислоя), а также к системе было
добавлено 0.15 M KCl. Моделирование методом
молекулярной динамики проводилось с исполь-
зованием программного пакета AMBER [10] c
CUDA-версией pmemd [11]. В процессе модели-
рования использовали силовое поле CHARMM36
[12]. В качестве модели воды брали модель TIP3P.
Для релаксации структуры и во избежание стери-
ческих препятствий при дальнейшей симуляции
была проведена минимизация энергии системы.
Затем система была уравновешена в шесть стадий
по 125–500 пс каждая при температуре 310 К и
давлении 1 атм в ансамблях NVT и NPT с ограни-
чениями на подвижность атомов. Температуру и
давление в системе контролировали с помощью
термостата Ланжевена [13] и полуизотропного ба-
ростата Монте-Карло [14] с двумя поверхностя-
ми. В результате было промоделировано 100 нс с
шагом 2 фс для каждой из четырех систем. Для

получения достаточных статистических данных
каждый расчет был повторен три раза.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ И ВЫВОДЫ
В результате работы построены четыре модели

бислоя, сходного по липидному составу с постси-
наптической мембраной. Модели отличаются
различным содержанием холестерина, которое
составляет 18, 20, 22 и 24%. Для того чтобы оце-
нить влияние изменения концентрации холесте-
рина на вязкость липидного бислоя, были рас-
считаны среднеквадратичные флуктуации атомов
липидов, которые удобно использовать для оцен-
ки их подвижности при разной концентрации хо-
лестерина в бислое. В каждом из вычислительных
экспериментов среднеквадратичные флуктуации
рассчитывали для всех атомов, после чего вычис-
ляли среднее значение для систем с каждой из че-
тырех различных концентраций холестерина
(рис. 1). Из рисунка видно, что присутствует чет-
кая тенденция снижения подвижности атомов
липидов при повышении концентрации холесте-
рина в составе бислоя.

Полученные результаты показывают, что даже
относительно небольшое увеличение концентра-
ции холестерина в составе бислоя приводит к по-
вышению его вязкости.
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Холестерин 36 40 44 48

Рис. 1. Зависимость подвижности атомов липидного
бислоя (RMSF – Root Mean Square Fluctuation), ими-
тирующего постсинаптическую мембрану, от кон-
центрации холестерина.
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Molecular Dynamics Study of Viscosity Change in Postsynaptic Membrane 
Upon Changing Its Composition

V. I. Timofeev1, 2, *
1Shubnikov Institute of Crystallography of FSRC “Crystallography and Photonics” RAS, Moscow, 119333 Russia

2National Research Center “Kurchatov Institute”, Moscow, 123182 Russia
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Four models of postsynaptic membrane with different cholesterol content were constructed by molecular
modeling. The molecular dynamics of the constructed models was investigated. The dependence of the mo-
bility of lipid atoms on changes in the concentration of cholesterol was traced. An increase in cholesterol con-
centration was shown to lead to an increase in the viscosity of the lipid bilayer. A comparison was made with
published experimental data and the results were shown to be in agreement with them. Thus, the obtained
models can be used to study the structural foundations of the effect of the lipid composition of the postsyn-
aptic membrane on the functioning of postsynaptic receptors.

Keywords: postsynaptic membrane, molecular dynamics, viscosity, lipid bilayer, cholesterol.
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Исследовано влияние облучения низкоэнергетическим электронным пучком на катодолюминес-
ценцию наностолбиков оксида цинка. Наностолбики выращивались методом газофазного синтеза
на подложках окисленного кремния при температуре порядка 550°С. Показано, что на начальном
этапе облучения превалирует процесс, приводящий к повышению интенсивности люминесценции,
который зависит от тока электронного пучка. По-видимому, он связан со стимулированными элек-
тронным пучком химическими реакциями на поверхности образца. Отжиг при температуре 500°С
приводит к подавлению этого процесса. При больших дозах облучения наблюдается гашение люми-
несценции, при этом скорость процесса существенно различается для исходного и отожженного
образцов. Таким образом, этот эффект нельзя объяснить только формированием при облучении уг-
леродсодержащей пленки. Обнаружен эффект “последействия” облучения. Это проявляется в
уменьшении интенсивности люминесценции даже после выключения пучка.

Ключевые слова: широкозонные полупроводники, оксид цинка, катодолюминесценция, растровая
электронная микроскопия, облучение электронным пучком, наноструктуры, газофазный синтез,
радиационно-стимулированные реакции.
DOI: 10.31857/S1028096021090211

ВВЕДЕНИЕ
Оксид цинка является одним из перспектив-

ных материалов для использования в оптоэлек-
тронике. Это обусловлено большой шириной за-
прещенной зоны (3.4 эВ), прямым межзонным
переходом и энергией связи экситона (60 мэВ),
что позволяет получать УФ-излучение ZnO при
температурах вплоть до 550 К. Помимо сказанно-
го, материал обладает высокой радиационной
стойкостью и сравнительной дешевизной. Для
изготовления современных устройств требуются
высокочистые материалы, которые можно полу-
чить различными методами самоорганизации, в
частности, методом “самокаталитического” газо-
фазного синтеза [1]. В результате такого синтеза
выращиваются массивы монокристаллических
наностержней, обладающих хорошим кристалли-
ческим совершенством и низкой плотностью де-
фектов. Кроме того, у таких структур высокое от-
ношение рабочей поверхности к объему, поэтому
они представляют значительный научно-техни-
ческий интерес.

В последнее время в научной литературе по-
явилось много публикаций, связанных с практи-
ческим применением наностержней оксида цин-

ка не только в оптоэлектронике, но и в других об-
ластях, таких как газо- и фотосенсорная техника
[2], фотовольтаика [3], холодная автоэлектронная
эмиссия [4], микроэлектроника [5], создание ав-
тономных пьезоэлектрических источников тока
[6] и др.

Для оптоэлектронных устройств таких, как ла-
зеры, светодиоды, фотодетекторы, работающих в
условиях интенсивной инжекции носителей за-
ряда, одним из важных свойств является их ста-
бильность. Ранее проведенные исследования вли-
яния облучения как ультрафиолетовым лазером
[7], так и низкоэнергетическим пучком электро-
нов [8, 9] показали, что инжекция неравновесных
носителей заряда существенно влияет на интен-
сивность свечения. Предложено несколько объ-
яснений изменения интенсивности: перезарядка
глубоких уровней, отжиг гидроксидных групп на
поверхности образца и нарастание углеродной
пленки в электронном микроскопе. Данная рабо-
та посвящена более детальному изучению эффек-
та изменения интенсивности люминесценции
под воздействием электронного пучка.

УДК 621.382:620.191.4



ПОВЕРХНОСТЬ. РЕНТГЕНОВСКИЕ, СИНХРОТРОННЫЕ И НЕЙТРОННЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ  № 11  2021

ВЛИЯНИЕ ОБЛУЧЕНИЯ ЭЛЕКТРОННЫМ ЛУЧОМ 105

МЕТОДИКА

Массивы наностержней оксида цинка выра-
щивались методом газофазного синтеза на под-
ложках окисленного кремния при температуре
роста порядка 550°С [10]. Полученные структуры
представляли подслой поликристаллического
ZnO, покрытый массивом наностержней. Далее
образец разделялся на две части, одна из которых
отжигалась при 500°С в течение одного часа на
воздухе. Ранее было показано, что отжиг в таких
условиях улучшает оптические характеристики
оксида цинка, не влияя на морфологию [11]. По-
лученные образцы были исследованы в растро-
вом электронном микроскопе JSM 6490 с систе-
мой для регистрации катодолюминесценции
MonoCL3. Облучение проводилось в том же мик-
роскопе. Облучение и измерение катодолюми-
несценции проводилось при энергии пучка 15 кэВ.
Интенсивность “зеленой полосы” излучения в
спектрах катодолюминесценции, которую обыч-
но связывают с дефектами, в исследованных об-
разцах была слабой, и спектр в основном состоял
из полосы излучения 382 нм, соответствующей
пику экситонного свечения (рис. 1).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Исследования интенсивности максимума све-
чения показали, что для обоих типов образцов
она линейно зависит от тока электронного пучка
(рис. 2), что связано с вынужденной люминес-
ценцией. В отожженном образце наклон зависи-
мости был меньше, чем в исходном, что, вероятно,
связано с уменьшением времени жизни неравно-
весных носителей заряда и свидетельствует об
ухудшении совершенства кристалла.

На рис. 3 показано, что в случае неотожженно-
го образца наблюдался рост люминесценции в те-
чение десятков секунд, при этом скорость роста
зависела от тока пучка, в случае отожженного об-
разца наблюдался только нелинейный спад лю-
минесценции. Кратковременный рост люминес-
ценции может подтверждать предположение об
отжиге OH-групп на поверхности образца [12].

Рост, а затем спад интенсивности излучения
при увеличении дозы облучения, наблюдаемый
на исходном образце, свидетельствует о том, что
влияние облучения электронным пучком нельзя
описать одним механизмом. Возрастание интен-
сивности можно объяснить стимулированными
облучением реакциями на поверхности, приводя-
щими к подавлению поверхностной рекомбина-
ции, либо диффузией атомарного водорода с по-
верхности и пассивацией центров безызлуча-
тельной рекомбинации. Следует отметить, что
диссоциация водородсодержащих центров при
облучении электронным пучком с последующей
диффузией атомарного водорода ранее наблюда-

Рис. 1. Спектры катодолюминесценции отожженного
и неотожженного массива наностержней ZnO.
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Рис. 2. Зависимость интенсивности экситонного све-
чения отожженного и исходного массива наностол-
биков оксида цинка от тока электронного пучка.
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Рис. 3. Нормированные зависимости интенсивности
максимума люминесценции неотожженного образца
от времени облучения при токе пучка 0.8 (1), 1.6 (2) и
3.3 нА (3).
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лась на кремнии [13, 14]. На отожженном образце
механизм, отвечающий за рост интенсивности
люминесценции, по-видимому, подавлен. Что
касается спада интенсивности, он наблюдается
на обоих типах образцов, и обычно в разных мате-
риалах он объяснялся образованием углеродной
пленки под пучком, которая поглощает как часть
энергии падающих электронов, так и выходящее
излучение [15]. Однако в нашем случае спад ин-
тенсивности катодолюминесценции в исходном
и отожженном образцах происходил с разной
скоростью, несмотря на то, что морфология их
поверхностей заметным образом не отличалась
(рис. 4). Это не позволяет полностью исключить
влияния формирования углеродной пленки, од-
нако показывает, что для объяснения спада ин-
тенсивности катодолюминесценции необходимо

учитывать и другие механизмы, например, стиму-
лированное облучением формирование или пере-
стройку центров рекомбинации.

В случае исходного образца была также иссле-
дована возможность восстановления интенсив-
ности люминесценции. Для этого после облуче-
ния электронный пучок выключался на 12 ч, а
потом повторно облучалось то же место образца
(рис. 5). Из графика видно, что интенсивность
люминесценции не восстанавливается, из чего
можно заключить, что гашение люминесценции в
процессе облучения не связано с зарядкой по-
верхностного слоя электронным лучом. Более то-
го, как видно из рисунка, после выдержки образ-
ца в откаченной до 10–6 Па камере микроскопа
интенсивность становится меньше, чем при вы-
ключении пучка. Полученный результат свиде-
тельствует о том, что процессы, запущенные облу-
чением, продолжаются некоторое время и после
выключения пучка. Кроме того, это подтверждает
сделанное выше утверждение о том, что наблюда-
емый спад интенсивности нельзя объяснить толь-
ко ростом углеродной пленки, поскольку этот
рост должен был бы останавливаться при выклю-
чении пучка.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе было исследовано влияние облучения
низкоэнергетическим электронным пучком на
люминесценцию наностолбиков оксида цинка.
Показано, что облучение стимулирует ряд про-
цессов, влияющих на интенсивность катодолю-
минесценции. В начале облучения превалирует
процесс, приводящий к повышению интенсив-
ности люминесценции, который зависит от тока
электронного пучка и наблюдается только на не-
отожженом образце. По-видимому, он связан со
стимулированными электронным пучком хими-
ческими реакциями на поверхности образца. При
повышении дозы облучения интенсивность като-
долюминесценции начинала уменьшаться. Про-
цесс гашения интенсивности обычно объяснялся
формированием углеродной пленки на поверхно-
сти образца при облучении электронным пучком.
Однако в настоящей работе скорость гашения су-
щественно различается для исходного и отожжен-
ного образцов, что требует для своего объяснения
привлечения и других механизмов, по-видимому,
связанных со стимулированным облучением фор-
мированием дефектов в приповерхностных слоях
образца. Обнаружен эффект “последействия” об-
лучения, который проявляется в небольшом га-
шении интенсивности даже после выключения
пучка.

Рис. 4. Нормированные графики спада интенсивно-
сти при токе 3.3 нА для отожженного и неотожженно-
го образцов наностолбиков ZnO.
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Рис. 5. Последовательные изменения интенсивности
свечения на одном и том же месте исходного образца:
1 – первое измерение, 2 – второе и 3 – третье. Проме-
жуток времени между измерениями 12 ч.
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Electron Beam Irradiation Effect on Cathodolumenescence of ZnO Nanorod Array
E. B. Yakimov1, E. E. Yakimov1, *, and A. N. Redkin1

1Institute of Microelectronics Technology Problems, Russian Academy of Sciences, Chernogolovka, 142432 Russia
*e-mail: yak@iptm.ru

The effect of low-energy electron beam irradiation on the cathodoluminescence of ZnO nanorods have been
studied. The nanorods were grown by gas-phase synthesis on oxidized silicon substrates at a temperature of
about 550°C. It is shown that at the initial stage of irradiation the luminescence intensity increases and a rate
of this process depends on electron beam current. Apparently it is associated with chemical reactions on sam-
ple surface stimulated by electron beam. Annealing at 500°C leads to annealing of this effect. Thus, this effect
cannot be explained only by the formation of a carbon-containing film upon irradiation. At high irradiation
doses luminescence quenching was observed. The quenching rates are different for initial and annealed sam-
ples. The “aftereffect” effect was found. This manifests itself in a decrease of the luminescence intensity even
after the beam is turned off.

Keywords: wide bandgap semiconductors, zinc oxide, cathodoluminescence, scanning electron microscopy,
nanostructures, gas-phase synthesis, e-beam irradiation, radiation-enhanced reaction.
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В работе приведены результаты компьютерного моделирования процесса зарождения и развития
трещин методом конечных-элементов в моделях однофазного хрупкого сплава, содержащего упо-
рядоченные микропоры, с кубической и триклинной сингонией расположения пор. В результате
компьютерного моделирования процесса одноосного растяжения были получены данные о харак-
тере распределения напряжений и деформаций, траектории распространения трещин. Полученные
результаты для триклинной и кубической сингонии расположения пор сравнивались с результата-
ми растяжения модели изотропного образца. Установлено, что траектория распространения трещи-
ны в модели с кубической сингонией расположения пор и в изотропной модели линейная, характер
распространения трещин в модели с триклинной сингонией расположения пор более разветвлен-
ный. Для роста трещины в модели с кубической сингонией расположения пор требуется наиболь-
шая относительная деформация, по сравнению с моделями с триклинной сингонией расположения
пор и изотропной. Определены длины трещин, образовавшиеся за равное количество шагов реше-
ния конечно-элементного анализа. Скорость распространения трещины в изотропной модели выше,
чем в моделях с кубической и триклинной сингониями расположения пор. Показано, что поры вы-
полняют роль стопоров трещин, так как на определенном этапе разрушения требуется повышение
уровня деформации для роста трещины в хрупком теле с кубической и триклинной сингониями.

Ключевые слова: пористые материалы, конечно-элементный анализ, компьютерное моделирова-
ние, распространение трещин, упорядоченная пористая структура, деформация пористого матери-
ала, механические свойства, проектирование материала.
DOI: 10.31857/S1028096021110248

ВВЕДЕНИЕ
Для создания уникальных образцов техники

важными этапами являются разработка и получе-
ние новых сплавов, обладающих высокой удель-
ной прочностью. Микропористые материалы с
высокой степенью упорядоченности пор способ-
ны обеспечить получение вышеуказанного ком-
плекса свойств материала. Изменение характера
расположения и размеров пор позволяет управ-
лять свойствами материала. Пора в микрострук-
туре способна выполнять функцию упрочняю-
щей фазы, формируя в прилегающем к ней мик-
рообъеме определенные поля напряжений. В
случае образования и развития трещины пора
способна влиять на траекторию ее движения и
увеличивать радиус скругления вершины трещи-
ны, что приводит к снижению напряжений в вер-
шине, ее остановке или изменению траектории.

Упорядоченная пористая структура может заста-
вить ветвиться трещину и увеличить ресурс дета-
ли. Практически нулевая плотность поры (по
сравнению с основой материала) позволяет сни-
зить плотность и удельный вес конструкции. По-
ра вокруг себя вызывает определенный характер
распределения напряжений, что сказывается на
поведении сплава под нагрузкой, поэтому необ-
ходимо изучать процесс зарождения и развития
трещин в хрупком пористом материале в зависи-
мости от характера расположения микропор в
структуре.

Целью данной работы является компьютерное
моделирование методом конечных элементов
процесса зарождения и развития трещин в хруп-
ком пористом материале, содержащем упорядо-
ченные микропоры с кубической и триклинной
сингониями [1–13].

УДК 620.18
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МЕТОДИКА
Основным методом исследования в данной ра-

боте является компьютерное моделирование, ре-
ализованное на базе метода конечных элементов.
В настоящее время известно большое количество
программ, которые используют метод конечно-
элементного анализа для определения характера
распределения напряжений и деформаций, а так-
же для моделирования процессов разрушения.
Метод конечно-элементного моделирования реа-
лизован в ряде программных пакетов: Nastran,
Marc, Femap, ANSYS, QForm, DEFORM-2D/3D и
др. Однако, не во всех программах реализован
модуль, позволяющий рассчитать и визуализиро-
вать траекторию распространения трещины при
разрушении. Поэтому для достижения постав-
ленной цели компьютерное моделирование про-
водилось в программной среде Nastran, а для рас-
чета траектории и визуализации распростране-
ния трещины применялась авторская программа-
приложение, реализованная в форме макроса в
среде вышеуказанного программного продукта.
Основными принципами, заложенными в дан-
ную программу-приложение, являются определе-
ние места зарождения и дальнейшее направление
движения трещины. Местом зарождения являет-
ся узел конечно-элементной сетки, в котором на-
пряжения превосходят заданный предел прочно-
сти для конкретной структурной составляющей.
Направление дальнейшего продвижения трещи-
ны определяется по принципу совершения мини-
мальной работы на дальнейшее ее продвижение.
Работа для предполагаемых направлений распро-
странения трещины рассчитывалась по предло-
женному нами эмпирическому уравнению 1 [14]:

(1)

где А – затрачиваемая работа на перемещение
трещины, Дж;

 – напряжение в вершине трещины, МПа;
σi – напряжение в предполагаемом узле последу-
ющего раздвоения, МПа;
l – расстояние между узлом вершины трещины и
предполагаемым узлом последующего раздвое-
ния, мм;
t – толщина образца, мм;
α – угол между осью Y и направлением предпола-
гаемого движения трещины, градусы.

Построение конечно-элементных моделей для
определения характера распространения трещин
выполнялось по предложенной нами методике.
Данная методика позволяла получить равномер-
ную, исключительно симметричную и идентичную
для каждой рассматриваемой модели, конечно-эле-
ментную сетку. Данный тип конечно-элементной
сетки обеспечивал максимально корректные ре-

σ − σ=
α

2( ) ,
cos

r i l tA

σ r

зультаты распределения напряжений и деформа-
ций, следовательно, исключалось влияние конеч-
но-элементной сетки на траекторию распростра-
нения трещин. Для обеспечения максимального
количества направлений распространения тре-
щины применялась треугольная форма конечных
элементов. Методика построения конечно-эле-
ментных моделей заключалась в применении эле-
ментарной ячейки с порой в центре, соотноше-
ние диаметра поры к ребру 1 : 2. Для реализации
исключительно симметричной конечно-эле-
ментной сетки в элементарных ячейках произво-
дилось зеркальное копирование четверти и поло-
вины элементарной ячейки. Затем полученные
элементарные ячейки копировались в плоскости
модели таким образом, чтобы реализовать квад-
ратную и триклинную сингонии расположения
пор. Одним из допущений являлся переход от
трехмерной к двухмерной конечно-элементной
модели, в результате чего кубический тип струк-
туры назван квадратным, а триклинный – тре-
угольным. При построении конечно-элементно-
го образца с изотропной структурой за основу ис-
пользовалась модель с квадратной сингонией
расположения микропор, и пустоты в порах до-
полнялись симметричной, идентичной конечно-
элементной сеткой. Затем полученные модели
подвергались проверке на сплошность конечно-
элементной сетки.

При задании механических свойств конечно-
элементным моделям принималось допущение,
что материал однофазный, изотропный и хруп-
кий, с модулем упругости E = 71000 МПа и коэф-
фициентом Пуассона  = 0.3. Для реализации мо-
делирования условий растяжения образцов зада-
вались условия закрепления, обеспечивающие ее
равномерное удлинение без возникновения кон-
центраторов напряжений в углах моделей. Растя-
гивающие силы прикладывались к двум противо-
положным рядам узлов, расположенным на реб-
рах конечно-элементных моделей [15].

ЭКСПЕРЕМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Компьютерное моделирование процесса зарождения 
и распространения трещин в модели 
с квадратным расположением пор

После приложения нагрузки к модели с квад-
ратным типом структуры были рассчитаны поля
напряжений, характер которых являлся полосча-
тым с определенными зонами релаксации (рис. 1).
На пятом шаге решения наблюдалось зарождение
трещин в области высоких напряжений по внеш-
ним полюсам микропор, расположенных в верх-
нем и нижних рядах. На десятом шаге решения
трещина достигла края модели и прорвала ее. При
этом наблюдалось повышение напряжений на
внутренних полюсах внешних пор, а также повы-

μ 
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шение напряжения на обоих полюсах централь-
ных пор, что привело к образованию трещин в зо-
нах повышенных напряжений. На 15 шаге реше-
ния наблюдалось зарождение трещин в областях
высоких напряжений в центральных порах, а тре-
щина, прорвавшая модель, продолжила движение
к центру модели навстречу трещине, идущей из
центральной поры. На 20 шаге решения задачи
было определено, что трещины сходятся и распо-
лагаются на расстоянии в двух элементах друг от
друга, что можно считать полным разрушением
модели (рис. 1).

Компьютерное моделирование процесса зарождения 
и распространения трещин в модели 
с треугольным расположением пор

После приложения нагрузки на первом этапе
разрушения модели с треугольным характером
расположения пор наблюдались повышенные на-
пряжения по обоим полюсам центральных пор.
Основные поля напряжений располагались под
некоторым углом относительно оси растяжения.
На пятом шаге решения задачи происходило за-
рождение трещин в области высоких напряжений
по полюсам центральных пор. На двух порах, рас-
положенных в центре, образовалось по два заро-
дыша трещины под углом относительно оси рас-
тяжения. На 10 шаге наблюдалось продолжение
распространения трещины под углом относи-
тельно оси растяжения, без изменения первона-
чальной траектории. На 15 шаге решения произо-
шло изменение траектории развития трещины на
направление, близкое к перпендикулярному отно-
сительно оси растяжения. Наибольшие напряже-
ния скопились в вершине трещины, наблюдалось

ветвление распространяемых трещин. На 20 шаге
решения задачи видно, что трещина выпрями-
лась и продолжала свое движение перпендику-
лярно к оси растяжения. Также наблюдалось по-
вышение напряжений в порах, расположенных
по центру перпендикулярных граней относитель-
но оси растяжения, и на внутреннем полюсе про-
изошло зарождение новой трещины (рис. 2).

Компьютерное моделирование процесса зарождения 
и распространения трещины в изотропной модели 

с концентраторами напряжений

После приложения нагрузки наибольшие поля
напряжений сосредоточены в вершине концен-
траторов напряжений. На пятом шаге анализа
трещины начинали движение от края к центру
модели в перпендикулярном направлении отно-
сительно оси растяжения. На последующих кон-
трольных 10, 15, 20 шагах анализа трещины двига-
лись к центру, навстречу друг другу без измене-
ния траектории. Характер распространения
трещины в изотропной модели был линейным,
без ветвлений (рис. 3).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

В конечно-элементной модели с квадратным
характером расположения пор количество мест
зарождения трещин больше, чем в изотропной
модели. В модели с квадратным характером рас-
положения пор на 11 шаге решения произошло
разрушение сразу в 60 узлах, что соответствует
моменту прорыва трещинами края модели. В ре-
зультате происходит значительное перераспреде-
ление напряжений и повышение их уровня, что

Рис. 1. Карта распределения трещин, напряжений и
деформаций в модели с квадратным характером рас-
положения пор на 20 шаге решения.

Рис. 2. Карта распределения трещин, напряжений и
деформаций в модели с треугольным характером рас-
положения пор на 20 шаге решения.
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приводит к распространению новых трещин из
12 мест. В конечно-элементной модели с тре-
угольным характером расположения пор количе-
ство мест зарождения трещин также больше, чем
в изотропной модели, но меньше чем в квадрат-
ной. Это приводит к равномерному распределе-
нию напряжений по всему объему и позволяет из-
бежать локализации напряжений в двух точках,
как в случае с изотропной структурой. Однако ко-
личество мест зарождение не полностью характе-
ризует трещиностойкость материала, этот пара-
метр необходимо рассматривать в совокупности с
длиной трещины и скорости ее распространения.

Для оценки тенденции развития трещины в
исследуемых моделях, необходимо определить
влияние степени относительной деформации на
длину трещины. За одну условную единицу дли-
ны трещины принимался один конечный эле-
мент. В модели с квадратным характером распо-
ложения пор при достижении длины трещины в
14 условных единиц (усл. ед.) для продолжения ее
развития потребовалось повышение относитель-
ной деформации. В модели с треугольным харак-
тером расположения пор необходимость повы-
шения относительной деформации произошла на
длине трещины в 4 усл. ед. На основании полу-
ченных данных можно сделать вывод, что нали-
чие пор в модели однофазного сплава приводит к
необходимости повышения степени деформации
на определенном этапе разрушения. У изотроп-
ной модели приращение относительной дефор-
мации не произошло.

Для оценки скорости распространения трещи-
ны необходимо ввести дополнительный пара-
метр: скорость достижения напряжения предела

прочности материала. По данному критерию
можно судить на сколько интенсивно растут на-
пряжения до предела прочности в модели. Это
можно представить в виде формулы:

(2)

где  – скорость достижения напряжения предела
прочности материала; σi – напряжения, вызыва-
ющие разрушение в вершине трещины на теку-
щем шаге решения задачи; – количество
подшагов приращения нагрузки на определен-
ном шаге решения задачи.

Высокая скорость достижения напряжения
предела прочности в материале может свидетель-
ствовать о высокой скорости продвижения тре-
щины, что является отрицательным фактором
для работы материала. Для модели с квадратным
характером расположения пор скорость достиже-
ния напряжения предела прочности в материале
ниже, чем в изотропной модели и модели с тре-
угольным характером расположения пор. Следует
отметить, что модель с треугольным характером
расположения пор по скорости распространения
трещины занимает промежуточное положение
среди трех структур. На основании полученных
данных можно сделать предположение о том, что
в модели с квадратным расположением пор ско-
рость распространения трещины будет самой
низкой среди трех представленных моделей. Так-
же видно, что по данному критерию изотропная
модель уступает моделям с квадратным и тре-
угольным характером расположения пор.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Установлено, что траектория распростране-

ния трещины в моделях с квадратным характером
расположения пор и в изотропной модели линей-
ная. А характер распространения трещин в моде-
ли с треугольным расположением пор более раз-
ветвленный, т.е. с большим количеством микро-
трещин.

Показано, что для роста трещины в модели с
квадратным характером расположения пор тре-
буется наибольшая относительная деформация,
по сравнению с моделями с треугольным характе-
ром расположения пор и изотропной.

Определены длины трещин за 20 шагов конеч-
но-элементного анализа: максимальная для изо-
тропной модели – 40 усл. ед., для модели с квадрат-
ным характером расположения пор – 38 усл. ед.,
для модели с треугольным характером располо-
жения пор – 20 усл. ед. В случае с одинаковой
длиной трещин для моделей с квадратным распо-
ложением пор и изотропной структуры следует
учитывать наличие пор у квадратной модели, ко-
торые приводят к снижению плотности материа-

=v

output set
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i

n
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Рис. 3. Карта распределения трещин, напряжений и
деформаций в модели изотропной структуры
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ла и повышению удельной прочности. Меньшая
длина трещины в модели с треугольным характе-
ром расположения пор связана с тем, что энергия
на развитие трещины затрачивается на ее ветвле-
ние.

Установлено, что напряжения, равные преде-
лу прочности материала, достигаются быстрее в
изотропной модели, что свидетельствует о боль-
шей скорости распространения трещины, чем в
моделях с квадратным и треугольным характером
расположения пор.

Доказано, что поры выполняют роль стопоров
трещин, так как на определенном этапе требуется
повышение уровня деформации для роста трещи-
ны в хрупком теле с квадратным и треугольным
типами структур.
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The paper presents the results of computer simulation of the process of origin and development of cracks by
the finite-element method in models of a single-phase brittle alloy containing ordered micropores with cubic
and triclinic pore arrangement syngony. As a result of computer modeling of the uniaxial stretching process,
data on the nature of the distribution of stresses and deformations, and the trajectory of crack propagation
were obtained. The results obtained for the triclinic and cubic syngony of the pore arrangement were com-
pared with the results of stretching the model of an isotropic sample. It is established that the crack propaga-
tion trajectory in the model with a cubic pore arrangement and in the isotropic model is linear, and the crack
propagation pattern in the model with a triclinic pore arrangement is more branched. For crack growth in a
model with a cubic pore arrangement syngony, the greatest relative deformation is required, compared to
models with a triclinic pore arrangement syngony and an isotropic one. The lengths of cracks formed in an
equal number of steps of the solution of the finite element analysis are determined. The crack propagation
velocity in the isotropic model is higher than in the models with cubic and triclinic pore arrangement syngons.
It is shown that the pores act as crack stoppers, because at a certain stage of destruction, an increase in the
level of deformation is required for the crack to grow in a brittle body with cubic and triclinic syngony.

Keywords: porous materials, finite element analisys, computer simulation, crack propagation, ordered porous
structure, deformation of porous material, mechanical properties, material design.


